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Thermophysikalische und mechanische Eigenschaften   

Entdeckt erst im Jahr 2006, stellen γ′-gehärtete Co-Basis Superlegierungen eine relativ junge 

Klasse unter den Strukturmaterialien dar. Durch den höheren Schmelzpunkt von Co im Vergleich 

zum traditionell verwendeten Basiselement Ni bergen sie das Potential, die maximale Betriebs-

temperatur und damit die Energieeffizienz moderner Gasturbinen zu erhöhen. Um Co-Basis  

Superlegierungen der Einsatzreife näher zu bringen, ist ein detailliertes Verständnis des Einflusses 

einzelner Legierungselemente auf das Eigenschaftsprofil dieser Legierungen unerlässlich. 

Unter Verwendung von systematischen Modelllegierungsserien werden die Auswirkungen  

wichtiger Legierungselemente auf die Ausscheidungsanteile, Phasenstabilität und -zusammen-

setzungen, Umwandlungstemperaturen, Gitterfehlpassung sowie letztlich die mechanischen  

Eigenschaften von Co- und Co/Ni-Basis Superlegierungen untersucht. Unter anderem zeigt sich 

dabei, dass sich Ni-Basis und Co-Basis Superlegierungen in vielen Eigenschaften stark unter-

scheiden, obwohl sie den gleichen strukturellen Aufbau besitzen und die beiden Basiselemente 

hinsichtlich ihrer physikalischen Eigenschaften generell sehr ähnlich sind.

Die anhand der Modellegierungsserien gewonnen Erkenntnisse konnten genutzt werden,  

um oxidationsbeständige, mehrkomponentige Co-Basis Superlegierungen mit verbesserten 

Kriecheigenschaften zu entwickeln. Das Eigenschaftsprofil der Legierungen ist vielversprechend 

für eine Anwendung in mittleren Temperaturbereichen, z.B. als Turbinenscheiben in stationären 

Gasturbinen oder Triebwerken.
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faust.

Erst zu begegnen dem Tiere,
Brauch’ ich den Spruch der Viere:

Salamander soll glühen,
Undene sich winden,
Sylphe verschwinden,
Kobold sich mühen.

Wer sie nicht kennte
Die Elemente,
Ihre Kraft
Und Eigenschaft,
Wäre kein Meister
Über die Geister.

aus Faust: Eine Tragödie von
Johann Wolfgang von Goethe
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ZUSAMMENFASSUNG

Im Rahmen dieser Arbeit wurden anhand verschiedener Modell-Legierungsserien
wesentliche Erkenntnisse über die zentralen Legierungselemente im System Co–
Al–W erlangt: Titan verbessert die mechanischen Eigenschaften und erhöht
die γ′-Solvustemperatur, verringert aber die Schmelztemperatur von solchen
Legierungen und erhöht die γ/γ′-Gitterfehlpassung deutlich. Tantal erhöht ebenfalls
die Gitterfehlpassung und die γ′-Solvustemperatur und führt zu einer starken
Verbesserung der Kriecheigenschaften. Es wurde allerdings gezeigt, dass max. 2 at.%
Ta zulegiert werden kan, ohne dass sich während der Erstarrung Fremdphasen
bilden, die sich in Wärmebehandlungen nicht auflösen lassen. In situ Synchrotron
Experimente zeigen, dass sich während der Kriechverformung einer Co–Al–W–
Ta Legierung Co3W parallel zu vorher entstandenen Planarfehlern ausscheidet.
Das Legieren mit Chrom wird für Superlegierungen wegen seiner positiven
Auswirkungen auf Oxidations- und Korrosionsbeständigkeit als unvermeidlich
erachtet, allerdings verschlechtert es die Kriecheigenschaften von Co-Basis Le-
gierungen drastisch, obwohl es den γ′-Volumenanteil erhöht. Außerdem wird
die Ausscheidung von unerwünschten Fremdphasen begünstigt, die nur durch
ausreichende Mengen Nickel unterdrückt werden kann. Das System Co–Ti–Cr
wurde als vielversprechende alternative Basis für Cr-haltige, aber Ni-freie, γ′-
gehärtete Co-Basis Superlegierungen identifiziert und liefert Indizien dafür, dass
Co-Basis Superlegierungen größere Gitterfehlpassungen tolerieren können als
solche auf Ni-Basis. Ni reduziert die positive Gitterfehlpassung von Co–Al–W-Basis
Legierungen, insbesondere in Verbindung mit Cr, und verändert das bevorzugte
Verteilungsverhalten aller vorhanden Elemente. Eine weitere Erhöhung des Ni-
Gehaltes kehrt das bevorzugte Verteilungsverhalten von W und das Vorzeichen
der Gitterfehlpassung von positiven zu negativen Werten um. Bis auf W sind alle
Legierungselemente in Co-Basis Superlegierungen wesentlich gleichmäßiger auf
γ/γ′ verteilt. Dies trifft auch für Rhenium zu, was einer derGründe dafür ist, dass der
von Ni-Basis Superlegierungen bekannte Re-Effekt in Co-Basis Superlegierungen
ausbleibt. Die anhand der Modelllegierungsserien gewonnenen Erkenntnisse konn-
ten genutzt werden, um oxidationsbeständige, anwendungsnähere Legierungen mit
der Bezeichnung ERBOCo-X mit verbesserten Kriecheigenschaften zu entwickeln.
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SUMMARY

The influence of important alloying elements on the properties of Co–Al–W-
base superalloys was identified by experiments on a variety of model alloy
series: Titanium improves the mechanical properties and increases the γ′ solvus
temperature, but causes a decrease of the melting temperature and significantly
increases the γ/γ′ lattice misfit. Tantalum has similar effects: it increases the γ/γ′
lattice misfit as well as the γ′ solvus temperature and strongly improves the creep
resistance. However, it was found that adding more than 2 at.% Ta causes the
formation of deleterious intermetallic phases during the casting process, which can
not be dissolved by means of heat treatment. In situ synchrotron experiments show
that Co3W precipitates nucleate at planar faults during heat treatment. Chromium
is deemed necessary in superalloys as it improves the oxidation and corrosion
resistance. However, its addition strongly deteriorates the creep properties of
Co-base superalloys despite a simultaneous increase of the γ′ volume fraction.
Additionally, Cr promotes the precipitation of undesirable intermetallic phases in
Co–Al–W-base alloys, which can only be avoided by increasing the amount of Ni
in the alloy. Co–Ti–Cr was identified as a promising alternative base system for
Cr-containing – but Ni-free – Co-base superalloys. An alloy based on this system
indicates that Co-base superalloys might be able to tolerate larger γ/γ′ lattice misfit
values. Nickel reduces the γ/γ′ lattice misfit of Co-base superalloys – in particular
in when added in conjunction with Cr – and changes the partitioning behavior of all
alloying elements present. A further increase of the alloys’ Ni-content reverses the
preferential partitioning of tungsten and the sign of the γ/γ′ lattice misfit. Except
forW, all alloying elements are distributedmore evenly between γ and γ′ in Co-base
superalloys. This is true also for rhenium and one of the reasons why the so-called
Re-effect is absent in Co-base superalloys. All these findings that were gathered
frommodel alloy systems contributed to the development of the oxidation-resistant
and application-oriented alloys ERBOCo-X with superior creep properties.
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Teil I

LITERATURÜBERSICHT

Die Intention des ersten Teils dieser Dissertation ist
es, zumThema hinzuführen, den aktuellen Stand der
Forschung zu erläutern und die zumVerständnis des
experimentellen Teils notwendigen Grundlagen zu
schaffen.





1EINLEITUNG UND MOTIVATION

Werkstoffe stellen seit jeher die Basis für alle techno- Wer sich aber wundern
sollte, dass nach so vielen
wissenschaftlichen Arbeiten
auch mir die Abfassung
einer solchen Schrift in den
Sinn kommen konnte, der
lese zuvor alle Schriften
jener anderen durch,
mache sich daraufhin an
die meinige, und dann erst
wundere er sich.

— nach Lucius Flavius
Arrianus (95–180 u.Z.)

logischen Erzeugnisse dar. Der Fortschritt wurde stets
vorangetrieben durch die Entdeckung neuer Materialklas-

sen. Dies geht sogar soweit, dass die Zeitalter der Menschheitsge-
schichte nach denMaterialien benannt wurden, die eine Kultur zu
nutzen verstand: Steinzeit, Kupfersteinzeit, Bronzezeit, Eisenzeit—
die Entwicklung neuerWerkstoffewurde zur Schlüsseltechnologie
für eine Gesellschaft.
Dieser Einteilung folgend befänden wir uns heute vermutlich

im Siliziumzeitalter: die auf diesem Funktionswerkstoff basie-
renden integrierten Schaltkreise ermöglichten erst die Entwick-
lung von Produkten wie Notebook oder Smartphone und haben
unsere heutige Gesellschaft deutlich geprägt. Hinsichtlich der
Strukturwerkstoffe fällt die Wahl eines möglichen Namensgebers
schwerer: Stahlzeit oder Betonzeit wären Kandidaten, wenn
die hergestellte Menge das alleinige Kriterium wäre. Da beide
Materialklassen allerdings bereits seit hunderten bzw. tausenden
von Jahren bekannt sind, können sie heute wohl nicht mehr als
Schlüsselmaterialien betrachtet werden. In Anbetracht unserer
hochtechnisierten Welt ist es schwierig, ein solches auszumachen.
Eine der größten Errungenschaften unserer Zeit ist aber wohl die
Luft- und Raumfahrt. Und eineMaterialklasse, die maßgeblich
deren Fortkommen bestimmte und noch immer bestimmt, sind
die sogenannten Superlegierungen.
Die Superlegierungen wurden mehr oder minder zufällig

entdeckt, als 1929 festgestellt wurde, dass die Zugabe von kleinen
Mengen Al und Ti zu einer Ni–Cr Legierung (Alloy 80/20) eine
signifikante Steigerung der Kriechfestigkeit11 zur Folge hatte [22].
Dies fiel zeitlich in etwa mit der revolutionären Konzipierung
des Turbinen-Strahltriebwerks zusammen, welche gleichzeitig in
Deutschland, England und den Vereinigten Staaten von Amerika
stattfand: Hans Joachim Pabst von Ohain gewann das Rennen

1 Die für die Festigkeitssteigerung verantwortliche γ′-Phase konnte durch
Fortschritte in der Elektronenmikoskopie erst in den 1950er Jahren beobachtet
werden [11].
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um dessen Entwicklung, sodass im August 1939 das weltweit erste
Flugzeug, das durch ein Strahltriebwerk angetrieben wurde, in
Deutschland abheben konnte [33]. Der Betrieb von Triebwerken,
wie sie für Passagierflugzeuge eingesetzt werden, ist ohne Super-
legierungen nahezu undenkbar. Mit einigem Recht könnte also
behauptet werden, dass unsere mobile, globalisierte Gesellschaft
im Zeitalter der Superlegierungen lebt.
Die nachfolgende Geschichte der Ni-Basis Superlegierungen

seit 1940 ist geprägt durch eine stetige Optimierung von Trieb-
werkskonstruktion, Herstellungsprozessen und Legierungszu-
sammensetzungen [44]. Die mittlerweile auch in industriellen
Gasturbinen zur Energiegewinnung eingesetzten Superlegierun-
gen mussten immer höheren Temperaturen standhalten, um die
Energieeffizienz weiter zu steigern [55, 66]. Signifikante Sprünge
hinsichtlich der Festigkeitssteigerung oder einer Erhöhung der
Temperaturbeständigkeit gelangen insbesondere durch die Ent-
wicklung neuer Herstellungsverfahren, wie zum Beispiel dem
Vakuumguss oder der gerichteten Erstarrung. Der Prozess der
Legierungsentwicklung hingegen verlief zumeist schleichend.
Eine der wenigen Ausnahmen bildet dabei das Element Rhenium,
dessen Zugabe in den 1980er Jahren eine dramatische Verbesse-
rung der Kriechbeständigkeit zur Folge hatte. Dies führte sogar
dazu, dass dieNi-Basis Superlegierungen fortan entprechend ihres
Rheniumgehaltes in Generationen eingeteilt wurden. Die genaue
Wirkweise von Re ist bis heute nicht im Detail verstanden. Seither
geht die weitere Verbesserung der Ni-Basis Superlegierungen
erneut nur inkrementell voran oder wie es C.T. Sims [44] bereits
1984 feststellte: "Das Pendel hört niemals auf zu schwingen, seine
Amplitude mag allerdings abnehmen" (aus dem Englischen).
Ein weltweites Aufsehen unter Wissenschaftlern, die sich mit

Superlegierungen beschäftigen, wurde dann erst wieder 2006
ausgelöst: eine japanische Forschergruppe um Ishida [77] entdeckte,
dass sich der für die Festigkeit der Ni-Basis Superlegierungen
verantwortliche Mechanismus – die γ′-Ausscheidungshärtung
– auf ein System basierend auf Co übertragen lies, indem Al
in Kombination mit W zulegiert wird22. Da Co im Vergleich
zu Ni einen um 40 ○C erhöhten Schmelzpunkt aufweist, sind

2 Die verantwortliche Co3(Al,W)Ausscheidungsphase wurde erstmals bereits von
Charles Samuels Lee in seiner Promotionsarbeit 1971 nachgewiesen [88]. Da diese
Entdeckung jedoch nie in einer wissenschaftlichen Fachzeitschrift publiziert
wurde, fand sie kein breites Publikum und geriet wieder in Vergessenheit.
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Co-Basis Superlegierungen vielversprechende Kandidaten, um
den immer höheren Gaseinlasstemperaturen standzuhalten, die
energieeffizientere Triebwerke und stationäre Gasturbinen erfor-
dern. Verglichen mit den etablierten, über fast acht Jahrzehnte
hinweg optimierten, Ni-Basis Superlegierungen steckt die Le-
gierungsentwicklung ihrer Co-basierten Pendants noch in den
Kinderschuhen und ihr Potential ist kaum abzusehen oder—um
in obigem Bild zu bleiben: Das Pendel schwingt noch mit sehr
hoher Amplitude.
Das öffentliche, wirtschaftliche und wissenschaftliche Interesse

an Superlegierungen ist also längst nicht abgeklungen: Im Jahr
2012 entschied die Deutsche Forschungsgemeinschaft (DFGDFG) ein
gemeinschaftliches Projekt der Friedrich-Alexander-Universität
Erlangen-Nürnberg (FAUFAU) und der Ruhr-Universität Bochum
(RUBRUB) zu fördern, den Sonderforschungsbereich/Transregio 103:
Vom Atom zur Turbinenschaufel – wissenschaftliche Grundlagen
für eine neue Generation einkristalliner Superlegierungen. Im
Rahmen dieses SFB/TR 103SFB/TR 103 wurde auch die vorliegende Arbeit
ermöglicht.
Die Intention des Projekts, welches letztlich zu dieser Arbeit Fragestellung &

Zielsetzungführte, war zweigeteilt: Einerseits galt es, das zukünftige Potential
von Co-Basis Superlegierungen hinsichtlich möglicher Anwen-
dungen abzustecken, andererseits sollte durch ihre Erforschung
ein tieferes Verständnis von ausscheidungsgehärteten Superlegie-
rungen im Allgemeinen gewonnen werden.
So ist es z.B. von Interesse, ob sich durch die höhere Schmelz-

temperatur von Co tatsächlich auch Legierungen mit höherer
Temperaturbeständigkeit herstellen lassen und damit eine Anwen-
dung für einkristalline Turbinenschaufeln, die in der Hochdruck-
turbine die höchsten Temperaturbelastungen erfahren, denkbar
ist. Oder besitzen die Legierungen stattdessen das Potential zur
Herstellung der mechanisch extrem belasteten Turbinenscheiben
verwendet zu werden? Schließt die hohe Dichte des im Basis-
System enthaltenen W den Einsatz für diese rotierenden Bauteile
vielleicht gänzlich aus, sodass nur Anwendungen mit statischen
Belastungen in Frage kommen? In jedem Fall ist es unabdingbar
herauszuarbeiten, welches die wichtigsten Legierungselemente
für die jeweilige Anwendung sind und wie diese das Eigen-
schaftsprofil der Co-Basis Superlegierungen verändern. Bevor
Legierungen aber überhaupt eingesetzt werden können, müssen
diese zunächst schmelzmetallurgisch und ggf. umformtechnisch
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hergestellt werden. Für das Anwendungspotential ist es daher
von großem Interesse, wie es z.B. um die Gießbarkeit und
Umformbarkeit solcher Legierungen bestellt ist.
Abgesehen von diesen offenen Fragestellungen und techni-

schen Aspekten eröffnen die in dieser Arbeit untersuchten Le-
gierungen auch neue Möglichkeiten: da die Co-Basis Superlegie-
rungen viele Gemeinsamkeiten mit, aber wahrscheinlich ebenso
viele Unterschiede zu den Ni-Basis Superlegierungen aufweisen,
bieten sie die einzigartige Möglichkeit, systematisch ein tieferes
Verständnis der Mechanismen zu erlangen, die zu den herausra-
genden Eigenschaften von Superlegierungen führen. Ein Beispiel
für die Anwendung dieser Strategie ist der oben kurz erwähnte
Rhenium-Effekt. Ist dieser in Co-Basis Superlegierungen ähnlich
stark ausgeprägt wie in Ni und wird zukünftig dazu führen,
dass der Rheniumgehalt zum Namensgeber der Legierungen
wird? Interessanter wäre allerdings gerade der negative Fall: falls
Rhenium nicht die selben Auswirkungen haben sollte, kann
durch eine detaillierte Charakterisierung solcher Legierungen
festgemacht werden, worin sich das Verhalten von Rhenium in Ni
von dem in Co unterscheidet und so der Rhenium-Effekt besser
verstanden werden.
Direkter können eventuelle Unterschiede zwischen Ni- und

Co-Basis Superlegierungen durch die Untersuchung von Legie-
rungen herausgearbeitet werden, die sich nur im Gehalt eben
dieser beiden Elemente unterscheiden. Wie ändern sich die
charakteristischen Umwandlungstemperaturen wie Liquidus-,
Solidus- und γ′-Solvustemperatur, wenn sukzessive das Ni/Co-
Verhältnis verändert wird? Wie gut werden diese Temperaturen
von aktuellen thermodynamischen Datenbanken beschrieben?
Wie verteilen sich die vorhandenen Legierungselemente auf die
beiden Phasen γ und γ′ und wie wirkt sich dies wiederum auf
deren Gitterparameter und Volumenanteile aus? All diese Charak-
teristika beeinflussen letztlich die mechanischen Eigenschaften
solcher Modell-Superlegierungen. So kann der Versuch erfolgen,
zu ermitteln, welches Merkmal für die Hochtemperaturfestigkeit
solcher Legierungen von zentraler Bedeutung ist.
Diese vergleichenden Ansätze lassen sich auf eine Vielzahl

weiterer Fragestellungen anwenden, die an dieser Stelle allerdings
den folgenden wissenschaftlichen Grundlagen zu weit vorgreifen
würden.

6



2WISSENSCHAFTLICHE GRUNDLAGEN

In der Literatur existieren viele verschiedene Definitionen
für den Begriff Superlegierung, da es schwierig ist, die Grenzen
dieser Materialklasse abzustecken [99–1212]. Ihnen gemein ist,

dass es sich um Legierungen komplexer Zusammensetzung –
basierend auf den Elementen Ni, Co und Fe – handelt, die bei
hohen Temperaturen in teilweise aggressiven Medien eingesetzt
werden. Obwohl sie, wie einleitend dargestellt, bereits seit vielen
Jahrzehnten untersucht werden, sind ihre Eigenschaften und die
zugrundeliegenden Mechanismen immer noch nicht vollständig
verstanden. Zum großen Teil liegt das darin begründet, dass nicht
gezielt eine Eigenschaft variiert werden kann—ohne dabei alle
anderen zu beeinflussen. Die Komplexität der Superlegierungen
wird durch die Betrachtung eben jener Zusammenhänge klar:
Die nominelle Zusammensetzung bestimmt die Dichte, das Erstar- Die Eigenschaften von

Superlegierungen ergeben
sich aus einem komplexen
Zusammenspiel vieler
Einzelfaktoren,

rungsverhalten und dieThermodynamik der Legierung und damit
hauptsächlich die grundsätzliche Eignung als Schmiede- oder
Gusslegierung. Das Verteilungsverhalten der Elemente, welches
in einer Superlegierung wiederum eine Funktion der Tempera-
tur ist, bestimmt maßgeblich die physikalischen Eigenschaften,
nämlich den Ausscheidungsanteil, die Gitterkonstanten und die
elastischen Eigenschaften, womit jedoch deren gesamtes Eigen-
schaftsprofil noch immer nicht festgelegt ist. Über eine geeignete
Wärmebehandlungmuss dieMikrostruktur für einen bestimmten
Anwendungsbereich optimiert werden. Jedoch können sich die
mechanischen Eigenschaften von zwei Superlegierungen auch
dann noch stark unterscheiden, wenn die Mikrostruktur au-
genscheinlich identisch ist, da die Legierungselemente wichtige
Größen beeinflussen, die mit mikroskopischen Verfahren nicht
oder nur sehr schwer zugänglich sind. Hauptsächlich sind dies
Mischkristallhärtung, Diffusivität und Planarfehlerenergien in den
vorhandenen Phasen. Verkomplizierend kommt hinzu, dass all
diese Größen temperaturabhängig sind. Zusätzlich spielt für
die Schmiedelegierungen noch die Korngröße, für Einkristalle
die kristallographische Orientierung, eine wichtige Rolle. Diese
vielfältigen Eigenschaften und die Art der Belastung (statisch,
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zyklisch, Zug, Druck, Temperatur, Spannung) bestimmen die
Verformungsmechanismen und damit letztlich die mechanischen
Eigenschaften der Legierungen.
In diesem Grundlagenteil soll auf die wichtigsten Charakteris-

tika der Superlegierungen eingegangen und die Zusammenhän-
ge erläutert werden. Dies geschieht zunächst unabhängig vom
Basiselement, da die Grundlagen sowohl für Ni- als auch für
Co-Basis Legierungen zutreffend sind. Erst in Abschnitt 2.4Abschnitt 2.4 wird
erstmals auf wesentliche Unterschiede eingegangen.
Um einen Überblick über Superlegierungen im Allgemei-

nen zu bekommen oder eine kurze Zusammenfassung einer
bestimmten Thematik zu erhalten, eignen sichThe Superalloys
von Roger C. Reed [1212] oder Superalloys II von Chester T. Sims
[1010]. UmEigenschaften und Zusammensetzungen der wichtigsten
industriell genutzten Legierungen zu recherchieren, eignet sich
beispielsweise [1111].

2.1 einteilung der superlegierungen

Die Anforderungsprofile in stationären Gasturbinen und Flug-
zeugtriebwerken sind vielfältig. Sowohl die Temperaturbereiche
als auch die zu ertragenden mechanischen Spannungen variieren
über sehr weite Bereiche hinweg. Es kann daher also keine
beste Superlegierung geben; ihre Eigenschaften müssen vielmehrDie Belastung einzelner

Komponenten variiert
sehr stark bezgl. Span-
nung und Temperatur.

präzise auf die Anforderungen am jeweiligen Einsatzort angepasst
werden. Die kritischen Bauteile in stationären Turbinen und
Triebwerken sind die Turbinenschaufeln und -scheiben. Die
dafür jeweils verwendeten Superlegierungen unterscheiden sich
hinsichtlich ihres mikrostrukturellen Aufbaus und ihrer mecha-
nischen Eigenschaften sehr stark und werden typischerweise
nach dem jeweiligen Herstellungsprozess in Gusslegierungen und
Schmiedelegierungen eingeteilt. Die im Rahmen dieser Arbeit
angefertigten Legierungen wurden zwar stets als Gusslegierungen
betrachtet und entwickelt, weswegen der Fokus auf diesen liegt,
allerdings können die Grenzen zwischen diesen beiden Gruppen
fließend sein. Modelllegierungen, wie sie ebenfalls untersucht
wurden, lassen sich außerdem oft nicht ohne weiteres in diese
Kategorien einteilen. Daher wird im Folgenden auch kurz auf
Schmiedelegierungen eingegangen, wobei das Hauptaugenmerk
im Verlauf dieser Arbeit weiterhin auf Gusslegierungen gerichtet
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ist und viele Eigenschaften anhand dieser erläutert und diskutiert
werden.

2.1.1 Schmiedelegierungen

Den massenmäßig weit größten Anteil der Superlegierungen, so-
wohl auf die weltweite Produktion als auch auf die verbauteMenge
in einer Turbine bezogen, machen die Schmiedelegierungen aus.
Eines der kritischsten Bauteile in einer Turbine, für welches
Schmiedelegierungen eingesetzt werden, ist dabei die Turbinen-
scheibe, auf welche die Turbinenschaufeln aufgesteckt werden.
Durch das große Eigengewicht von Scheibe und Schaufeln und
die hohen Rotationsgeschwindigkeiten, muss sie in ihrem Kern
enormen mechanischen Spannungen standhalten. Die Tempera-
turen sind hingegen niedriger als jene, denen Turbinenschaufeln
(und damit typischerweise Gusslegierungen) ausgesetzt sind.
Daher kann in Schmiedelegierungen die Feinkornhärtung genutzt
werden, die bei höheren Temperaturen ihre Effektivität verliert
oder sogar nachteilig sein kann, da an Korngrenzen erleichtert
Diffusion stattfinden kann. Um zu einer kleinen Korngröße und
einer schmalen Korngrößenverteilung zu gelangen, muss ein
Gussstück zunächst stark umgeformt werden. Diese notwendige
Massivumformung ist der Grund dafür, dass Schmiedelegierun-
gen typischerweise nur einen vergleichsweise kleinen Anteil der
härtenden γ′-Phase enthalten: Halbzeuge mit einem zu hohen Schmiedelegierungen sind

durch ihren niedrigeren
Ausscheidungsanteil besser
umformbar.

γ′-Volumenanteil können unterhalb der γ′-Solvustemperatur
nicht mehr ohne Rissbildung umgeformt werden. Die γ′-Phase
ist in Ni-Basis Superlegierungen typischerweise bis zu sehr
hohen Temperaturen stabil, sodass meist nur ein sehr schmales
einphasiges Schmiedefenster existiert. Schmiedelegierungen, die
einen vergleichsweise hohen γ′-Volumenanteil (∼40%) bei An-
wendungstemperaturen enthalten sollen, werden unter hohen
prozesstechnischem Aufwand umgeformt, während sie noch
einen relativ großen γ′-Volumenanteil (z.B. 17 % bei 1100 ○C für
UDIMET 720 [1313]) enthalten.
Die nachfolgende Rekristallisationswärmebehandlung muss

dann bei einer Temperatur stattfinden, bei der neben der γ-Matrix
noch eine zweite Phase stabil ist, um die Korngrenzen zu fixieren
und damit eine Kornvergröberung zu vermeiden. Diese Aufgabe
kann entweder durch die γ′-Phase übernommen werden, d.h. die
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wissenschaftliche grundlagen

Wärmebehandlung wird knapp unterhalb der γ′-Solvustempera-Neben γ und γ′ kom-
men oft weitere Aus-
scheidungsphasen zur

Stabilisierung der Korn-
grenzen zum Einsatz.

tur durchgeführt, oder durch eine weitere Ausscheidungsphase,
wie z.B. Karbide, Boride oder zusätzliche intermetallische Phasen
wie z.B. δ oder η33.
Diese zusätzlichen Ausscheidungen sind in den meisten

Schmiedelegierungen vorhanden, um einen zusätzlichen
Härtungsbeitrag zu leisten, die Korngrenzen zu festigen und
Ermüdungsrisswachstum zu hemmen. Zusätzlich oder anstelle
von γ′ wird oft γ′′ zur Festigkeitssteigerung verwendet.
Selbst Schmiedelegierungen, die als einzige härtende Phase γ′

enthalten, weisen teilweise recht komplizierte Mikrostrukturen
auf, da verschiedene Ausscheidungspopulationen auftreten: das
primäre, grobe γ′ mit einer Größe im Bereich von Mikrometern
stammt noch aus dem Gießprozess und löst sich weder während
des Schmiedens noch während der nachfolgenden Rekristallisati-
onswärmebehandlung auf. Das feinere sekundäre γ′ mit einer
Größe von ∼100 nm bildet sich während des ersten Auslage-
rungsschritts und das winzige tertiäre γ′ (< 50 nm) scheidet sich
schließlich imLaufe des zweitenAuslagerungsschritt bei niedriger
Temperatur aus.
Im Vergleich mit diesen Legierungen erscheinen die Gusslegie-

rungen, die typischerweise nur eine Population, einer Ausschei-
dungsphase, nämlich γ′, enthalten, geradezu simpel. Wie oben
erwähnt, sind jedoch auch in diesen die Freiheitsgrade vielfältig
und die Zusammenhänge äußerst komplex.

2.1.2 Gusslegierungen

Die Gusslegierungen werden hauptsächlich als Leit- oder Turbi-
nenschaufeln in den heißesten Bereichen einer Turbine eingesetzt.
Die zu ertragenden Spannungen hängen von Rotationsgeschwin-
digkeit, Dichte der Legierung und Größe und Querschnitt des
Bauteils ab. Sie sind im Vergleich zu den Spannungen, die

3 Die Nomenklatur von Phasen, die in den Superlegierungen auftreten, ist
historisch gewachsen und nicht einheitlich. Üblich sind griechische Buchstaben
für häufig auftretende Phasen. Für Überstrukturen wurde der Buchstabe
dann mit einem prime Symbol ergänzt. Für einige Phasen findet auch die
Nomenklatur nach den Strukturberichten oder das sog. Pearson-Symbol
Anwendung. An anderen Stellen wird wiederum nur der Prototyp oder eine
stöchiometrische Zusammensetzung der betreffenden Phase genannt. Um die
Verwirrung etwas einzudämmen, ist im Anhang Tabelle A.1Tabelle A.1 mit allen gängigen
Bezeichnungen und einer Darstellung dieser Phasen enthalten.
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2.1 einteilung der superlegierungen

Turbinenscheiben ertragen müssen, eher gering und erreichen
in der ersten Stufe der Brennkammer, wo die Temperaturen am
höchsten sind, etwa 140MPa. Die Schaufeln kommen dort mit
dem Luft-Brennstoffgemisch in Kontakt, welches Temperaturen
von bis zu 1500 ○C erreichen kann. Obwohl diese Turbinen-
schaufeln typischerweise luftgekühlt und zusätzlich mit einer
Wärmedämmschicht versehen sind, erreicht der Grundwerkstoff
selbst immer noch Temperaturen von bis zu 1150 ○C.
Um bei solch hohen Temperaturen noch ausreichende Kriech-

festigkeit zu erreichen, ist ein hoher Ausscheidungsanteil von-
nöten, welcher in typischen Ni-Basis Gusslegierungen bis zu
70 vol.% betragen kann. Der mikrostrukturelle Aufbau von ty- Der hohe Ausscheidungs-

anteil erschwert die
mechanische Bearbeitung
der Gusslegierungen.

pischen Gusslegierungen wird in Abschnitt 2.32.3 eingehend er-
läutert. Der große Anteil der Ausscheidungsphase bei hohen
Temperaturen macht es unmöglich diese Legierungen in einem
Massivumformungsprozess zu verarbeiten. Es kommen also nur
Gießverfahren mit anschließender Nachbearbeitung in Frage.
Im Laufe der Jahrzehnte haben sich diese Gießverfahren stark

weiterentwickelt, was einhergehend mit fortschreitender Legie-
rungsentwicklung zu einer starken Erhöhung der Temperaturver-
träglichkeit und damit desWirkungsgrades der Turbine führte. Zu
Beginn wurden polykristalline Schaufeln mit globularen Körnern
gegossen. Durch die Entwicklung des Bridgman-Prozesses (s.
Abschnitt 2.2Abschnitt 2.2) konnten stängelkristalline Legierungen hergestellt
werden. Längere Diffusionswege entlang der Korngrenzen so-
wie die Orientierung der Kristallite in ⟨100⟩44 verbesserten so
die Kriecheigenschaften bei hohen Temperaturen deutlich. Der
Schritt hin zu einkristallinen55 Legierungen schließlich, ermög-
lichte es, auf korngrenzenfestigende Elemente wie C oder B zu
verzichten, was weitere Legierungsentwicklung möglich machte.

4 Die Zahlentripel ⟨uvw⟩ und [uvw] bezeichnen Kristallrichtungen. Ihre
Schreibweise geht auf einen Vorschlag von William Hallowes Miller zurück.
Nach ihm benannt sind die Millerschen Indizes, abgekürzt durch {hkl} und
(hkl), zur eindeutigen Bezeichnung von kristallographischen Ebenen [1414].
Für Beugungsreflexe der Ordnung n, die von einer Netzebenenschar (hkl)
verursacht werden, kommen die sog. Laue-Indizes nh nk nl zum Einsatz. Sie
sind also ganzzahlige Vielfache der Millerschen Indizes und werden ohne
Klammern geschrieben.

5 Ein zweiphasiger Werkstoff kann selbstredend kein Einkristall sein. Trotzdem
hat sich die Bezeichnung in der superalloys community etabliert. Da außerdem
immer Subkorngrenzen vorkommen, ist oft auch von technischen Einkristallen
die Rede.
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wissenschaftliche grundlagen

Da die Legierungsentwicklung potentieller einkristalliner Co-
Basis Superlegierungen im Fokus dieser Arbeit standen, wird im
Folgenden kurz auf deren Herstellung eingegangen. Es existieren
verschiedene Prozesse um metallische Einkristalle herzustellen.
Für Superlegierungen ist das Bridgman-Verfahren am weitesten
verbreitet, welches auch imRahmendieserArbeit zurAnwendung
kam.

2.2 der bridgman-prozess

Beim sog. Vakuum-Feinguss o. Bridgman-Verfahren werden die
Legierungsbestandteile zunächst in einem Tiegel in den schmelz-
flüssigen Zustand versetzt und für eine gewisse Zeit auf dieser
Temperatur gehalten. Daraufhin wird die Schmelze in eine
Formschale gegossen, welche sich ebenfalls in einer auf diese
Temperatur geheizten Zone des Ofens befindet. Zur Abführung
der Wärme ist die Formschale auf eine gekühlte Kupferplatte
aufgebracht, an der die Erstarrung beginnt. Die Form wird
dann mit konstanter Geschwindigkeit in die kältere Zone des
Ofens gezogen, welche durch ein Hitzeschild von der heißen
Zone getrennt ist. Da Temperaturgradient und Abzugsrichtung
parallel sind, kommt es zu einer gerichteten Erstarrung. Um zuTemperaturgradient

und Abzugsgeschwin-
digkeit kontrollieren
das Gefüge gerichtet

erstarrter Legierungen.

einkristalline Legierungen herzustellen, enthält die Formschale
einen helix-förmigen Abschnitt, der als Kornselektor bezeichnet
wird. Da der Kristall am schnellsten in die ⟨100⟩ Richtungen
wächst, schafft es nur dasjenige Korn, dessen vertikale Orien-
tierung am ehesten dieser Richtung entspricht, durch diese Helix
zu wachsen. Der nachfolgend erstarrende Anteil der Legierung
erstarrt einkristallin mit dieser Orientierung.
Die entstehende Mikrostruktur ist abhängig vom Temperatur-

gradienten zwischen heißer und kalter Zone und der Abzugs-
geschwindigkeit. Der Temperaturgradient ist meist durch die
Bauart des Ofens größtenteils vorgegeben, sodass der einzige
variable Prozessparameter die Abzugsgeschwindigkeit ist. Bei sehr
langsamen Abzugsgeschwindigkeiten kommt es zu einer planaren
Erstarrungsfront, was eine sehr homogene Gussstruktur zur Folge
hat. Da die benötigten Zeiten jedoch für eine industrielle Anwen-
dung zu lang wären und langsameAbzugsgeschwindigkeiten auch
technisch schwieriger zu realisieren sind, wird üblicherweise ein
Kompromiss eingegangen: die Abzugsgeschwindigkeit wird für
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2.2 der bridgman-prozess

Abbildung 2.1: Mikrostrukturaufnahme im Rückstreuelektronenkon-
trast (BSDBSD) der Legierung ERBOCo-1 im Gusszustand.

einen gegebenen Temperaturgradienten so hoch gewählt, dass die Im Gusszustand ist die
dendritische Struktur
deutlich zu erkennen.

gerichtete Erstarrung gerade noch stabil abläuft. Die Erstarrung
läuft dann nicht mehr planar, sondern dendritisch ab.
Eine Mikrostrukturaufnahme einer „einkristallinen“ Superle-

gierung im Gusszustand ist in Abb. 2.1Abb. 2.1 dargestellt. Es handelt
sich hier zwar um eine Co-Basis Legierung, nämlich die im
Rahmen dieser Arbeit entwickelte ERBOCo-1, die generellen
Merkmale unterscheiden sich jedoch nicht von den Ni-Basis
Superlegierungen.
Es sind primäre Dendritenarme (auch Dendritenstämme) mit

Verzweigungen, den sog. sekundären und tertiären Dendriten-
armen, zu erkennen. Das Innere der Primärdendriten wird als
Dendritenkern (DCDC) bezeichnet. Zwischen den einzelnen Dendri-
ten liegen die sog. interdendritischen Bereiche (IRIRs). In manchen
Superlegierungen kommt es während der Erstarrung zur Bildung
von zusätzlichen intermetallischen Phasen (IPIPs)—zumeist am
Ende der Erstarrung, sodass diese am Rand der sekundären
Dendritenarme oder in den interdendritischen Bereichen zu
finden sind. In Abb. 2.1Abb. 2.1 sind teilweise IPIPs als kleine, weiße Punkte
zu finden. Die Dendriten kommen meist in Kolonien – in der
Mikrostrukturaufnahme mit relativ homogenen Kontrast – vor,
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wissenschaftliche grundlagen

die kleine Misorientierungen von 0.566 bis 2° voneinander haben
und durch Subkorngrenzen getrennt sind.

2.2.1 Segregation

Während der Erstarrung einer Legierung haben manche Legie-Die Zusammensetzung von
Schmelze und Festkörper
kann sich während der
Erstarrung stark ändern.

rungselemente die Tendenz, sich im Festkörper anzureichern,
während folglich die Schmelze an diesen Elementen verarmt.
Für andere Elemente liegt der umgekehrte Fall vor. Dies führt
dazu, dass sich, während der fortschreitenden Erstarrung, die
Zusammensetzungen von Festkörper und Schmelze kontinu-
ierlich verändern. Nach abgeschlossener Erstarrung liegt dann
also in den zuerst erstarrenden DCDCs eine andere Zusammen-
setzung vor als am Rand der Dendritenarme und in den IRIRs,
die zuletzt erstarren. Diese sog. Segregationen, im Deutschen
auch als Mikroseigerungen bezeichnet, machen die Dendriten
in Abb. 2.1Abb. 2.1 erst sichtbar. Die Änderung der Zusammensetzung
eines erstarrenden Festkörpers aus der Schmelze lässt sich – unter
gewissen Annahmen – mathematisch beschreiben. Die gerichtete
Erstarrung wird durch die nach [1616, 1717] benannte Scheil-Gulliver-
Gleichung hinreichend gut beschrieben:

cs = ks ⋅ c0 ⋅ (1 − fs)ks−1, (2.1)

wobei cscs die Konzentration eines Elementes im erstarrendenDer Scheil-Koeffizient ksks
beschreibt die Neigung eines
Elements zu segregieren.

Festkörper bei einembereits erstarrtemFestphasenanteil fsfs und c0c0
den nominellen Anteil dieses Elements in der Legierung darstellt.
Der sog. Scheil- oder Segregationskoeffzient ksks gibt also an, ob
sich ein Element verstärkt im Festkörper bzw. Dendritenkern
(ksks > 1) oder in der Schmelze bzw. in den interdendritischen
Bereichen (ksks < 1) anreichert (s. auch Abschnitt 3.4.2Abschnitt 3.4.2). Details
sind in Fundamentals of Solidification von Willy Kurz und David
J. Fisher [1818] sehr umfassend aufbereitet.
Da aus dem Guss stammende Seigerungen sowohl zu Defekten

während des Gießens führen können (s. folgender Abschnitt)

6 Da es in wissenschaftlichen Publikationen üblich ist, da Daten- und
Softwarekompatibilität erleichtert wird und da eine Auflistung von 0,1, 1,2,
2,3 und 3,4 schwer leserlich ist, wird in dieser Arbeit der Dezimalpunkt als
Trennzeichen verwendet—oder nach [1515]: „Das Vordringen der Computer hat
die Verwendung des Dezimalpunkts wieder stärker in den Vordergrund gerückt.
Das ist gut so. Das Komma, der ‚Beistrich‘, in unseren Sprachen zur Aufzählung
dienend: Eine schöne, gute, neue, preiswerte Rechenmaschine, wird damit frei
für seine in der Mengenlehre gebräuchliche natürliche Verwendung.“
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2.2 der bridgman-prozess

und außerdem lange Homogenisierungszeiten und/oder hohe
Temperaturen nötig machen, ist es von Vorteil, wenn der Grad
der auftretenden Konzentrationsunterschiede möglichst gering
ist. In der Literatur gibt es bereits Hinweise darauf, dass Co–Al–
W-basierte Legierungen nur eine geringe Segregationsneigung
zeigen [1919].

2.2.2 Gießdefekte

Neben den bereits erwähnten Subkorngrenzen, kann es während Konzentrationsgradienten,
die während der Erstar-
rung auftreten, können
Gießdefekte verursachen.

oder nach der gerichteten Erstarrung zur Bildung von weiteren
Defekten kommen, die nachteilig für die mechanischen Eigen-
schaften einkristalliner Superlegierungen sein können.
Die Entstehung eines solchen Defektes, den sog. Freckles [2020],

hängt unmittelbar mit der oben erläuterten Segregation zusam-
men: Kommt es an der Erstarrungsfront z.B. zu einer Verarmung
an schweren Elementen oder einer Anreicherung von leichten,
so liegt plötzlich der Fall vor, dass die weiter oben befindliche
Schmelze eine höhere Massendichte aufweist, als die Schmelze,
die sich zwischen den Dendriten befindet. Dies hat konvektive
Instabilitäten zur Folge—die schwere Schmelze sinkt also ab,
während die leichte aufsteigt. Die so entstehenden Strömungen
können dann Teile von Dendriten abbrechen. Die abgebrochenen
Fragmente verbleiben oft in den interdendritischen Bereichen
und bilden Ketten unterschiedlich orientierter Körner, die in
Erstarrungsrichtung angeordnet sind, weswegen sie auch als
freckle chain bezeichnet werden. Insbesondere die schweren und
stark in den Dendritenkern segregierenden Elemente W und Re
sind bekannt dafür Freckle-Bildung zu begünstigen [2121]. Freckles
und fehlorientierte Körner sind die Defekte, die am häufigsten
zum Ausschuss gerichtet erstarrter Bauteile führen [2222, 2323].
Ein weiterer Defekt, der während des Abkühlens entstehen Auch innere Spannungen

können die Bildung von
Defekten begünstigen.

kann, ist die Rekristallisation—also die Neubildung von Körnern
in plastisch verformten Bereichen eines Bauteils. Solche rekristal-
lisierten Bereiche können die Ermüdungslebensdauer deutlich
reduzieren [2424]. Sie entstehen insbesondere an Verengungen
komplexer Geometrien oder an Gießkernen: Sobald die Schmelze
erstarrt ist und weiter abkühlt, entstehen aufgrund der unter-
schiedlichen thermischen Ausdehnungskoeffizienten der Legie-
rung und der Formschale Spannungen im Bauteil. Überschreitet
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der Grad der eingebrachten Verformung einen kritischenWert, so
kommt es während der nachfolgendenWärmebehandlung zur Re-
kristallisation. Da aufgrund der relativ hohen Gehalte an langsam
diffundierenden Refraktärmetallen in heutigen einkristallinen
Superlegierungen sehr hohe Temperaturen (1300 ○C > 0.9 TmTm)
und lange Zeiten zur Homogenisierung vonnöten sind, reichen
bereits kleine plastische Dehnungen aus, um Rekristallisation zu
verursachen [2525].

2.3 wärmebehandlung und mikrostruktur

Nach der Erstarrung liegt die, für die herausragenden Eigenschaf-
ten der (meisten) Superlegierungen verantwortliche, γ′-Phase in
einemundefiniertenZustand vor.Umdie gewünschteMikrostruk-
tur einzustellen, ist eine Wärmebehandlung notwendig. Der erste
Schritt ist hierbei eine Lösungs- und Homogenisierungsglühung.
Wie die Bezeichnung schon impliziert, hat sie den Zweck, die aus
dem Guss stammenden primären γ′-Ausscheidungen aufzulösen

Abbildung 2.2:
Elementarzelle des
kubisch flächen-
zentrierten γ-Ni.

und die im Material vorhandenen Segregationen abzubauen, um
die Legierung damit auch auf der Dendritenskala möglichst zu
homogenisieren. Für einkristalline oder gerichtet erstarrte Gussle-
gierungen erfolgt diese Glühung in den meisten Fällen oberhalb
der γ′-Solvustemperatur—um Zeit einzusparen möglichst nahe
an der Solidustemperatur, typischerweise 1280 bis 1320 ○C [1111].
Die Legierung liegt während dieser Wärmebehandlung einphasig
in der kubisch flächenzentrierten (kfzkfz, A177, γ) Kristallstruktur vor
(vgl. Abb. 2.2Abb. 2.2). Diese wird daraufhin abgeschreckt oder mit einer
gezielten Abkühlrate auf die Wärmebehandlungstemperatur des
nächsten Segments gebracht.
In einem zweiten Schritt bei einer niedrigerenTemperatur, wird

dann gezielt die γ′-Phase ausgeschieden, wobei deren Volumen-
anteil, Größe und Morphologie von der gewählten Temperatur
und der Dauer der Wärmebehandlung abhängen. Zudem kann
die Auslagerung entweder in einem Schritt oder mehrstufig
erfolgen. Letztere Variante hat den Vorteil, dass beträchtliche
Zeit bei der Wärmebehandlung eingespart werden kann. Um
vergleichbare Ausscheidungsgrößen zu realisieren, unterläuft eine

7 A1, A3, B2, C14, C15, C36, D019, D022, D024, D85, L12 und L21 bezeichnen
Kristallstrukturen nach der Deklination der Strukturberichte, siehe auch
Tabelle A.1Tabelle A.1.
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2.3 wärmebehandlung und mikrostruktur

Legierung z.B. entweder 900 ○C / 200 h oder aber eine zweistufige
Wärmebehandlung von 1000 bis 1100 ○C / ∼5 h, gefolgt von einem
zweiten Schritt von ∼900 ○C für ∼20 h. Industriell kommen daher
fast ausschließlich zweistufige Wärmebehandlungen zum Einsatz.
Die ausgeschiedene γ′-Phase weist die sog. L1277 Kristallstruktur

auf und besitzt eine A3B Stöchiometrie. Sie basiert ebenfalls
auf der kfzkfz-Kristallstruktur, wobei die Atome sich nicht statis-
tisch auf vorhandene Gitterplätze verteilen, sondern A-Atome
die Flächenmitten und B-Atome die Ecken der Elementarzelle
besetzen (vgl. Abb. 2.3Abb. 2.3). Die Ähnlichkeit der Kristallstrukturen
hat auch dazu geführt, dass das γ – welches seinerseits die
Wurzeln der Superlegierungen in den austenitischen Stählen
erkennen lässt – um ein sog. Prime ergänzt wurde und damit zu
γ′ wurde. Darstellungen der Kristallstrukturen sind im Anhang
in Tabelle A.1Tabelle A.1 zu finden. Im Fall der Ni-Basis Superlegierungen
basiert die γ′-Phase auf Ni3Al—Ni sitzt also auf den Flächen-
mitten der Elementarzelle während Al die Ecken besetzt88. Erst
im Jahr 2006 wurde durch Sato et al. eine solche L12-Phase in

Abbildung 2.3:
Elementarzelle von
γ′ Ni3Al mit der L12
Kristallstruktur.

ternären Co–Al–W Legierungen entdeckt [77]. Diese weist eine
Co3(Al,W) Stöchiometrie auf. Analog zur Ni3Al Phase besetzt
hier Co die Flächenmitten der Einheitszelle, während sich Al und
W statistisch auf den Eckplätzen verteilen. Die Entdeckung dieser
γ′-Phase ermöglichte erst die Entwicklung auf diesem System
basierter Superlegierungen, wie sie auch imRahmen dieser Arbeit
untersucht wurden (vgl. Abschnitt 2.5.1Abschnitt 2.5.1).
Da nicht nur die Kristallstruktur, sondern auch die Gitterpara-

meter der beiden Phasen γ und γ′ sehr ähnlich sind, scheidet sich
letztere zunächst komplett kohärent im ungeordneten Wirtsgitter
aus. Abb. 2.4Abb. 2.4 zeigt exemplarisch die Mikrostruktur einer Co- und
einer Ni-Basis Superlegierung, die im Rahmen dieser Arbeit
untersucht wurden, im ausgelagerten Zustand.
Bei der helleren Phase handelt es sich jeweils um γ′; die dunklen

Linien in Abb. 2.4aAbb. 2.4a stellen Biegekonturen dar, wie sie in den
dünnen Folien auftreten können, die für die Transmissionselek-
tronenmikroskopie benötigt werden. In beiden Fällen liegt ein
hoher Volumenanteil der geordneten γ′-Ausscheidungsphase vor,

8 In technischen Legierungen mit teilweise mehr als zehn Legierungselementen
besetzen aber nicht nur Ni und Al die Flächenmitten bzw. Ecken der γ′
Elementarzelle, sondern alle Elemente sind in gewissem Grad in γ′ vorhanden,
wobei jedes Element für sich typischerweise entweder das A- oder das B-
Untergitter bevorzugt.
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Abbildung 2.4: Centered Dark Field TEMTEM Mikrostrukturaufnahmen
der a) Co-Basis Superlegierung ERBOCo-1 und der b) Ni-Basis
Superlegierung ERBOCo-1X im standardwärmebehandelten Zustand
(vgl. Abschnitt 3.2.4Abschnitt 3.2.4). Die Bilder wurden unter Verwendung eines γ′-
Überstrukturreflexes mit einer Strahlrichtung nahe ⟨001⟩ aufgenom-
men.

welcher von der dunkleren γ-Matrix umgeben ist. Ihre Größe
liegt im Bereich von einigen hundert Nanometern, was auch
typisch für die meisten im Einsatz befindlichen Gusslegierungen
ist. Die Morphologie der Ausscheidungen unterscheidet sichDie γ′ Phase kann eine

Vielzahl verschiedener
Morphologien anneh-

men: Würfel und Kugeln
sind typisch, aber auch
Platten, Nadeln, Den-

driten, etc. sind möglich.

deutlich: während die Teilchen in Abb. 2.4aAbb. 2.4a würfelförmig sind,
sind sie in 2.4b2.4b deutlich abgerundet. Es ist jedoch keineswegs
so, dass diese Teilchenformen intrinsische Eigenschaften der Ni-
bzw. Co-Basis Superlegierungen wären. Beide – und darüber
hinaus noch andere – Ausscheidungsmorphologien kommen
unabhängig vom Basiselement vor. Die meisten im Einsatz befind-
lichen Gusslegierungen weisen würfelförmige Ausscheidungen
auf—gewissermaßen ein Markenzeichen der Superlegierungen.
Hauptsächlich bestimmt die bei der Auslagerungstemperatur
vorliegendeGitterfehlpassung (δδ), auf die in Abschnitt 2.3.2Abschnitt 2.3.2 näher
eingegangen wird, welche Teilchenform sich ausbildet.
Die Mikrostruktur von Superlegierungen nach dem Gießen,

nach der Wärmebehandlung oder nach mechanischer Belastung
bei hohen Temperaturen kann teilweise sehr komplex werden.
Ein guter Überblick auftretender Mikro- und Kristallstrukturen
findet sich inThe Microstructure of Superalloys von Madeleine
Durand-Charre [2626].

18



2.3 wärmebehandlung und mikrostruktur

2.3.1 Verteilungsverhalten

Ni-Basis Superlegierungen beinhalten neben Al noch viele wei-
tere Legierungselemente und auch Co-Basis Superlegierungen
bestehen nicht nur aus Co, Al und W. Trotzdem enthalten die
meisten technisch relevanten Gusslegierungen nur die Phasen
γ und γ′. Wie stark und in welcher Weise ein Element eine
bestimmte Superlegierung beeinflusst, hängt maßgeblich davon
ab, wie sich dessen Atome auf die beiden Phasen verteilen. Dieses
sog. Verteilungsverhalten99 der Elemente wird durch den γ′/γ-
Verteilungskoeffizienten (kγ′/γ

ik
γ′/γ
i ) beschrieben:

kγ′/γ
i =

cγ′ ,i

cγ,i
, (2.2)

wobei cγ′ ,i oder cγ,i die Konzentrationen eines Elements i in den Der Verteilungskoeffizient
beschreibt die Anreicherung
der vorhandenen Elemente
in γ oder γ′.

jeweiligen Phasen sind. Bei Werten ∼ 1 verteilt sich ein Element
also gleichmäßig auf beide Phasen, während es sich bei Werten
> 1 und < 1 bevorzugt in der γ′ bzw. γ-Phase anreichert. Elemente
mit kγ′/γ

ik
γ′/γ
i > 1 werden dementsprechend als γ′ Bildner bezeichnet,

solche mit kγ′/γ
ik
γ′/γ
i < 1 als γ Bildner. Typischerweise ist die Phase,

in der ein Element angereichert ist, stärker von dessen Zugabe
betroffen. So erhöhen z.B. γ′-Bildner in den meisten Fällen den
Volumenanteil sowie die Solvustemperatur dieser Phase.
Beim Verteilungsverhalten ist zu beachten, dass es immer auch

indirekte Effekte gibt. Wenn ein Element eine starke Tendenz
hat, sich in einer Phase anzureichern, kann es dazu kommen,
dass ein anderes Element von diesem verdrängt wird. So wird
es also gewissermaßen in die andere Phase verschoben—sein
Verteilungskoeffizient verändert sich also.
Auf das Verteilungsverhalten typischer Legierungselemente

wird in Abschnitt 2.5Abschnitt 2.5 näher eingegangen.

9 Der Begriff des Verteilungsverhaltens kann im Bezug auf Superlegierungen
missverständlich sein, da sich ein Element auf verschiedenen Größenskalen
verteilen kann: während der Erstarrung auf Schmelze und Festkörper, während
der Auslagerung auf γ und γ′, sowie in den γ′-Ausscheidungen auf die
beiden Untergitter der geordneten A3B-Struktur. In dieser Arbeit wird
konsequent versucht, die Begriffe Segregationsverhalten, Verteilungsverhalten
und Untergitterbesetzung für diese drei Phänomene zu verwenden.
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Bestimmung des Phasenanteils

Sind bei einem zweiphasigen Gefüge, die Zusammensetzungen
der beiden Phasen bekannt – im Falle der Superlegierung also
cγcγ und cγ′cγ′ – so kann unter Berücksichtigung der nominellen
Zusammensetzung c0c0 über das sog. Hebelgesetz

c⃗0 = (1 − fm) ⋅ c⃗γ + fm ⋅ c⃗γ′ (2.3)

der Stoffmengenanteil fmfm an γ′ bestimmt werden. In Gl. 2.3Gl. 2.3 sind
die Zusammensetzungen als Vektoren im Zusammensetzungs-
raum dargestellt, d.h. sie enthalten die Konzentration der einzel-
nen Elemente ci als Einträge. Ein Umstellen dieser Gleichung
ergibt

(c⃗0 − c⃗γ) = fm(c⃗γ′ − c⃗γ), (2.4)
d.h. wenn die Differenzen (c0,i − cγ,i) gegen (cγ′ ,i − cγ,i) aufge-Aus Legierungs- und Pha-

senzusammensetzungen
können die Phasenanteile

berechnet werden.

tragen werden, sollte sich eine Gerade ergeben, deren Steigung
mittels linearer Regression ermittelt werden kann und dem
γ′-Stoffmengenanteil fmfm entspricht. Abweichungen einzelner
Datenpunkte von dieser Geraden liefern außerdem Indizien
für eine fehlerhafte Bestimmung der Zusammensetzung; die
Standardabweichung der bestimmten Steigung stellt den Fehler
des so bestimmten Stoffmengenanteils dar. Da die atomare
Dichte, d.h. die Anzahl der Atome pro Volumen, nur marginal
unterschiedlich ist, gleicht fmfm dem γ′-Volumenanteil ( fvfv).
Umgekehrt können die Zusammensetzungen von γ und γ′

abgeschätzt werden, wenn nur die nominelle Zusammensetzung
der Legierung und fvfv ( = fmfm) bekannt sind. Einsetzen von Gl. 2.2Gl. 2.2
in 2.32.3 liefert

cγ,i =
c0,i

(kγ′/γ
i − 1) fm + 1

bzw. cγ′ ,i =
c0,ikγ′/γ

i

(kγ′/γ
i − 1) fm + 1

. (2.5)

Dies setzt voraus, dass die Verteilungskoeffizienten kγ′/γ
ik
γ′/γ
i derBei bekannten Vertei-

lungskoeffizienten und
Phasenanteilen können die
Zusammensetzungen von γ
und γ′ abgeschätzt werden.

Elemente für die betrachtete Legierung bekannt sind. Für den
Zusammensetzungsbereich etablierter Ni-Basis Superlegierung
existiert eine große Datenbasis in der Literatur, für die Co-Basis
Superlegierungen ist dies allerdings nicht in gleichemMaße der
Fall. Bisherige Untersuchungen dazu sind in [2727] zusammenge-
fasst. Weiterhin gilt es zu beachten, dass es sich bei Gl. 2.5Gl. 2.5 nur um
eine Abschätzung handelt, da – wie weiter oben bereits erwähnt –
die Zugabe eines Elements das Verteilungsverhalten aller anderen
Elemente verändern kann.
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2.3 wärmebehandlung und mikrostruktur

2.3.2 Gitterfehlpassung

Die markante würfelförmige Morphologie der γ′-Präzipitate in Die Gitterfehlpassung
δδ sowie die elastische
Anisotropie verursachen die
würfelförmige Geometrie
von γ′.

vielen Legierungen bildet sich aus, weil die elastischen Eigen-
schaften von γ und γ′ anisotrop sind und die Gitterparameter
der beiden Phasen sehr ähnlich, aber doch nicht gleich sind.
Dies führt dazu, dass die γ/γ′-Grenzflächen sich entlang der
elastisch nachgiebigsten Richtungen, nämlich parallel zu den
⟨100⟩ Richtungen, ausrichten. So wird zwar die aufzuwendende
Energie zur Ausbildung der γ/γ′-Grenzflächen größer, es wird
jedoch mehr elastische Verzerrungsenergie eingespart. Die sog.
Gitterfehlpassung δδ berechnet sich aus den Gitterkonstanten der
beiden Phasen aγaγ und aγ′aγ′ über

δ =
aγ′ − aγ

1/2(aγ′ + aγ)
(2.6)

und wird zumeist in Prozent angegeben. Sie stellt also den Unter-
schied der beiden Gitterparameter, bezogen auf den durchschnitt-
lichen Gitterparameter dar. Da aγ′aγ′ im Zähler den Minuenden
bildet, ist δδ positiv, wenn aγ′aγ′ > aγaγ, wie es in Abb. 2.5Abb. 2.5 skizziert ist.
Dies ist für Co–Al–W Legierungen der Fall (∼0.5 % [77]), während
die meisten industriell eingesetzten Ni-Basis Superlegierungen
eine negative Gitterfehlpassung aufweisen (ca. −0.1 %). Läge
der Wert der Gitterfehlpassung nahe bei null, würden sich zur
Einsparung von Grenzflächenenergie kugelförmige Ausscheidun-
gen ausbilden. Durch unterschiedliche thermische Ausdehnung Da sich die Zusammen-

setzungen von γ und
γ′ mit der Tempera-
tur ändern, ist auch δδ
temperaturabhängig.

und – insbesondere bei höheren Temperaturen – durch eine
Veränderung ihrer Zusammensetzung im Zuge der γ′ Auflösung
zeigen die Gitterparameter von γ und γ′ eine unterschiedliche
Temperaturabhängigkeit. Für die γ′-Phase wird üblicherweise
eine geringereAusdehnungmit der Temperatur gefunden [2828–3030].
Dies hat zur Folge, dass eine positive Gitterfehlpassung bei
Erhöhung der Temperatur kleiner wird und sich damit null
annähert, während negative Werte während des Aufheizens noch
negativer werden, d.h. betragsmäßig zunehmen.
In Abb. 2.5Abb. 2.5 ist außerdem noch eine weitere Tatsache dargestellt: Die Gitterfehlpassung indu-

ziert Kohärenzspannungen
und eine tertagonale
Verzerrung von γ.

entlang der γ/γ′-Grenzflächen kommt es zu Kohärenzspannun-
gen, die eine tetragonale Verzerrung der ehemals kubischen γ
Elementarzelle bewirken. Sie weist nun also zwei verschiedene
Gitterparameter parallel (aγ,∥aγ,∥) und senkrecht (aγ,⊥aγ,⊥) zu den γ/γ′-
Grenzflächen auf. Ist der Grad dieser tetragonalen Verzerrung
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wissenschaftliche grundlagen

Abbildung 2.5: Schematische Darstellung von Gitterfehlpassung,
Kohärenzspannungen und tetragonaler Verzerrung, nach [3131, 3232].

bekannt, so können die dafür notwendigen Kohärenzspannungen
in folgender Weise abgeschätzt werden [3333]:
Der Dehnungszustand εi j in Abhängigkeit der Spannungen

σkl ist im Allgemeinen beschrieben durch

εi j = Si jklσkl , (2.7)

wobei Si jklSi jkl der elastische Nachgiebigkeitstensor ist. Sind aγ,∥aγ,∥Unter Annahme eines
ebenen Dehnungszu-
standes, können die

Kohärenzspannungen
abgeschätzt werden.

und aγ,⊥aγ,⊥ bekannt, so gilt unter Annahme eines ebenen Deh-
nungszustandes in den Matrixkanälen, d.h. es werden keine
Spannungen senkrecht zu den γ/γ′-Grenzflächen aufgenommen
(σ11 = σ22 = σ∥, σ33 = σ⊥ = 0),

ε∥ = σ∥(S11 + S12) =
aγ,∥ − aγ,cub

aγ,cub
(2.8)

und

ε⊥ = 2σ∥S12 =
aγ,⊥ − aγ,cub

aγ,cub
(2.9)

für die Dehnung parallel (ε∥) und senkrecht (ε⊥) zu den Grenz-
flächen. Ein kubisches Äquivalent des γ-Gitterparameters aγ,cubaγ,cub,
also eine Abschätzung des γ-Gitterparameters im entspannten
Zustand, kann durch Dividieren von Gl. 2.9Gl. 2.9 durch Gl. 2.8Gl. 2.8 und
Auflösen nach aγ,cubaγ,cub errechnet werden:

aγ,cub =
(S11 + S12)aγ,⊥ − 2S12aγ,∥

S11 − S12
. (2.10)
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2.3 wärmebehandlung und mikrostruktur

Daraus kann die Kohärenzspannung σ∥σ∥ direkt unter Verwendung
von Gl. 2.8Gl. 2.8 oder 2.92.9 bestimmt werden oder indirekt aus demGrad
der tetragonalen Verzerrung RR:

R =
aγ,∥
aγ,⊥
=
aγ,cub(1 + ε∥)
aγ,cub(1 + ε⊥)

=
1 + ε∥
1 + ε⊥

. (2.11)

Addieren von Eins zu Gl. 2.8Gl. 2.8 und 2.92.9 und Divison der erstgenann-
ten durch letztere gleicht Gl. 2.11Gl. 2.11:

R =
1 + ε∥
1 + ε⊥

=
σ∥(S11 + S12) + 1
2σ∥S12 + 1

. (2.12)

Nach σ∥σ∥ aufgelöst ergibt dies den Betrag der Kohärenzspannun-
gen in den γ-Kanälen in Abhänigkeit der tetragonalen Verzerrung
und den elastischen Konstanten:

σ∥ =
1 − R

2RS12 − S12 − S11
. (2.13)

Die Gitterfehlpassung und die daraus resultierenden Kohärenz- Kohärenzspannungen
können die Festigkeit
steigern, beschleunigen
aber auch die Vergröberung
der Mikrostruktur.

spannungen können einen signifikanten Beitrag zur Festigkeits-
steigerung haben. Grose und Ansell [3434] haben beispielweise
gezeigt, dass die Fließspannung von Ni–Cr–Al–Ti–Mo Legie-
rungen zwischen 20 und 800 ○C linear von der Gitterfehlpas-
sung abhängt (siehe auch Abschnitt 2.4Abschnitt 2.4). Andererseits erhöht
ein großer δδ-Parameter die Triebkraft für die Vergröberung
der Ausscheidungen und ist demnach nicht erstrebenswert in
Legierungen, die für den Einsatz bei sehr hohen Temperaturen
bestimmt sind. Bei der Vergröberung der γ′-Ausscheidungen
bei hoher Temperatur nimmt σ∥σ∥ immer weiter zu. Bei langer
Auslagerungsdauer werden die Spannungen letztlich durch die
Ausbildung eines Grenzflächenversetzungsnetzwerkes abgebaut—
die γ′-Ausscheidungen sind dann nur noch semikohärent in die
Matrix eingebettet [3535–3838].
Zusätzlich ist zu beachten, dass andere δδ Werte gefunden

werden, wenn die Gitterparameter an einphasigem γ und γ′
bestimmt werden, statt den γ/γ′-Verbund zu messen—selbst
dann, wenn die Phasenzusammensetzungen komplett identisch
sind. Zur Unterscheidung wird auch von unverspannter (engl.
unconstrained) und verspannter (engl. constrained) Gitterfehlpas-
sung gesprochen.
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2.4 mechanische eigenschaften

Alle bislang vorgestellten Charakteristika beeinflussen die me-
chanischen Eigenschaften der Superlegierungen. Sie hängen
damit stark von der Legierung, sowie von der Temperatur und
der angelegten Spannung bzw. Verformungsrate ab. Durch die
Vielzahl von Einflussfaktoren ist es an dieser Stelle unmöglich,
einen umfassenden Überblick über die beobachteten Prinzipien
der Festigkeitssteigerung und die beobachteten Verformungsme-
chanismen zu geben. Ein solcher findet sich im zehnten Band der
Reihe Dislocations in Solids, der den Titel L12 Ordered Alloys trägt
[3939]. Darin – und im Folgenden – wird allerdings ein Grundver-
ständnis des Konzepts der Versetzungen vorausgesetzt, welches
z.B. durch Introduction to Dislocations [4040] von Hull and Bacon
erworben werden kann. Allgemeine Dinge, die die mechanischen
Eigenschaften vonWerkstoffen bei hohen Temperaturen betref-
fen, sind z.B. in den Lehrbüchern Hochtemperatur-Plastizität
[4141] von Bernhard Ilschner und Handbuch Hochtemperatur-
Werkstofftechnik [4242] von Ralf Bürgel nachzulesen. Im Folgenden
wird nur kurz auf die für die mechanischen Eigenschaften
relevanten Punkte eingegangen und auf entsprechende Stellen in
der Literatur verwiesen.

2.4.1 Planarfehler und Fließspannungsanomalie in γ′

Die geordnete Überstruktur der L12-Phase hat zur Folge, dass
eine a/2⟨110⟩ Versetzung, wie sie in kfzkfz-Materialien üblicherweise
auftritt, keine vollständige Gittertranslation bewirkt. Dies ist ina/2⟨110⟩ Versetzungen, wie

sie in γ vorkommen, zer-
stören die Ordnung in γ′.

Abb. 2.6Abb. 2.6 dargestellt: eine Scherung der oberen Atomlage um
a/2[101] bewirkt, dass die Al-Atome auf Ni-Plätzen zu liegen
kommen. Bewegt sich eine Versetzung mit diesem Burgersvektor
also auf der (111) Ebene in γ′ so erzeugt sie einen abgescher-
ten Bereich mit gestörter Ordnung. Der planare Defekt, der
dadurch geschaffen wird, ist energetisch ungünstig, da die lokalen
Nachbarschaftsverhältnisse zwischen den Atomen nicht mehr
stimmen—er wird als Antiphasengrenzfläche (APBAPB) bezeichnet.
Abb. 2.7bAbb. 2.7b und 2.7f2.7f zeigen eine so entstandene APBAPB anhand von
drei übereinander liegenden (111) Ebenen. Die Al-Atome, die
nächste Nachbarn zueinander sind, sindmit einer gelben Bindung
markiert. Es muss eine zweite Versetzung des Typs a/2[101] folgen,
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Abbildung 2.6: Mögliche Aufspaltungsreaktionen in Ni3Al. Die schwarz
dargestellte [011] Superversetzung kann in zwei a/2[011] Superpartial-
versetzungen (violett) oder zwei a/3⟨112⟩ Kear-Superpartialversetzungen
(blau) aufspalten. Eine Superpartialversetzung kann ihrerseits nochmals
in zwei a/6⟨112⟩ Shockley-Partialversetzungen dissoziieren. Eine Vielzahl
anderer Aufspaltungsmöglichkeiten ist denkbar.

um die lokale Ordnung wiederherzustellen, die in Abb. 2.7aAbb. 2.7a und
Abb. 2.7eAbb. 2.7e dargestellt ist.
Wie in Abb. 2.6Abb. 2.6 veranschaulicht, werden die beiden Versetzun-

gen mit einem gesamten Burgersvektor von a[101] zusammen als a[101] → a/2[101] + APBAPB +
a/2[101]Superversetzung bezeichnet und wurden bereits 1947 von Koehler

und Seitz [4343] vorhergesagt. Die führende dieser beiden Verset-
zungen, jeweils bezeichnet als Superpartialversetzung, erfährt also
einen wesentlich höheren Widerstand gegen ihr Fortschreiten als
die folgende, da sie die APBAPB-Energie zur Erzeugung des Defekts
aufwenden muss. Experimentell wurden solche Superversetzun-
gen dann erstmals 1960 nachgewiesen, nämlich in der Cu3Au
Phase, die ebenfalls die L12-Struktur aufweist [4444]. Wie auch
in ungeordneten kfzkfz Materialien können die Superpartialverset-
zungen nochmals in je zwei a/6⟨112⟩ Shockley-Partialversetzungen
aufspalten, wie es ebenfalls in Abb. 2.6Abb. 2.6 dargestellt ist. Da zwi- a/2[101] →

a/6[211]+CSFCSF+a/6[112]schen diesen beiden Shockley-Partialversetzungen nicht nur die
nächsten Nachbarschaftsverhältnisse gestört sind, sondern auch
die Stapelung der dicht gepackten {111} Ebenen falsch ist, ist der
daraus resultierende Planarfehler – der komplexe Stapelfehler
(CSFCSF) – energetisch besonders ungünstig, vgl. Abb. 2.7dAbb. 2.7d und 2.7h2.7h.
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Abbildung 2.7: Planar-
fehler in der Ni3Al
Kristallstruktur:

a) drei (111) Ebenen
der defektfreien L12
Kristallstruktur und
durch Scherung der

oberen Ebene um den je-
weiligen Burgersverktor
entstandene Defekte:
b) a/2[101] → APBAPB,
c) a/3[211] → SISFSISF,
d) a/6[112] → CSFCSF;

e) bis h) sind die dazuge-
hörigen Seitenansichten,
entstanden durch einen

Schnitt entlang der
mittigen (121) Ebene.

Das vor der Scherung in
der Mitte der obersten
(111) Ebene sitzende
Al Atom ist mit C

gekennzeichnet. Die
Atome der untersten

Lage sind mit einer Eins
versehen, die der mit-
tigen und oberen (111)
Ebenen mit der Zwei
bzw. Drei. In c) und d)
liegen die Atome der

untersten und obersten
Lage genau überein-
ander. Nach [4545].

Eine a[101] Superversetzung kann allerdings noch auf eine
andere Weise aufspalten: nämlich in eine a/3[211] und eine a/3[112]a[101] → a/3[211]

+ SISFSISF + a/3[112] Versetzung, die jeweils auch als Kear-Superpartialversetzung1010

10 Nach B.H. Kear, der diesen Versetzungstyp erstmals beschrieb [4646, 4747]. Es
existiert außerdem noch die Bezeichnung Super-Shockley-Partialversetzung für
diesen Typ von Versetzung.
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bezeichnet werden, vgl. Abb. 2.6Abb. 2.6. Zwischen zwei solchen Ver-
setzungen liegt ein sog. superintrinsischer Stapelfehler (SISFSISF),
der in Abb. 2.7cAbb. 2.7c und Abb. 2.7gAbb. 2.7g dargestellt ist. Die Stapelung –
ABCABCABC im ungestörten Gitter – ist dann ABCA|CABC.
Die nächsten Nachbarn bleiben erhalten, weswegen die Energie
dieses Fehlers verhältnismäßig klein ist. Die lokale Stapelung der
dicht gepackten, geordneten Ebenen in einem SISFSISF entspricht
derjenigen, wie sie auch in der D019-Phase77 vorliegt.
Ein weiterer Planarfehler – der superextrinsische Stapelfehler

(SESFSESF) kann z.B. entstehen, wenn sich zwei gleichnamige Kear-
Superpartialversetzungen auf benachbarten {111} bewegen. Die
Stapelung ist dann ABCA|C|BCABC und entspricht lokal der
Ordnung einer D02477 Kristallstruktur.
Die komplexeAufspaltung derVersetzungen in γ′ hat eine inter-

essante Konsequenz: In vielen L12-Strukturen inkl. Ni3Al, Co3Ti
und Co3(Al,W) führt sie zu einem Anstieg der Fließspannung
mit steigender Temperatur. Dies wird hauptsächlich verursacht Der Kear-Wilsdorf-Lock

verursacht einen Anstieg
der Fließspannung bei
Erhöhung der Temperatur.

durch den sog. Kear-Wilsdorf-Lock (KWLKWL), nach [4848, 4949]. Wie
in Abb. 2.8Abb. 2.8 dargestellt, kommt dieser zustande, wenn Segmente
einer a/2⟨110⟩ Superpartialversetzung1111 mit Schraubencharakter
auf eine {100} Ebene quergleiten, was hauptsächlich geschieht,
weil die APBAPB Energie auf den {100} Ebenen geringer ist und der
Vorgang durch die elastische Anisotropie der γ′-Phase begünstigt
ist. Allerdings ist die Peierlsspannung auf {100} wesentlich höher,
was diese Konfiguration bei niedrigen Temperaturen unbeweglich
macht. Stufenanteile der Superpartialversetzungen können nicht
auf die {100} Ebenen quergleiten, was dazu führt, dass sich
die Versetzungen entlang ihrer Schraubenrichtung ausrichten
und immer längere Segmente eines Rings auf die {100} Ebenen
quergleiten. Durch die quergeglittenen Bereiche werden auch die
auf der {111} Ebene verbliebenen Teile des Superversetzungsrings
gepinnt und an ihrer Fortbewegung behindert. Ein KWLKWL wird als
komplett bezeichnet, wenn die folgende Superpartialversetzung
die Stelle erreicht, an der die führende die Gleitebene gewechselt
hat und die APBAPB also nur noch auf der {100} Ebene liegt [5050].
Bei noch höheren Temperaturen wechselt das dominierende
Gleitsystem in Ni3Al dann komplett zu {001}⟨110⟩ , was die Locks
unwirksam macht—die Fließspannung fällt dann wieder ab.

11 Falls die Superpartialversetzungen in Shockley-Partialversetzungen aufgespal-
ten sind, müssen sie hierzu erst lokal rekombinieren.
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Abbildung 2.8: Bildung
eines Kear-Wilsdorf-
Locks, nach [5050].

a) Rekombination der
Shockley-Partialverset-
zungen und Quergleiten
der Schraubenanteile
auf eine (010) Ebene,

b) Schrumpfen der APBAPB
auf (111), während diese
sich auf (010) ausdehnt,
unvollständiger Kear-

Wilsdorf-Lock (IKWL)
c) Weiteres Wachstum

der APBAPB auf (010)
durch Kinkenbildung,
d) Kear-Wildorf-Lock
(KWLKWL) ist dort voll-
ständig ausgebildet,
wo die nachfolgende
Versetzung die (010)
Ebene erreicht und
die APBAPB damit nur
noch auf dieser liegt.

ImWesentlichen gibt es zwei Grundvoraussetzungen für das
Auftreten einer Fließspannungsanomalie: (a) die Aufspaltung
der Superversetzungen auf den {111} Ebenen geschieht nach der
Reaktion a[101] → a/2[101] + APBAPB + a/2[101]. Wenn in einer L12
nämlich stattdessen a[101] → a/3[112] + SISFSISF + a/3[211] energetisch
günstiger ist, kann sich der oben beschriebene KWLKWL nicht aus-
bilden, da die Kear-Superpartialversersetzungen nicht auf die
{100} Ebenen gleiten können. (b) die APBAPB Energie auf den {001}
Ebenen muss niedrigerer sein als diejenige auf den {111} Ebenen.
Da sich die Energien der SISFSISFs und APBAPBs in verschiedenen
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Abbildung 2.9: Abhängigkeit der Fließspannung von der Temperatur
für Ni3Al [5454], Co3Ti [5555] und Co3(Al,W) [5656].

L12-Verbindungen stark unterscheiden können, ist auch die
Ausprägung der Fließspannungsanomalie unterschiedlich.Wie in
Abb. 2.9Abb. 2.9 dargestellt, steigt die Fließspannung in Ni3Al kommend
von 0K monoton bis zu einem Maximum und fällt daraufhin
wieder ab [5151–5454].
ImGegensatz dazu fällt die Fließspannungsanomalie bei Co3Ti Die Fließspannung von

Co3Ti und Co3(Al,W) fällt
bei niedrigen Temperaturen
zunächst ab.

von niedrigen Temperaturen kommend zunächst ab, bevor nach
einem Plateau der anomale Anstieg der Fließspannung – gefolgt
von einem erneuten Abfallen bei noch höheren Temperaturen
– zu verzeichnen ist [5353, 5555, 5757, 5858]. Takasugi et al. [5757] erklären
den anfänglichen Abfall dadurch, dass die Verformung in die-
sem Bereich durch Kear-Superpartialversetzungen auf den {111}
Ebenen getragen wird, die durch SISFSISFs miteinander verbunden
sind. Wie zuvor erwähnt, können diese keine KWLKWLs ausbilden.
Da ihre Kerne außerdem nicht-planar sind, sind sie stärker von
der Peierlsspannung beeinflusst, was zu der starken, negativen
Temperaturabhängigkeit in diesem Bereich führt [5656, 5959]. Der
folgende Anstieg wird erklärt durch eine Veränderung der Planar-
fehlerenergien: SISFSISF und APBAPB Energien nähern sich einander an
und die Aktivität von a/2⟨110⟩ Superpartialversertungen nimmt
zu, deren Quergleiten wie zuvor den Anstieg der Fließspannung
bewirkt [6060]. Das Abfallen der Fließspannung in Co3Ti bei noch
höheren Temperaturen wird allerdings nach [5757] im Gegensatz
zu Ni3Al nicht durch einen Wechsel des Gleitsystems verursacht,
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sondern durch einen zunehmenden Beitrag der Diffusion, die die
Wirksamkeit der Locks vermindert.
Die Co3(Al,W)-Phase zeigt qualitativ einen ähnlichen Verlauf

der Fließspannung von der Temperatur wie die Co3Ti-Phase.
Obwohl in Co3(Al,W), wie auch in Ni3Al, die Verformung
durch APBAPB-gekoppelte a/2⟨110⟩ Superpartialversetzungen getra-
gen wird und quergeglittene Schraubensegmente beobachtet
werden, beschränkt sich der Anstieg der Fließspannung mit
steigender Temperatur auf einen sehr engen Temperaturbereich
von 650 bis 850 ○C [5656, 6161]. Dieser wird ebenfalls durch KWLKWLs
verursacht. Der darauffolgende Abfall wird von Okamoto etIm Falle von Co3(Al,W)

sinkt die Fließspan-
nung bei hohen Tem-
peraturen durch eine

Umwandlung von γ′ in γ.

al. [5656] nicht durch den Wechsel des Gleitsystems, sondern
durch die Umwandlung von γ′ in γ erklärt. Trotzdem liegt
die Peaktemperatur der Fließspannung in Co3(Al,W) höher
als diejenige von Ni3Al. Vamsi und Karthikeyan [6262] gelangen
zu dem Schluss, dass der Grund für das spätere Einsetzen
der Fließspannungsanomalie und deren Maximum bei höheren
Temperaturen, eine signifikant höhere Aktivierungsenergie für
das Quergleiten der Partialversetzungen ist. In ihrer Studie
wird diese höhere Aktivierungsenergie verursacht durch den
höheren Schubmodul von Co3(Al,W) im Vergleich zu Ni3Al. Die
Gruppe um Inui gelangt zu einem ähnlichen Schluss [2727, 6363]:
durch die besonders niedrige CSFCSF-Energie in Co3(Al,W) ist die
Aufspaltungsweite der Shockley-Partialversetzungen groß. Dies
erschwert ihre, für das Quergleiten auf eine {100} Ebene nötige,
Rekombination (vgl. Abb. 2.8Abb. 2.8) und verschiebt damit das Einsetzen
der Fließspannungsanomalie zu höheren Temperaturen.

2.4.2 Kriechverformung von γ/γ′-Legierungen

Die zweiphasige γ/γ′-Mikrostruktur verkompliziert die Verfor-
mung extrem, da die Grenzflächen der Ausscheidungen sowie
deren Volumenanteil und Größe, aber auch die Zusammen-
setzung der Matrixphase zusätzlich zu den oben diskutierten
Versetzungsreaktionen unter Planarfehlerbildung die Anzahl der
möglichen Prozesse vervielfältigt. Die Hochtemperaturfestigkeit
der gegossenen Superlegierungen resultiert aus dem hohen γ′-
Volumenanteil von bis zu 70 vol.%.Da sie typischerweise komplett
kohärent in die Matrix eingebettet sind, haben Versetzungen,
die in der Matrix vorliegen, verschiedene Möglichkeiten die
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Ausscheidungen zu überwinden. Sie können diese mit dem
Orowan-Mechanismus umgehen, sie schneiden oder bei höheren
Temperaturen durch Kletterprozesse undQuergleiten umklettern.
Welcher Mechanismus stattfindet, hängt von der Legierung selbst,
ihrer thermomechanischen Vorgeschichte, von der Temperatur
und von Betrag und Richtung der angelegten Spannung ab.
Die wichtigsten Belastungsfälle gegen die Superlegierungen

einen gewissen Widerstand aufweisen müssen, sind Zugschwell-
und thermomechanische Ermüdung, sowie Kriechverformung
unter konstanter Spannung. Während die Ermüdungseigenschaf-
ten traditionell den höchsten Stellenwert einnahmen, haben die
höheren Anforderungen an Legierungen hinsichtlich Standzeiten
und Temperaturverträglichkeit dazu geführt, dass sich die Kriech-
festigkeit zu einem ersten Auswahlkriterium entwickelt hat—sie
steht im Fokus der folgenden Ausführungen.
Nathal et al. fanden bereits 1988, dass die Kriechfestigkeit von Zweiphasige γ/γ′ Legie-

rungen zeigen überlegene
Kriecheigenschaften im
Vergleich zu einphasigem γ
oder auch γ′.

γ′ bei 1000 ○C und 100MPa um einen Faktor 100 höher ist, als
diejenige von γ [6464]. Sie zeigten allerdings auch, dass der γ/γ′-
Verbund mit fvfv ∼ 50% eine Verlangsamung der Kriechrate um
einen zusätzlichen Faktor 1000 bewirkt. Dies stellt beeindruckend
heraus, wie wichtig die γ/γ′-Grenzflächen für die mechanischen
Eigenschaften dieser Legierungen sind.
Kriechverformung grenzt sich von konventioneller plastischer

Verformung dadurch ab, dass die Dehnung auch bei konstanten
Spannungen unterhalb der Fließgrenze langsam aber stetig mit
der Zeit zunimmt. In Kriechversuchen stellt die zunehmende
plastische Dehnung (εplεpl ), die dabei gemessen wird, die Material-
antwort auf die angelegte Spannung bei gegebener Temperatur
≳ 0.4 TmTm dar. Die Kriechrate oder Dehnrate (ε̇̇ε) verändert sich
mit zunehmender Versuchsdauer (tt)—die Kriechkurve (ε̇̇ε vs. εplεpl )
kann insbesondere für mehrphasige Materialien komplizierte
Verläufe annehmen. Die vielfältigen Einflussfaktoren, die die
Kriechrate in Superlegierungen beeinflussen können, wurden von
vielen Forschergruppen untersucht und sind in [6565] übersichtlich
zusammengefasst: wichtige Prozesse sind z.B. die Anreicherung
von Versetzungen in den γ-Kanälen [6666–7070], die Erholung
von Versetzungen in den Kanälen und an den Ecken der γ′-
Ausscheidungen [6868, 7171–7474], das Schneiden der γ′-Phase durch
Versetzungen [7171, 7575–7979] und die gerichtete Vergröberung der
γ′-Phase (vgl. Abschnitt 2.4.2.3Abschnitt 2.4.2.3) [7575, 8080–8888], die Ausbildung von
Versetzungsnetzwerken an den γ/γ′-Grenzflächen [6969, 7979, 8989–9393].
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Trotz eines komplexen Zusammenspiels all dieser Faktoren ver-
formen sich Superlegierungen über einen beträchtlichen Anteil
ihrer Kriechlebensdauer mit einer minimalen Kriechrate (ε̇minε̇min),Die Kriechrate hängt über

ein Potenzgesetz von der
angelegten Spannung
ab und als thermisch

aktivierter Prozess über
einen Arrhenius-Term
von der Temperatur.

die in folgender Weise stark von σσ und TT abhängt [4141, 9494–9797]:

ε̇min = Cσn exp(−
Qapp
RT
), (2.14)

wobei C eine Konstante, n der Spannungsexponent, Qapp die
scheinbare Aktivierungsenergie des Kriechens und R die ideale
Gaskonstante darstellen. Dabei sollte allerdings angemerkt wer-
den, dass n und Qapp ihrerseits temperatur- und spannungsab-
hängig sind.
Typischerweise wird das Kriechverhalten der Legierungen in

Verformungsregimes eingeteilt: Verformung bei niedrigen Tem-
peraturen (TT) und hohen Spannungen (σσ) und Verformung bei
hohen Temperaturen und niedrigen Spannungen. Die Bereiche
sind zahlenmäßig nicht klar voneinander abgegrenzt. Zusätzlich
hängt die Definition davon ab, ob von Gusslegierungen oder
Schmiedelegierungen betrachtet werden. Während bei Gussle-
gierungen bei 1000 bis 1150 ○C von hohen Temperaturen und
bei 750 bis 850 ○C von niedrigen Temperaturen gesprochen wird,
zählt der Bereich von 600 bis 700 ○C für Schmiedelegierungen
bereits als mittlere Temperatur. Ein guter Überblick über typische
Verformungsmechanismen von Ni-Basis Superlegierungen bei
verschiedenen Temperaturen findet sich beispielsweise in [9898].

2.4.2.1 Niedrige Temperaturen und hohe Spannungen

Da im Verformungsregime bei niedrigen Temperaturen und ho-Bei der Verformung bei
niedrigen Temperaturen
und hohen Spannungen
wird meist γ′ durch

Versetzungen gschnitten...

hen Spannungen typischerweise polykrisalline Schmiedelegierun-
gen eingesetzt werden, wird hier zunächst auf diese eingegangen.
Wie schwierig es ist, einen vereinfachenden Überblick über auf-
tretende Verformungsmechanismen zu geben, wird am Beispiel
einer Studie von T. Smith et al. deutlich [9999]: In dieser wurden im
Temperaturbereich von 677 bis 815 ○C und Spannungen von 274
bis 724MPa Zugkriechversuche an einer polykristallinenNi-Basis
Superlegierung der neueren Generation (ME3) mit ∼50 vol.% γ′
durchgeführt. Zusätzlich wurden Druckkriechversuche an einem
einkristallinen Abguss derselben Legierung in verschiedenen
Orientierungen durchgeführt. Die Autoren fanden für diese
eine Legierung in dem relativ engen σσ–TT Bereich eine Vielzahl
möglicher Verformungsmechanismen:
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Bei der niedrigstenTemperatur von 677 ○Cund einer Spannung
von 690MPa kommt es in den polykristallinen Legierungen
zu ausgedehnten Planarfehlern, die sich in γ und γ′ bis an die
Korngrenzen fortsetzen. Dabei handelt es sich umMikrozwillinge,
die durch die Bewegung von gleichnamigen a/6⟨112⟩ Shockley-
Partialversetzungen auf benachbarten {111} Ebenen wachsen.
Ein nachfolgender Umordnungsprozess der Atome wird vorge-
schlagen, der den entstandenen Fehler zu einem echten Zwilling
werden lässt.
Bei der höheren Temperatur von 760 ○C und 345MPa tritt ein ...und es kommt zur

Bildung von APBAPBs,
SISFSISFs, SESFSESFs und/oder
Mikrozwillingen.

deutlich anderer Mechanismus auf: Isolierte SESFSESF liegen in den
γ′-Ausscheidungen neben vollständigen a/2⟨110⟩ Versetzungen
in der Matrix vor. Im Druckkriechen verformte Einkristalle mit
[100] Orientierung zeigen bei dieser Temperatur und sukzessive
höherer Spannung hingegen eine hohe Dichte von Mikrozwil-
lingen (414MPa) und Schneiden von γ′ durch APBAPB-gekoppelte
Shockley-Partialversetzungen (552MPa) als dominanten Verfor-
mungsmechanismus.
Bei 815 ○C ändert sich der Verformungsmechanismus erneut:

Die Versetzungen umgehen die γ′-Ausscheidungen thermisch
aktiviert. Nur vereinzelt werden Stapelfehler oder andere Phäno-
mene beobachtet, die auf ein Schneiden von γ′ hindeuten würden.
Die Mechanismen, die in [9999] an nur einer Legierungen

beobachtet wurden, stehen exemplarisch für die Vielzahl an
Prozessen, die während der Kriechverformung bei niedrigen
Temperaturen auftreten können. Die Beobachtungen würden sich
aller Wahrscheinlichkeit nach stark verändern, wenn zusätzlich
Parameter wie Korngröße, Ausscheidungsgrößen oder die Legie-
rungszusammensetzung variiert würden.
Für Co-Basis Superlegierungen ist die Datenlage bei niedri-

gen Temperaturen gering. Lisa Freund et al. [100100] finden für
die polykristalline Legierung CoWAlloy1, die bei 750 ○C und
530MPa unter Zug kriechverformt wurde, Mikroverzwillung als
dominierenden Verformungsmechanismus. Dieser wird durch
a/6⟨112⟩ Shockley-Partialversetzungen auf benachbarten Gleitebe-
nen vorangetrieben und durch Segregation unterstützt. Während
in Ni-Basis Legierungen Verzwillingung negativ assoziiert wird
und unerwünscht ist [101101–105105], zeigt CoWAlloy1 eine um mehr
als eine Größenordnung höhere Kriechfestigkeit als die hochfeste
Ni-Basis Schmiedlegierung Udimet 720Li [106106].
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In einkristallinen Ni-Basis Gusslegierungen mit sehr hohen
γ′-Volumenanteilen werden nochmals andere Mechanismen
beobachtet. Zudem hängen bei diesen die Kriechfestigkeit sowie
die auftretenden Mechanismen – insbesondere im Bereich hoher
Temperaturen und niedriger Spannungen – stark von der Kristall-
orientierung ab [107107, 108108]. Auf die Orientierungsabhängigkeit der
Verformung wird im Folgenden nicht weiter eingegangen. Statt-
dessen wird nur der technisch wichtigste Fall [100] orientierter
Kristalle betrachtet.
Oft finden sich für einkristalline Legierungen im BereichIm Falle einkristalliner

Legierungen werden in
diesem Verformungsre-
gime unter Umständen
zwei lokale Minima der
Kriechrate gefunden.

niedriger Temperaturen markante Kriechkurven. X. Wu et al.
[109109] und W. Schneider et al. [110110, 111111] zeigen z.B. dass ε̇̇ε von
[100] orientierten CMSX–4 Einkristallen mit einem γ′-Volu-
menanteil von 70% bei 750 und 800 ○C zwei diskrete Minima
zeigt. Schneider beobachtet dabei folgenden Mechanismus: Zu
Beginn der Verformung wird die γ′-Phase durch a/3⟨112⟩ Kear-
Superpartialversetzungen unter Erzeugung von Stapelfehlern
geschnitten. Bei der Versetzungsreaktion, die zur Bildung dieser
Superpartialversetzungen führt, werden außerdem Stufenverset-
zungen an den γ/γ′-Grenzflächen deponiert, die die Kohärenz-
spannungen abbauen und damit die Energiebilanz des Prozesses
verbessern. Die Stapelfehler befinden sich allerdings nur auf
einem Gleitsystem, sodass die Verformung ungehindert fort-
schreiten kann und folglich die Kriechrate, nach dem durch die
anfängliche Verfestigung bedingten lokalen Minimum, ansteigt.
ImweiterenVerlauf werden durch die stattfindendeGitterrotation
weitere Gleitsysteme aktiv, welche sich gegenseitig behindern
und wieder zu einem Abfall von Dehn- oder Kriechrate (ε̇̇ε)
führen. Später wechselt der dominierende Verformungsmech-
nismus zu einem Schneiden der γ′-Phase durch APBAPB-gekoppelte
Superpartialversetzungspaare. Dieser Wechsel des Mechanismus
wurde auch in anderen Studien gefunden [6767, 112112]. Sass et al.
[113113] stellen für CMSX–4 bei 850 ○C außerdem fest, dass die
sekundäre Kriechrate hauptsächlich über die Kriechfestigkeit der
Matrixkanäle dominiert wird.

2.4.2.2 Mittlere Temperaturen und Spannungen

Bei höheren Temperaturen (TT∼900 ○C) und entsprechend niedri-
geren Spannungen wird das Schneiden der γ′-Ausscheidungen
zunehmend schwieriger. Dies führt in Ni-Basis Superlegierungen
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dazu, dass sich die Kriechverformung durch a/2⟨110⟩Versetzungen
größtenteils auf die γ-Phase konzentriert. In Gusslegierungen Bei mittleren Temperaturen

und Spannungen konzen-
triert sich die Verformung
zunehmend auf γ.

mit hohem γ′-Volumenanteil bauchen Versetzungssegmente aus
und zwängen sich durch die engen γ-Kanäle. Dies impliziert
bereits, dass die Mischkristallhärtung in γ eine große Rolle in
diesemVerformungsregime spielt. An der Grenzfläche deponierte
Versetzungen bauen im Bereich des primären Kriechens die
Kohärenzspannungen ab [114114]. Im weiteren Verlauf nimmt die
Versetzungsdichte in der Matrix zu, bis alle Kanäle gefüllt sind.
Versetzungen mit unterschiedlichen Burgersvektoren reagieren
miteinander und hinterlassen ein dreidimensionales Netzwerk
von Knoten in den Matrixkanälen. Ein wichtiges Merkmal der
Verformung in diesem mittleren Verformungsregime ist der
Widerstand der γ′-Ausscheidungen gegen das Einschneiden
von Versetzungen aus der hochgradig verformten Matrix [9898].
Dies tritt in Ni-Basis Legierungen erst in den technisch irre-
levanten, späten Kriechstadien auf. Wenn es zum Schneiden
der Ausscheidungen kommt, so geschieht dies im Gegensatz
zu den niedrigeren Temperaturen nicht unter Erzeugung von
Stapelfehlern; stattdessen scheren APBAPB-gekoppelte a/2⟨110⟩ die
Ausscheidungen paarweise [6767, 115115].
In Co-Basis Superlegierungen wurden nach der Kriechverfor-

mung bei 900 ○C andere Beobachtungen gemacht: die γ′-Phase
wird unter Erzeugung von SISFSISFs und SESFSESFs geschert, was auf
die Aktivität von a/3⟨112⟩ Kear-Superpartialversetzungen hinweist
[116116].
Ein interessanter Verformungmechanismus tritt bei der Kriech- In Co/Ni-Basis Legierungen

wurden SISFSISF-Ringe
beobachtet, die in APBAPBs
eingebetttet sind.

verformung einer Co/Ni-Basis Superlegierung komplexerer Zu-
sammensetzung nachZugkriechverformung bei 900 ○Cauf. Yolita
M. Eggeler et al. finden eine Planarfehlerkonfiguration, bei der
ein SISFSISF-Ring vollständig in eine APBAPB eingebettet ist [117117]. Für
diese Anordnung von Planarfehlern haben sich die Bezeichnun-
gen ASA-Konfiguration (wg. APBAPB–SISFSISF–APBAPB) oder YME-Loop
etabliert. Dem Modell der Autoren zufolge kommt die ASA-
Konfiguration wie folgt zustande:
Eine führende Kear-Superpartialversetzung des Typs 1/3[112]

bildet beim Einschneiden in eine γ′-Ausscheidung einen SISFSISF.
Daraufhin wandelt eine folgende 1/6{112} Shockley-Partialverset-
zung den SISFSISF in eine APBAPB um. Diese schnürt sich anschließend
zu einem Ring ein; die Versetzungabschnitte mit entgegenge-
setzten Linienrichtungen löschen sich aus. Es bleibt ein SISFSISF-
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Ring, eingebettet in eine APBAPB zurück, während die beiden für die
Entstehung des Defekts verantwortlichen Versetzungen wieder
frei sind, um in die nächste γ′-Ausscheidung einzuschneiden.
Durch Diffusionsprozesse migriert die APBAPB zuletzt in Richtung
der {100}-Ebenen, da deren Energie dort niedriger ist.

2.4.2.3 Hohe Temperaturen und niedrige Spannungen

Im Unterschied zur Kriechverformung bei niedrigen und mitt-
leren Temperaturen, zeigt sich bei der Verformung einkristalli-
ner Ni-Basis Legierungen im Hochtemperaturbereich, ∼1050 ○C,
kaum eine Orientierungsabhängigkeit der Verformung [6565, 118118].
Typische Kriechkurven von CMSX–4 über 950 ○C zeigen z.B. ein
nach kurzer Zeit auftretendes Kriechminimum gefolgt von einem
stetigen Anstieg der Verformungsgeschwindigkeit bis zum Bruch.
Die Verformung wird anfangs ausschließlich von den {111}⟨110⟩
Gleitsystemen der Matrix getragen [6767, 119119, 120120].
Während des Kriechens bei hohen Temperaturen kommt es zur

gerichteten Vergröberung, die auch als Floßbildung (engl. rafting)
bezeichnet wird [7575, 8080–8888]. Da der Spannungszustand (Kohä-
renzspannung + äußere Spannung) nicht mehr symmetrisch ist,
ist es für die γ′-Ausscheidungen energetisch günstig entweder die
Grenzflächen parallel oder senkrecht zur äußeren Spannung zu
minimieren. DieWürfel formen sich zu Platten – sog. Flöße – oderIn Abhängigkeit von

EE(γ′)/EE(γ) sowie Vorzei-
chen und Betrag von σσ und

δδ formt sich γ′ zu Platten
oder Nadeln um [121121].

Nadeln um.Wie die entstehende Struktur orientiert ist, hängt von
Betrag und Vorzeichen der anliegenden Spannung (Zug/Druck)
und der Gitterfehlpassung ab [121121]. Beispielsweise bilden sich
bei einer negativen Gitterfehlpassung Platten senkrecht zur äu-
ßeren Zugspannung—bei positiven δδ hingegen Nadeln parallel
dazu1212. Beim Anlegen einer Druckspannung kehren sich diese
Verhältnisse um. Eine Erhöhung von δδ, σσ oder TT beschleunigt
die Floßbildung [2828, 122122].
In Ni-Basis Superlegierungen findet die anschließende Verfor-

mung in den γ-Kanälen ohne Schneiden der γ′-Ausscheidungen
statt. Der Prozess, der die Kriechrate limitiert, ist eine kombinierte
Gleit-Kletter-Bewegung von Matrixversetzungen entlang der
γ/γ′-Grenzflächen [6666, 123123, 124124]. Dies macht dieMischkristallhär-
tung der Matrix-Phase – und damit das Verteilungsverhalten der

12 Außerdem beeinflusst das Verhältnis der Elastizitätsmoduln (EE) von γ′ und γ,
die Grenzflächenenergie und die ursprüngliche Ausscheidungsgröße welche
Morphologie sich ausbildet [121121].
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starkmischkristallhärtenden Elemente – bei hohen Temperaturen
zu einem wichtigen Faktor [125125]. Gleiches gilt für die Diffusivität
der Elemente in der Matrix, auf welche in Abschnitt 2.4.3Abschnitt 2.4.3 noch
näher eingegangen wird. Mit zunehmender Verformung werden
die γ-Kanäle breiter, was die Versetzungsaktivität dort erleichtert
und zu einer Entfestigung führt. Bei hohen γ′-Volumenanteilen
kann es zur sog. topologischen Inversion kommen, sodass nicht
mehr die γ sondern die γ′-Phase die umgebende Phase mit durch-
gängiger Interkonnektivität ist. Im weiteren Verlauf des Kriechens
werden dann die γ′-Platten durch Versetzungen geschnitten, was
eine weitere Zunahme der Kriechrate bewirkt [8383, 111111, 120120, 124124].
Es wird seit langem diskutiert, ob die Ausbildung einer Floß-

struktur hinsichtlich der Kriecheigenschaften positiv oder negativ
zu bewerten ist und welche Floßorientierung zu bevorzugen wäre.
Da keine Ni-Basis Legierungen mit positiver Gitterfehlpassung
und ausreichenden mechanischen Eigenschaften zur Verfügung
standen, wurde diese Fragestellung in der Forschungsgruppe um
Mughrabi in indirekter Weise adressiert, indem die Mikrostruk-
tur der gleichen Legierung im Druck bzw. im Zug vorgeflößt
und daraufhin auf ihre mechanischen Eigenschaften untersucht
wurde [126126–128128]. In Kriechversuchen bei 1000 ○C und 1050 ○C
wurde dabei gefunden, dass die Kriechrate bei Proben, deren
Flöße parallel zur anliegenden Zugspannung ausgerichtet sind,
niedriger ist als bei solchen, in denen sie senkrecht dazu orientiert
waren. In Legierungen mit positivem δδ, wie es für die γ/γ′
Co-Basis Superlegierungen der Fall ist, würde sich die günstige
Floßorientierung unter Zug ohne künstlichesVorflößen ausbilden, Flöße parallel zu einer

anliegenden Zugspannung
können die Kriech- und
Ermüdungseigenschaften
einer Superlegierung
verbessern.

was vorteilhaft für die Kriecheigenschaften solcher Legierungen
sein könnte. Platten, die parallel zur Hauptzugspannungsrichtung
ausgerichtet wären, hätten den weiteren Vorteil, dass sie als
effektive Hindernisse gegen Ermüdungsrisswachstum dienen
könnten, wie es bereits in [126126] beobachtet wurde.
In der Literatur existieren nur wenige Informationen über

die Verformungsmechanismus von γ′-gehärteten Co-Basis Su-
perlegierungen bei Temperaturen über 1000 ○C [129129–131131]. Dies
ist hauptsächlich darauf zurückzuführen, dass viele Co-Basis
Legierungen, die zunächst untersucht wurden, eine zu niedrige
γ′-Solvustemperatur aufweisen. Die beobachteten Verformungs-
mechanismen sind ähnlich wie in den Ni-Basis Legierungen:
es kommt zur Floßbildung, welche aufgrund der positiven Git-
terfehlpassung dieser Legierungen senkrecht zur anliegenden
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Zugspannung orientiert ist. Ähnlich wie es von Ni-Basis Legie-
rungen zu erwarten ist, werden in [131131] nach Kriechversuchen
an einer Co–Al–W–Ta–Ti Legierung bei 1000 ○C und 137MPa
γ/γ′-Grenzflächenversetzungsnetzwerke sowie Stapelfehler in γ′
beobachtet. Allerdings werden neben diesen Stapelfehlern auch
ausgedehnte APBAPBs beobachtet, was für Ni-Basis Legierungen
in diesem Verformungsregime typischerweise nicht der Fall ist
[9898]. Erwähnenswert ist zudem, dass für die untersuchten Co-Der optimale γ′ Volu-

menanteil scheint für
Co-Basis Superlegie-

rungen höher zu liegen.

Basis Legierungen in [129129] die besten Eigenschaften in einer
Legierung mit fvfv = 85 vol.% gefunden wurden, während für Ni-
Basis Legierungen nach [132132] bei der Versuchstemperatur von
1000 ○C ein Optimum bei einem γ′-Volumenanteil von 55 bis
60 vol.% zu erwarten wäre.

2.4.3 Einfluss der Diffusion

Wie zuvor kurz erläutert, kann die Diffusion der Legierungsele-
mente eine entscheidende Rolle bei der Verformung spielen. In
Verformungsregimes, bei denen die Spannungen nicht ausreichen,
um Schneiden der γ′-Ausscheidungen durch Versetzungen zu
ermöglichen, müssen diese entweder umgangen oder umklettert
werden. Für das Klettern von Versetzung entlang der γ/γ′-Die Diffusion der Legie-

rungselemente bestimmt die
Mobilität der Versetzungen

bei Klettervorgängen.

Grenzflächen ist Diffusion nötig, weswegen insbesondere die
Diffusivität der Legierungselemente in der Matrix – und damit
das γ′/γ-Verteilungsverhalten langsam diffundierender Elemente
– von großer Bedeutung für die Hochtemperaturkriechfestigkeit
ist. Nach Kenntnisstand des Autors existiert kein physikalisches
Modell zur akkuraten Beschreibung vonDiffusion in Legierungen,
das über die Beschreibung von verdünnten Mischkristallen1313 hin-
ausgeht. Ein solches wäre jedoch zur Beschreibung der Diffusion
notwendig, da in γ mehrere Legierungselemente in vergleich-
baren, hohen Konzentrationen vorkommen können. In ihrem
physikalischen Modell für die Kriechverformung von Ni-Basis
Superlegierungen bei hohen Temperaturen führen Zhu et al. [7373]
jedoch einen – eher empirischen – Parameter ein, den effektiven
Diffusionskoeffizienten De f fDe f f . Dieser kann als durchschnittliche

13 Legierungen bei denen die Wechselwirkung der zulegierten Mischkristallatome
untereinander vernachlässigt werden kann.
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Mobilität von Leerstellen interpretiert werden. Er ist dort definiert
durch

De f f = De f f0 exp (−Q
e f f

RT
), (2.15)

wobei R die ideale Gaskonstante ist. De f f0 und Qe f f stellen analog De f fDe f f kann als durch-
schnittliche Diffusivität
einer Legierung verstanden
werden.

zur Diffusion eines einzelnen Elements den Frequenzfaktor und
die Aktivierungsenergie des Vorgangs dar. Sie berechnen sich wie
folgt:

De f f0 = (∑
i

ci
Di ,Basis0

)−1 (2.16)

Qe f f = QBasis +∑
i
ciQi ,Basis (2.17)

De f f0 stellt also das harmonische Mittel der Frequenzfaktoren D0
der einzelnen Elemente i im Basiselement der Legierung (hier
also Ni oder Co) dar. Die effektive Aktivierungsenergie Qe f f
berechnet sich aus der Aktivierungsenergie für Selbstdiffusion
im Basiselement QBasis und dem entsprechend ihres jeweiligen
Gehaltes ci gewichteten Mittelwert der Aktivierungsenergien für
die Diffusion der einzelnen Elemente i im Basiselement.
Zhu et al. haben gezeigt, dass der so ermittelte effektive Diffusi-

onskoeffizient in der γ-Phase sehr gutmit der Kriechbeständigkeit
verschiedener Superlegierungen bei 900 ○C korreliert, sodass die
Zeit bis zum Erreichen von 1% plastischer Dehnung proportional
ist zu 1/De f f . Auch bei höheren Temperaturen von 1100 ○C finden
Pröbstle et al. [133133] eine äquivalente Korrelation, nämlich ε̇minε̇min ∝
De f fDe f f .

2.5 der einfluss der legierungselemente

Bislang wurden die Charakteristika γ′-gehärteter Superlegierun-
gen im Allgemeinen vorgestellt, ohne dabei vertiefend Bezug
auf den Einfluss einzelner Legierungselemente zu nehmen. Dies
soll in den folgenden Abschnitten geschehen. Bevor allerdings
darauf eingegangen wird, welche Auswirkungen die wichtigsten
Legierungselemente inNi- undCo-Basis Superlegierungen haben,
wird kurz das System Co–Al–W vorgestellt, auf welchem die
meisten in dieser Arbeit untersuchten Legierungen basieren.
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Abbildung 2.10: Ternäres Co–Al–W-Phasendiagramm bei 900 ○C, nach
Sato et al. 2006 [77]. Enthält Daten aus Sato et al. 2005 [134134].

2.5.1 Das System Co–Al–W

Im Gegensatz zum System Ni–Al, kommt im binären Co–Al
System keine thermodynamisch stabile L12-Phase vor. Die Ent-
wicklung auf diesem System basierender γ′-gehärteter Co-Basis
Superlegierungen schließt sich damit aus. Im Jahr 2006 entdeckte
die Forschergruppe um K. Ishida allerdings das Auftreten einer
γ′-Phase, wenn zusätzlich W zulegiert wird. Abb. 2.10Abb. 2.10 zeigt einen
isothermen Schnitt des Co–Al–W-Phasendiagramms bei 900 ○C.

Abbildung 2.11:
Elementarzelle der

γ′-Phase Co3(Al,W).

Darin ist ein sehr kleines L12 Stabilitätsfenster zu erkennen. Wie
schon weiter vorne erwähnt, hat diese γ′-Phase die Zusammen-
setzung Co3(Al,W): wie in Abb. 2.11Abb. 2.11 dargestellt, besetzt Co darin
die Flächenmitten der kubischen Elementarzelle, während sich
die Al- und W-Atome statistisch auf die Eckplätze verteilen. In
der γ′-Phase sind Al undW allerdings nicht zu gleichen Teilen
enthalten; ihr Verhältnis ist eher 2/3, sodass die Stöchiometrie in
etwa Co3Al0.4W0.6 ist [135135].
Der Bereich, in dem es möglich ist, ternäre Co–Al–W-Basis

γ/γ′-Superlegierungen zu erzeugen, ist in Abb. 2.10Abb. 2.10 schraffiert.
Typische γ/γ′-Legierungen mit fvfv > 50 vol.% enthalten also
etwa 9 at.% Al und 8 bis 11 at.% W. Ein großes Problem solcher
Legierungen ist die verhältnismäßig niedrige γ′-Solvustempera-
tur: während in Ni-Basis Legierungen die γ′-Phase fast bis zur
Solidustemperatur der Legierung stabil ist, löst sie sich bei einer
Co–9.2Al–9W Legierung bereits bei 963 ○C auf [77].
Nicht abschließend geklärt ist außerdem die Frage, ob es sich

bei der γ′-Phase um eine stabile – oder wie es viele Forscher-
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gruppen für wahrscheinlich halten – um eine metastabile Phase
handelt[2727, 136136–140140].

2.5.2 Die Basiselemente Kobalt und Nickel

Die beiden Übergangsmetalle Ni und Co liegen im Periodensys- Co
TmTm = 1495 ○C
ρρ = 8.9 g/cm3
rr = 125 pm

tem direkt nebeneinander, wobei Co ein Valenzelektron weniger
besitzt; dementsprechend haben sie ähnliche physikalische Eigen-
schaften.
Die größte Motivation Superlegierungen auf der Basis von

Co zu entwickeln ist der im Vergleich mit Ni um 40 ○C erhöhte
Schmelzpunkt (1495 ○C vs. 1455 ○C). Wenn es gelänge diese Tem-
peraturdifferenz auf die Einsatztemperatur von Superlegierungen
zu übertragen, würde dies eine Steigerung der Energieeffizienz
um mehr als 5 % bewirken [66]. Die Massendichte (ρρ) der beiden
Elemente ist dabei mit ∼8.9 g cm−3 nahezu identisch.
Reines Kobalt durchläuft beim Aufheizen über 450 ○C einen Ni

TmTm = 1455 ○C
ρρ = 8.9 g/cm3
rr = 125 pm

Phasenübergang1414 von A377 (Hexagonal dicht gepackt, hdphdp) zu
A1 (Kubisch flächenzentriert, kfzkfz). Die beiden Kristallstrukturen
liegen also energetisch nahe beieinander—die Stapelfehlerenergie
(SFESFE) ist gering. Eine niedrige SFESFE kann sich positiv auf die
Kriecheigenschaften auswirken, da das Quergleiten von Partial-
versetzungen, die hierfür erst rekombinieren müssen, durch ihre
größere Aufspaltungsweite erschwert wird [141141–143143]. Nickel hat
eine um eine Größenordnung höhere SFESFE als kfzkfz-Co [144144, 145145].
Dementsprechend erhöht die Zugabe von Ni zu Co die SFESFE stark
[1010, 145145]. Umgekehrt senkt die Zugabe von Co zu Ni dessen SFESFE,
was sich z.B. in einer deutlichen Zunahme der Kriechfestigkeit
binärer Legierungen äußert [146146].
Bei niedrigen Temperaturen sind sowohl Ni als auch Co

ferromagnetisch. Die Curie-Temperatur (TCTC) liegt bei kfzkfz-Co
mit 1121 ○C [147147] allerdings wesentlich höher als diejenige von
Ni (358 ○C [1111]). Mit Legierungszusätzen fällt TCTC allerdings stark
ab, sodass sowohl Ni- als auch Co-Basis Superlegierungen bei
typischen Einsatztemperaturen paramagnetisch sind [1111, 148148].
Der Co–Ni Interdiffusionskoeffizient nimmt zur Co-reichen

Seite des binären Systems ab [149149]; die Diffusivität potentieller
Legierungselemente ist in Co tendenziell etwas niedriger als in Ni

14 Die erwünschte kfzkfz Kristallstruktur kann allerdings leicht durch Legierungsele-
mente stabilisiert werden.
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[150150–152152]. Beides wäre zuträglich für die Mikrostrukturstabilität
und Kriechfestigkeit von Co-Basis Legierungen. Andererseits ist
nach [153153] die maximale Löslichkeit von nahezu allen relevanten
Legierungselementen geringer, was die Entwicklung von Legie-
rungen erschwert.
Auch für Ni-Basis Superlegierungen wurde experimentell er-

mittelt, dass die Substitution von Ni durch Co zu einer deutlichen
Erhöhung der Kriechfestigkeit führt [154154].
Die Erhöhung des Ni-Gehalts in Co-Basis Superlegierungen

führt nach Shinagawa et al. [155155] zu einer deutlichenVerbreiterung
des zweiphasigen γ/γ′-Stabilitätsbereichs im pseudoternären
(Co+Ni)–Al–W System, einer Erhöhung der γ′-Solvustemperatur
und einer Verringerung der Gitterfehlpassung.

2.5.3 Aluminium

Wie zuvor beschrieben, basiert die γ′-Phase der Ni-Basis Super-
legierungen auf Ni3Al; Al ist in diesen Legierungen damit derAl

TmTm = 660 ○C
ρρ = 2.7 g/cm3
rr = 143 pm

wichtigste γ′-Bildner. Mit kγ′/γ
ik
γ′/γ
i ∼ 3 ist es in diesen Legierungen

entsprechend stark in γ′ angereichert [156156]. Eine Erhöhung
des Al-Gehalts auf Kosten von Ni hat eine Änderung des γ′-
Volumenanteils zur Folge.
In Co-Basis Legierungen ist Al hingegen nahezu gleich zwi-

schen γ und γ′ verteilt und nur leicht in γ′ angereichert [135135].
Der Bereich in dem sich γ/γ′-Legierungen bilden können ist im
ternären Co–Al–W System hinsichtlich der Al-Konzentration
entsprechend schmal (vgl. schraffierter Bereich in Abb. 2.10Abb. 2.10) und
liegt bei etwa 9 at.% Al. Eine Veränderung der Al-Konzentration
verändert fvfv nicht, stattdessen verursachen zu hohe Al-Konzen-
trationen die Bildung der CoAl Phase (β′)mit B277 Kristallstruktur
(s. Abb. 2.12Abb. 2.12), während sich bei zu geringen Gehalten zusätzlich
die D019-Phase (χ) mit der Stöchiometrie Co3W ausscheidet.
Da es die Bildung schützender Al2O3 Deckschichten bewirkt,

erhöht Al außerdem die Oxidationsbeständigkeit von Ni-Basis
Abbildung 2.12:

Elementarzelle der β′
Phase CoAl mit der
B2 Kristallstruktur.

Superlegierungen, insbesondere bei sehr hohen Temperaturen
[1111, 157157]. Obwohl der Al-Gehalt mit ∼9 at.% in ternären Co–Al–
W Legierungen vergleichsweise hoch ist, bilden sich in solchen
Legierungen keine schützenden Deckschichten—die Oxidations-
beständigkeit ist entsprechend gering[158158].
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2.5.4 Wolfram

In Ni hatWneben Re den niedrigstenDiffusionskoeffizenten aller
relevanten1515 4d und 5d Übergangsmetalle [151151]. Auch der Beitrag W

TmTm = 3422 ○C
ρρ = 19.25 g/cm3
rr = 135 pm

zur Mischkristallhärtung ist nach [159159] bis 900 ○C vergleichbar
mit demjenigen von Re. In Ni-Basis Superlegierungen ist W
typischerweise leicht in der γ-Matrix angereichert (kγ′/γ

ik
γ′/γ
i ∼ 0.85

[156156]).
In Co-Basis Superlegierungen ist W ein γ′ bildendes Ele-

ment und mit kγ′/γ
ik
γ′/γ
i = 2.6 verhältnismäßig stark in dieser Phase

angereichert [135135]. Nach Pyczak et al. erhöht W außerdem
die γ′-Solvustemperatur und – konsistent mit dem ternären
Phasendiagramm – den γ′-Volumenanteil, was sich in ihrer
Studie positiv auf die Kriecheigenschaften bei 850 ○C und 900 ○C
auswirkt [160160].

2.5.5 Titan

Im System Ni–Al weist Ti von allen 3d Elementen den größten
Vegardschen Koeffizienten in γ und γ′ auf, vergrößert also die Ti

TmTm = 1668 ○C
ρρ = 4.507 g/cm3
rr = 146 pm

Gitterparameter beider Phasen stark, wobei die γ-Phase stärker
beeinflusst wird [161161, 162162]. Von allen in [156156] untersuchten Legie-
rungselementen ist Ti mit kγ′/γ

ik
γ′/γ
i = 6 in Ni-Basis Superlegierungen

am stärksten in γ′ angereichert und erhöht so bei Zulegieren
den γ′-Volumenanteil. Da im System Ni–Ti allerdings die he-
xagonale Phase Ni3Ti (η, D024) anstelle der L12-Phase existiert,
destabilisieren zu hohe Ti-Gehalte die γ′-Phase. Da die η-Phase
eine unvorteilhafte, plattenförmige Morphologie ausbildet und
mit der γ′-Phase um die selben Elemente „konkurriert“, ist ihre
Ausscheidung nachteilig für die Legierungseigenschaften, was
insbesondere in der Anfangszeit der Ni-Basis Superlegierungen
ein Problem für die Legierungsentwicklung darstellte [1010].
Im SystemCo–Ti existiert eine stabile γ′-Phasemit der Stöchio-

metrie Co3Ti. Diese γ′-Phase weist von allen L12 Verbindungen
Abbildung 2.13:
Einheitszelle von γ′
Co3Ti.

die höchste Temperatur des Fließspannungsmaximums auf [5353].
Auch für einfache binäre Legierungen konnte gezeigt werden,
dass binäre Co–Ti Legierungen Ni–Al-basierten Legierungen mit
ähnlichen γ′-Volumenanteilen hinsichtlich der Fließspannung

15 Sowohl das extrem seltene Ir als auch Os, das schon bei Raumtemperatur ein
äußerst giftiges Oxid bildet, werden hier vernachlässigt.
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überlegen sind [163163]. Umfangreiche Bemühungen, sich die Co3Ti-
Phase zur Entwicklung von γ′-gehärteten Superlegierungen zu
Nutze zu machen, scheiterten allerdings daran, dass

a) die Löslichkeit von Ti in Co (∼12 at.%) nicht hoch genug ist
und so bei hohen Temperaturen nur kleine γ′-Volumenan-
teile realisierbar sind [164164, 165165],

b) die Mikrostruktur nicht stabil ist und sich entweder an-
dere Phasen [166166–168168] bilden oder γ/γ′ diskontinuierlich
vergröbert [169169, 170170] und

c) die Gitterfehlpassung mit Werten von bis zu 1.67 at.% zu
hoch ist [167167, 171171].

Da Co3Ti jedoch thermodynamisch stabil ist, kann das Zu-
legieren von Ti die Stabilität und Solvustemperatur sowie den
Volumenanteil der γ′-Phase im Co–Al–W System erhöhen [172172–
174174]. Entsprechend ist Ti auch in den Co-Basis Legierungen in
γ′ angereichert [135135]. Bauer et al. [175175, 176176] finden, dass Ti unter
allen untersuchten Legierungselementen den größten positiven
Effekt auf die Kriechfestigkeit bei 850 ○C hat.

2.5.6 Tantal

In vielerlei Hinsicht verhält sich Ta ähnlich wie Ti. In Ni-Basis
Legierungen ist es mit kγ′/γ

ik
γ′/γ
i > 4 ebenfalls stark in γ′ angereichertTa

TmTm = 3017 ○C
ρρ = 16.65 g/cm3

rr = 147 pm

[156156]. Es beeinflusst die Gitterparameter von γ und γ′ stark, wobei
derVegardscheKoeffizient in γ auch in diesemFall größer ist [161161].
Ta ist außerdem ein außerordentlich stark mischkristallhärtendes
Element in γ und bis zu Temperaturen von ∼1000 ○C sogar
effektiver als Re [159159]. Seine starke Anreicherung in γ′ wirkt dieser
Effizienz jedoch entgegen. Allerdings wirkt Ta auch in γ′ stark
mischkristallhärtend [177177]. Wie in Abschnitt 2.2.2Abschnitt 2.2.2 beschrieben,
kann es bei der einkristallinen Erstarrung von Superlegierungen
zu Defekten aufgrund konvektiver Instabilitäten kommen, wenn
die Schmelze zwischen den Dendriten an schweren Elementen
wie W oder Re verarmt. Ta ist mit einer Dichte von 16.65 g cm−3
selbst ein sehr schweres Element, reichert sich aber im Gegensatz
zu den vorher genannten stark in der Schmelze an und kann
so Dichteunterschiede ausgleichen und die Neigung zur Freckle-
Bildung verringern [178178, 179179]. Zu hohe Ta-Gehalte können – wie
zuvor Ti – zur Ausscheidung der η-Phase führen [1010].
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Im binären Co–Ta System existiert eine metastabile γ′ Co3Ta-
Phase [180180–182182]. In den 1960er Jahren gab es Bestrebungen, sich
diese Phase für potentielle Co-Basis Superlegierungen zuNutze zu
machen, allerdings konnte die Phase nicht hinreichend stabilisiert
werden [183183, 184184].
In γ/γ′ Co–Al–W-Basis Legierungen hat Tantal den größten

positiven Effekt auf die γ′-Solvustemperatur und den Volumen-
anteil [173173]. Mit Verteilungskoeffizienten > 5 ist Ta von allen
Legierungselementen am stärksten in γ′ angereichert [135135]. Nach
Kobayashi et al. [185185] hat Ta allerdings keinen Einfluss auf die ther-
modynamische Stabilität von γ′—Co3(Al,W) ist demnach auch in
Co–Al–W–Ta-Legierungen nur metastabil. Das Zulegieren von
Ta erhöht die Fließspannung von Co-Basis Superlegierungen über
den gesamten Temperaturbereich und verschiebt das Maximum
der Fließspannungsanomalie zu höheren Temperaturen [6161, 186186].
Auch auf die Kriecheigenschaften wirkt sich Ta extrem positiv
aus—insbesondere in Kombination mit Ti. In einer quinären
Co–Al–W–Ta–Ti Legierung wurden damit Zugkriechfestigkeiten
erzielt, die bei 982 ○C und 248MPa zwischen denen von CMSX–3
und CMSX–4 liegen [130130].

2.5.7 Chrom

Chrom wird in Ni-Basis Legierungen vor allem zum Oxidations-
und Korrosionsschutz zulegiert [187187]. Al2O3 ist zwar das we- Cr

TmTm = 1907 ○C
ρρ = 7.19 g/cm3
rr = 128 pm

sentlich stabilere Oxid, jedoch ist die Kinetik der Cr2O3-Bildung
schneller, sodass sich letzteres zuerst bildet und nachfolgend die
Bildung einer darunterliegenden, kontinuierlichen Aluminium-
oxidschicht fördert oder sogar erst ermöglicht [188188–190190]. Bei
Temperaturen über 1000 ○C bildet Cr flüchtige Oxide und damit
keine schützende Deckschicht mehr, sodass bei solchen Anwen-
dungstemperaturen nur Al2O3-bildende Legierungen eingesetzt
werden können1616. Cr2O3 ist allerdings stabiler gegen Heißgaskor-
rosion, sodass in korrosiven Umgebungen Legierungen bevorzugt
werden, die Cr-Oxid Decksschichten bilden [1212]. Fe–Cr, Ni–Cr
und Co–Cr Legierungen zeigen die beste Oxidationsbeständigkeit
bei sehr hohen Cr-Gehalten von 15 bis 30wt.% [191191], weswegen
auch in vielen Superlegierungen derCr-Gehalt stark erhöhtwurde.

16 Ohne auf potentielle Schichtsysteme zum Oxidationschutz zurückgreifen zu
müssen.
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In der Konsequenz bildeten sich allerdings Cr-reiche, topologisch
dicht gepackte (TCPTCP) Sprödphasen, z.B. σ ([192192]). Im System Ni–
Al erhöhtCr denGitterparameter von γwährend fast kein Einfluss
auf die γ′-Phase beobachtet wird [161161].
Auch in Co–Al–W verbessert Cr die Oxidationseigenschaften

[193193]. Dass Cr die Bildung einer schützenden Al2O3 Schicht
bewirkt, wird allerdings nicht beobachtet [194194]. Außerdem ver-
schlechtert Cr die Kriechfestigkeit und destabilisiert γ/γ′ zuguns-
ten anderer intermetallischer Verbindungen [176176, 195195].

2.5.8 Rhenium

Als zuerst damit begonnen wurde, den Ni-Basis Superlegierungen
das Refraktärmetall Re zuzusetzen [196196], wurde festgestellt, dassRe

TmTm = 3186 ○C
ρρ = 21.02 g/cm3

rr = 138 pm

es deren Festigkeit unter Kriechbelastung [192192, 197197] deutlich
erhöht. Diese signifikante Steigerung der Kriechfestigkeit wird als
Re-Effekt bezeichnet und hat sogar dazu geführt, dass Ni-Basis Su-
perlegierungen entsprechend ihres Re-Gehaltes in Generationen
eingeteilt wurden. Es wurde bereits früh beobachtet, dass sich ReNi-Basis Superlegierungen:

1st Gen: 0wt.% Re
2nd Gen: 3 wt.% Re
3rd Gen: 6wt.% Re

sehr stark in γ anreichert, sodass es in γ′ zunächst überhaupt nicht
messbar war, dass es die Vergröberung der γ′-Ausscheidungen
deutlich verlangsamt, δδ zu negativeren Werten verschiebt und in
Kombination mit Cr die Bildung von TCPTCP-Phasen bewirkt, die
außerdem reich an Mo undW sind [192192].
Was die Hauptursache für die außergewöhnliche Erhöhung

der Kriechbeständigkeit ist, ist jedoch noch immer umstritten,
weswegen Re in der Superalloys Community auch des Öfteren
als magic dust bezeichnet wird. Als der Effekt zum ersten Mal
beobachtet wurde, wurde zunächst postuliert, dass er durch
kleine Re-Cluster in der Matrix verursacht würde, die größere
Hindernisse für Versetzungsbewegung darstellten, als isolierte
Mischkristallatome [198198]. Diese Theorie wurde später erweitert
[199199] und auch in APTAPT-Messungen wurden Indizien für eine
Ungleichverteilung von Re gefunden [200200]. Neuere Ergebnisse
ergaben jedoch keine Belege für die Existenz solcher Re-Cluster
[201201, 202202], weswegen ihre Existenz heute im Allgemeinen als
widerlegt betrachtet wird.
Heute wird davon ausgegangen, dass die Kombination aus sei-

ner langsamenDiffusion [150150, 203203, 204204] und seiner extrem starken
Anreicherung in der γ-Phase [156156, 205205, 206206] für den Re-Effekt
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verantwortlich ist. Langsam diffundierende Elemente können die 90% der enthaltenen Re-
Atome befinden sich für
Ni-Basis Legierungen in
der γ-Matrix, die typischer-
weise nur etwa 30% des
Volumens ausmacht.

Kriechfestigkeit von Superlegierungen dadurch erhöhen, dass sie
das Klettern von Versetzungen entlang der γ/γ′-Grenzflächen er-
schweren [7373, 207207]. Außerdem erhöht die hohe Re-Konzentration
die Mischkristallhärtung der Matrix signifikant und sorgt so für
einen zusätzliche Rückspannungsbeitrag während des Kriechens.
[207207, 208208]
Insbesondere während der Verformung bei hohen Tempe-

raturen und niedrigen Spannungen, ein Regime also, in dem
Floßbildung stattfindet und sich die Verformung auf die Matrix
konzentriert, ist die Mischkristallhärtung in γ von großer Bedeu-
tung [6767, 8686, 209209].
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Teil II

VERSUCHSREIHEN

Im zweiten Teil dieser Dissertationsschrift werden
die untersuchten Legierungen vorgestellt und es
wird auf die experimentelle Durchführung der ver-
schiedenen Experimente eingegangen. Abschließend
werden die gefundenen Ergebnisse diskutiert und in
einen größeren Zusammenhang gestellt.





3EXPERIMENTELLE VORGEHENSWEISE

Nachfolgend werden zunächst die Zusammensetzungen
und die Herstellung der untersuchten Legierungen und
Legierungsserien erläutert und die durchgeführten Wär-

mebehandlungen beschrieben. Anschließend werden die ver-
wendeten experimentellen Methoden zur Charakterisierung der
Legierungen vorgestellt. Wenn nicht anders angegeben, wurden
die Arbeiten am Lehrstuhl Allgemeine Werkstoffeigenschaften
(WW1WW1) der FAUFAU durchgeführt.

3.1 legierungszusammensetzung

Die nominellen Zusammensetzungen aller Legierungen in at.% Zusammensetzungen sind
konsistent in Atomprozent
(at.%) angegeben.

sind Tabelle 3.1Tabelle 3.1 am Ende des nächsten Abschnitts zu entnehmen.
Sie sind dabei in die einzelnen Legierungsserien gegliedert und
in der Reihenfolge aufgeführt, wie sie später im Text abgehandelt
werden. Wenn nicht anders angegeben, erfolgt die Angabe von
Elementkonzentrationen in dieser Arbeit immer in at.%. Die für
die jeweilige Legierungszusammensetzung benötigten Mengen
wurden durch das Einwiegen von Reinelementen1717 und teilweise
durch die Verwendung von Vorlegierungen abgedeckt. Letztere
sind insbesondere beim Legieren mit hochschmelzenden Elemen-
ten wie etwa W und Re notwendig, da sich diese mit den unten
beschriebenen Verfahren in elementarer Form kaum erschmelzen
lassen. Wenn Vorlegierungen verwendet wurden, wird dies bei
der Erläuterung der Legierungsserien nochmals explizit erwähnt.
Viele der Legierungen tragen das Präfix ERBOCo in ihrer Erlangen + Bochum +

Co-Basis
→ERBOCo

Bezeichnung. Dies geht darauf zurück, dass diese Legierungen
einem gemeinsamen Sonderforschungsbereich der FAUFAUundRUBRUB
entstammen, dem SFB/TR 103SFB/TR 103. Im Rahmen dieser Zusammenar-

17 Die Elemente mit einer Reinheit von Reinheit > 99.9% lagen in Granulat-
oder Blechform vor und stammten größtenteils von der MaTeck GmbH.
Si-Bruchstücke wurden bei der Photonic Sense GmbH bezogen. Ti und Ta
von WHS Sondermetalle lagen in Blechform vor. Vorlegierungen mit der
Zusammensetzung von NC08Cr und NC1008Cr in Stabform stammten von
American Elements.
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beit entstand aus den Anfangsbuchstaben der beiden „Partner-
städte“ Bochum und Erlangen für die Ni-Basis Superlegierungen
die Bezeichnung ERBO und für die Co-Basis Superlegierungen
ERBOCo.

3.2 herstellung und wärmebehandlung

Die Legierungen wurden in polykristalliner und teilweise in ein-
kristalliner Form untersucht, welche im Vakuum-Lichtbogenofen
bzw. im Bridgman-Prozess hergestellt wurden. Für Beides war im
Rahmen des SFB/TR 103SFB/TR 103 Katarzyna Matuszewska verantwortlich.
Im Folgenden wird zunächst das allgemeine Verfahren der Legie-
rungsherstellung mit diesen Methoden beschrieben, bevor auf
die verschiedenen Legierungen im Einzelnen eingegangen wird.
Die polykristallinen Varianten der Legierungen wurden imVakuum-Lichtbogen-

Schmelzen Vakuum-Lichtbogenofen zu ∼20 bis 80 g erschmolzen. Dies
geschah mit Ausnahme der Legierungen WA-WG, welche am
Department of Materials Science and Metallurgy (DMSMDMSM) der
University of Cambridge (UK) hergestellt wurden, am Lehrstuhl
für Werkstoffkunde und Technologie der Metalle (WTMWTM) an
der FAUFAU. Die Ofenkammer wurde dabei zunächst evakuiert und
wieder mit Ar geflutet, woraufhin die jeweilige Legierung unter
einer Wolframelektrode geschmolzen wurde. Der so entstandene
Stab oder Knopf wurde daraufhin mindestens drei Mal gewendet
und erneut aufgeschmolzen, um die Homogenität der Legierung
zu verbessern.
Die einkristallinen Varianten der Legierungen wurden in FormBridgman-Prozess

von Platten (∼450 g, ∼ 9 × 55 × 60mm3) oder Stäben (∼270 g,
12mm Durchmesser, 90mm Länge) untersucht. Auch hierfür
wurden die Legierungen vorab – wie oben beschrieben – im
Lichtbogenofen hergestellt, umProbleme zu vermeiden, die durch
die unterschiedlichen Schmelzpunkte der Einzelkomponenten
entstehen könnten. Diese wurden dann, ebenfalls amWTMWTM im
Bridgman-Prozess einkristallin erstarrt (siehe Abschnitt 2.2Abschnitt 2.2). Die
Legierungen wurden in einem Schmelztiegel unter Vakuum auf-
geschmolzen. Das Gießen erfolgte nach einer Haltezeit von 0.5 h
bei 1550 ○C in eine, ebenfalls auf dieser Temperatur befindliche,
Formschale, welche daraufhin mit einer Geschwindigkeit von
3mm/min in die kalte Zone des Ofens gezogen wurde, die durch
ein Hitzeschild von der heißen Zone getrennt ist.
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3.2.1 Legierungen zwischen Co–Al–W und Co–Ti

Die Legierungszusammensetzungen des quaternären Co–Al–W–
Ti Systems variieren linear zwischen einer ternären Co–9Al–8W
und einer binären Co–12Ti Legierung. Sie sind im folgenden
mit WA, WB, WC, WD, WE, WF und WG bezeichnet (vgl.
Tabelle 3.1Tabelle 3.1).
Diese, nur in polykristalliner Form untersuchten, Legierungen Gibt es ein kontinuierliches

γ/γ′-Zweiphasenfeld
zwischen Co–Co3(Al,W)
und Co–Co3Ti?

wurden am DMSMDMSM wie oben beschrieben erschmolzen. Die
Legierungen am jeweiligen Rand des untersuchten Zusammen-
setzungsbereiches, d.h. WA und WG, wurden dabei aus den
Reinelementen hergestellt und dienten als Vorlegierungen zur
Herstellung der Legierungen WB-WF. In gleicher Weise wurden
auch borhaltige Varianten dieser Legierungen hergestellt, bei
denen ein kleiner Teil des Co durch 0.1 at.% B substituiert ist,
welches in Form von Ti2B zugesetzt wurde. Diese Legierungen
werden im Folgenden durch ein tiefgestelltes B gekennzeichnet,
d.h. WXB.
Die Lösungsglühung der Legierungen erfolgte bei 1130 ○C für

100 h, wobei die Legierungen zur Vermeidung von Oxidation am
DMSMDMSM in Ar-befüllten Quarzglasröhren versiegelt wurden. Die Wie ändern sich Mi-

krostruktur, Phasenum-
wandlungstemperaturen,
Gitterfehlpassung und
mechanische Eigenschaften?

anschließende Auslagerung geschah bei 900 ○C für 100 h. Für die
drei borhaltigen Legierungen WEB, WFB und WGB wurde die
Dauer dieser Wärmebehandlung auf 50 h verkürzt, um möglichst
gleiche Ausscheidungsgrößen zu erreichen. Diese Wärmebe-
handlung wird im Folgenden als Standardwärmebehandlung
bezeichnet. Zusätzlich zu dieser wurden, zur Untersuchung
der Phasenstabilität, auch Langzeitauslagerungen für 1000 h bei
750 ○C und 900 ○C durchgeführt.

3.2.2 Co–Al–W–Ta Legierungen

Die Untersuchungen an der Legierung ERBOCo-2Ta erfolgten Wie hängt die Gitter-
fehlpassung von der
Temperatur ab?

nur an einkristallinem Probenmaterial. Ihre Lösungsglühung
wurde bei 1300 ○C für 12 h durchgeführt, gefolgt von einer Ausla-
gerung von 200 h bei 900 ○C.
Diese zweistufige Wärmebehandlung wurde an einem Stück in Wie ändert sich die

Mikrostruktur während
des Kriechens bei hoher
Temperatur?

einem Vakuum-Rohrofen Nabertherm RHTC 80-450 bei einem
Druck unterhalb von 5 × 10−5mbar durchgeführt, wobei die
Aufheiz- und Abkühlraten jeweils 300 ○C/h betrugen.
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Die Legierungen ERBOCo-9W, -4Ta, -6Ta und -18Ta wurden
in polykristalliner Form hergestellt und in gleicher Weise wärme-
behandelt. In diesen Legierungen wurde Al undW in gleichem
Maße durch Ta substituiert, sodass es sich bei ERBOCo-18Ta also
um eine binäre Co–18Ta Legierung handelt. Diese LegierungenWie viel Ta lässt sich

maximal zulegieren? enthielten 0.04 at.% Bor. Sie wurden bei 1250 ○C für 24 h lösungs-
geglüht, woraufhin sie im Ofen mit einer Rate von etwa 300 ○C/h
auf Raumtemperatur abgekühlt wurden. Anschließend erfolgte
die Auslagerung bei 900 ○C für 200 h in einemMuffelofen an Luft,
woraufhin die Proben in Wasser abgeschreckt wurden.
Außerdem wurden einkristalline Legierungen erstellt, in de-

nen versucht wurde, den γ′-Volumenanteil zu variieren. DerWie weit lässt sich der γ′-
Volumenanteil erhöhen? beabsichtigte Volumenanteil ist Teil der Legierungsbezeichnung.

Folglich sind sie mit den Akronymen ERBOCo-VF0, -VF20, -
VF40, -VF60, -VF70, -VF80, und -VF100 bezeichnet. In dieser
Reihenfolge steigen die Gehalte an Ta und W, während der Co-
Gehalt niedriger wird und Al sich nahezu nicht verändert. Die
Lösungsglühung dieser Legierungen erfolgte in oben genanntem
Vakuum-Rohrofen bei 1350 ○C für 24 h, die Auslagerung bei
900 ○C für 100 h.

3.2.3 Cr-haltige Legierungen

In den Legierungen zur Untersuchung des Effekts von Cr wurde,
bezüglich der Zusammensetzung von ERBOCo-9W, Co durchWie wirkt sich Cr auf das

Verteilungsverhalten, die
Gitterfehlpassung und
die Kriecheigenschaften
von Co–Al–W-Basis
Legierungen aus?

verschiedene Gehalte an Cr und Ni substituiert. An diesen
polykristallinen Legierungen wurden bereits im Rahmen der
Doktorarbeit von A. Bauer [210210] verschiedene Experimente
durchgeführt.
Die jeweiligen Konzentrationen der Legierungselemente in

diesen borhaltigen (0.04 bis 0.12 at.%) Legierungen sind in ih-
rer Bezeichnung aufgeführt: ERBOCo-4Cr, -8Cr, -9Ni, -18Ni, -
9Ni8Cr und -18Ni8Cr. Die Legierungen wurden bei 1300 ○C für
12 h lösungsgeglüht und bei 900 ○C für 200 h ausgelagert.
Zusätzlich wurde eine Co–11Ti–15Cr Legierung untersucht,Hat Cr die gleichen

Auswirkungen auf Co–
Ti-basierte Legierungen?

die mit CTC-1 bezeichnet wird. Dieser polykristalline Abguss,
der in diesem Fall kein Bor enthielt, wurde bei 1150 ○C 100 h
homogenisiert und anschließend für 100 h bei 900 ○C ausschei-
dungsgehärtet.
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3.2.4 Multinäre Legierungen

Aufbauend auf den Ergebnissen der vorherigen Studien an
einfacheren Systemen, die als Modelllegierungen verstanden
werden können, wurden anwendungsorientierte Legierungen mit
komplexerer Zusammensetzung entwickelt. Diese werden nach Können die an den Modell-

legierungen gewonnenen
Erkenntnisse auf komplexe-
re Legierungen übertragen
werden?

dem Präfix ERBOCo mit einer laufenden Nummer bezeichnet.
Die Legierungen enthalten zusätzlich zu den bereits oben auf-
geführten Elementen Hf und Si, um die Gießbarkeit [211211] und
Oxidationsbeständigkeit [193193] zu verbessern. Die einkristallinen
Legierungen ERBOCo-0 und -1 unterscheiden sich nur im Ni-
Gehalt, welcher in erstgenannter 20 at.% und in Letzterer 32 at.%
beträgt. Die Wärmebehandlung der Legierungen erfolgte in oben
genanntem Vakuum-Rohrofen in drei Schritten: eine Lösungs-
und Homogenisierungsglühung bei 1280 ○C für 8 h, gefolgt von Bleibt die niedrige Segrega-

tionsneigung von Co–Al–W
Legierungen während des
Gießens auch in multinären
Co-Basis Superlegierungen
erhalten?

einem ersten Auslagerungsschritt bei 1050 ○C für 5 h und einem
finalen Wärmebehandlungssegment bei 900 ○C für 16 h.
Im Zuge der Legierungsentwicklung wurden außerdem Legie-

rungsvarianten mit niedrigerem bzw. höherem γ′-Volumenanteil
entworfen (ERBOCo-2 und ERBOCo-4), welche durch Variation
der γ′-bildenden Elemente W, Ta und Ti realisiert wurden. Auf
diese wird im Rahmen dieser Dissertation jedoch nicht weiter
eingegangen.

3.2.5 Legierungen mit Re

Poly- und einkristalline Legierungen, die sich nur in ihrem Re-
Gehalt unterscheiden, wurden kreiert, um die Auswirkungen
dieses Elements zu adressieren, welches eine Schlüsselrolle in den
Ni-Basis Superlegierungen spielt. Die polykristallinen Legierungs-
varianten dieser Serie enthielten 0.04 at.% B.
Es wurde zum einen 1 at.% Re in ERBOCo-1 auf Kosten des Wirkt sich Re in Co-Basis

Legierungen ebenso positiv
auf die Kriechfestigkeit aus
wie in solchen auf Ni-Basis?

Co zulegiert. Diese Legierung trägt die Bezeichnung ERBOCo-3
und unterlief ebenfalls der dreistufigen Wärmebehandlung, die
in Abschnitt 3.2.4Abschnitt 3.2.4 beschrieben wurde.
Zum Anderen wurden zwei Legierungen hergestellt, die sich

nur im Re-Gehalt unterscheiden, aber aufgrund des fehlenden Cr
eher als Modelllegierungen zu betrachten sind: ERBOCo-Re0 Ist das γ′/γ-Verteilungs-

verhalten ebenso stark
ausgeprägt?

ohne Re und ERBOCo-Re1 mit 1 at.% Re. Die einkristallinen
Varianten dieser beiden Legierungen wurden ebenfalls der oben
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beschriebenen, dreistufigen Wärmebehandlung unterzogen, wo-
hingegen an den zuvor untersuchten, polykristallinen Versionen
eine einfachere, zweistufige Wärmebehandlung von 1280 ○C/24 h
+ 900 ○C/200 h durchgeführt wurde.

3.2.6 Legierungen zwischen Ni- zu Co-Basis

Mit dem Ziel den Einfluss der Basiselemente – d.h. Ni oder
Co – möglichst frei von anderen Faktoren zu charakterisieren
wurden Legierungen entworfen, die sich nur in deren Konzen-
tration unterscheiden. Diese werden gemäß Tabelle 3.1Tabelle 3.1 mit dem
Akronym NC, gefolgt von einer Zahl, bezeichnet. Diese ZahlWie wirkt sich die Substi-

tution von Co durch Ni auf
die Mikrostruktur, Phasen-
umwandlungstemperatu-
ren, Verteilungsverhalten
und Gitterfehlpassung aus?

fB(Co)fB(Co) bezeichnet den Co-Anteil bezogen auf den Gesamtgehalt
an Co und Ni in der Legierung, d.h. fB(Co)fB(Co) = c(Co)/c(Co)+c(Ni).
NC0 bezeichnet also eine reine Ni-Basis Legierung, NC100 eine
Legierung die ausschließlich Co-basiert ist. Entsprechend enthält
NC50 Co und Ni zu gleichen Teilen. Der Gehalt an Aluminium
und Wolfram liegt konstant bei 9 bzw. 8 at.%. Die Legierungen
wurden zudem in zwei verschiedenen Varianten, nämlichmit und
ohne Cr, hergestellt und untersucht. Der Cr-Gehalt ist jeweils in
einem nachfolgenden Index vermerkt.
Die Cr-freien Legierungenwurden nur in polykristalliner Form

untersucht, während von der chromhaltigen Legierungsserie
zudem Einkristalle abgegossen und charakterisiert wurden.Welche dieser Charakte-

ristika sind entscheidend
für die Kriechfestigkeit
dieser Legierungen?

Die Wärmebehandlung der Legierungen war in allen Fällen
1250 ○C / 24 h + 900 ○C / 100 h. An den Cr-haltigen, polykristalli-
nen Legierungen wurde zur Untersuchung der Langzeitstabilität
auch eine länger andauernde Auslagerung von 1000 h / 900 ○C
an obige Standardwärmebehandlung angehängt.
Um festzustellen, wie sich das Ni/Co-Verhältnis in Legierungen

komplexer Zusammensetzung auswirkt, wurde desweiteren die
Legierung ERBOCo-1X untersucht. In dieser wurde gegenüber
der Legierung ERBOCo-1 die Gehalte von Co und Ni vertauscht.
Sie wurde auf die gleiche Weise wie ERBOCo-1 wärmebehandelt,
also 1280 ○C / 8 h + 1050 ○C / 5 h + 900 ○C/ 16 h.
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Tabelle 3.1:Nominelle Legierungszusammensetzung1818 aller untersuchten Legierungen / at.%.

bezeichnung co ni al w ti ta cr re si hf

WA 83.00 - 9.00 8.00 - - - - - -
WB 83.75 - 7.65 6.80 1.80 - - - - -
WC 84.50 - 6.30 5.60 3.60 - - - - -
WD 85.50 - 4.50 4.00 6.00 - - - - -
WE 86.50 - 2.70 2.40 8.40 - - - - -
WF 87.25 - 1.35 1.20 10.20 - - - - -
WG 88.00 - - - 12.00 - - - - -

ERBOCo-9W 82.00 - 9.00 9.00 - - - - - -
ERBOCo-2Ta 81.50 - 9.00 7.50 - 2.00 - - - -
ERBOCo-4Ta 82.00 - 7.00 7.00 - 4.00 - - - -
ERBOCo-6Ta 82.00 - 6.00 6.00 - 6.00 - - - -
ERBOCo-18Ta 82.00 - - - - 18.00 - - - -

ERBOCo-VF0 86.70 - 8.80 4.00 - 0.50 - - - -
ERBOCo-VF20 84.40 - 8.84 5.66 - 1.10 - - - -
ERBOCo-VF40 82.10 - 8.88 7.32 - 1.70 - - - -
ERBOCo-VF60 79.80 - 8.92 8.98 - 2.30 - - - -
ERBOCo-VF70 78.65 - 8.94 9.81 - 2.60 - - - -
ERBOCo-VF80 77.50 - 8.96 10.64 - 2.90 - - - -



Tabelle 3.1:Nominelle Legierungszusammensetzung aller untersuchten Legierungen / at.% (Fortsetzung)

bezeichnung co ni al w ti ta cr re si hf

ERBOCo-VF100 75.2 - 9.00 12.30 - 3.50 - - - -

ERBOCo-4Cr 78.00 - 9.00 9.00 - - 4.00 - - -
ERBOCo-8Cr 74.00 - 9.00 9.00 - - 8.00 - - -
ERBOCo-9Ni 73.00 9.00 9.00 9.00 - - - - - -
ERBOCo-18Ni 64.00 18.00 9.00 9.00 - - - - - -
ERBOCo-9Ni8Cr 65.00 9.00 9.00 9.00 - - 8.00 - - -
ERBOCo-18Ni8Cr 56.00 18.00 9.00 9.00 - - 8.00 - - -

CTC-1 74.00 - - - 11.00 15.00 - - -

ERBOCo-0 56.50 20.00 8.00 5.00 2.50 1.50 6.00 - 0.40 0.10
ERBOCo-1 44.50 32.00 8.00 5.00 2.50 1.50 6.00 - 0.40 0.10
ERBOCo-1X 32.00 44.50 8.00 5.00 2.50 1.50 6.00 - 0.40 0.10
ERBOCo-3 43.50 32.00 8.00 5.00 2.50 1.50 6.00 1.00 0.40 0.10
ERBOCo-Re0 61.50 20.00 8.00 6.50 2.00 2.00 - - - -
ERBOCo-Re1 60.50 20.00 8.00 6.50 2.00 2.00 - 1.00 - -

NC00Cr - 83.00 9.00 8.00 - - - - - -
NC250Cr 20.75 62.25 9.00 8.00 - - - - - -
NC500Cr 41.50 41.50 9.00 8.00 - - - - - -



Tabelle 3.1:Nominelle Legierungszusammensetzung aller untersuchten Legierungen / at.% (Fortsetzung)

bezeichnung co ni al w ti ta cr re si hf

NC750Cr 62.25 20.75 9.00 8.00 - - - - - -
NC1000Cr 83.00 - 9.00 8.00 - - - - - -

NC08Cr - 75.00 9.00 8.00 - - 8.00 - - -
NC258Cr 18.75 56.25 9.00 8.00 - - 8.00 - - -
NC508Cr 37.50 37.50 9.00 8.00 - - 8.00 - - -
NC758Cr 56.25 18.75 9.00 8.00 - - 8.00 - - -
NC1008Cr 75.00 - 9.00 8.00 - - 8.00 - - -

18 Viele der hier aufgeführten Legierungenwurden in einkristallinen und polykristallinenVarianten untersucht. Letztere enthielten zur Festigung der Korngrenzen
[175175, 212212] zusätzlich oft Bor (0.04 bis 0.12 at.%), welches hier nicht gelistet ist. In solchen Fällen wird an den entsprechenden Stellen erneut auf das Vorhandensein
von Bor hingewiesen.
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3.3 dynamische differenzkalorimetrie

Um Phasenübergänge der untersuchten Legierungen zu charak-Phasenumwandlungen sind
mit einer Änderung des

Wärmestroms verbunden.
terisieren, wurde die dynamische Differenzkalorimetrie (DSCDSC)
bemüht. Diese DSCDSC-Messungen erfolgten an verschiedenen Ma-
terialzuständen:

a) für die Legierungen WA-WG an einer Netzsch DSC 404 am
DMSMDMSM imTemperaturbereich zwischen 20 ○C und 1450 ○C
bei Heiz- und Kühlraten von 10 ○Cmin−1

b) für alle übrigen Legierungen an einer Netzsch STA 409 DC
amWTMWTMvonRaumtemperatur bis 900 ○Cmit 20 ○Cmin−1
und im Temperaturbereich zwischen 900 ○C und 1500 ○C
bei Heiz- und Kühlraten von 5 ○Cmin−1.

Letztere wurden von Peter Randelzhofer durchgeführt. Die Aus-
wertung der Übergangstemperaturen erfolgte durch Bestimmung
des Schnittpunktes der beiden Geraden, die aus der linearen
Regression eines Peaks und der Basislinie ermittelt wurden.

3.4 mikrostrukturcharakterisierung

Um die Mikrostrukturen, Defekte, Phasen und Zusammensetzun-
gen der Legierungen zu charakterisieren, kamen verschiedene
mikroskopische Methoden zum Einsatz, die im Folgenden kurz
erläutert werden sollen.

3.4.1 Rasterelektronenmikroskopie

Die mikrostrukturelle Charakterisierung aller Legierungen erfolg-
te an einem Rasterelektronenmikroskop (REMREM) des Typs Zeiss
Crossbeam 1540 EsB—zumeist im RückstreuelektronenkontrastDer Kontrast in BSDBSD

Mikrostrukturaufnahmen
beruht hauptsächlich
auf der Ordnungszahl
vorhandener Elemente.

(BSDBSD) unter Verwendung einer Beschleunigungsspannung von
20 kV. Hierfür unterliefen elektrisch leitend eingebettete Quer-
schliffe der Legierungen einer metallographischen Standardpro-
benpräparation bestehend aus Nassschleifen mit SiC-Papieren
und Polieren mit Diamantsuspensionen der Körnungen 6 µm,
3 µm und 1 µm. In einem letzten Schritt wurden die Proben unter
Verwendung einer SiO2 Suspension (Struers OP-S oder OP-U)
feinpoliert.

60



3.4 mikrostrukturcharakterisierung

Abbildung 3.1: Durch WDXWDX bestimmte Elementverteilungskarten, die die Segregation der
Elemente Al und W auf der Dendritenskala in NC508Cr zeigen.

Energiedispersive Röntgenspektroskopie (EDXEDX) kam zur Er-
mittlung von Legierungs- oder Phasenzusammensetzungen zur
Anwendung. Dies geschah ebenfalls am bereits erwähnten REMREM
unter Verwendung des integriertenOxford INCA Energy 350 EDX
Detektors. Der Arbeitsabstand betrug hierzu stets ∼8.5mm, die
Beschleunigungsspannung 20 kV.

3.4.2 Elektronenstrahlmikroanalyse

An den Legierungen ERBOCo-0, -1, -3, -9W, -Re0 und -Re1 wurde Aufgrund der Zusam-
mensetzungsänderung
während der Erstarrung
wird in ESMAESMA-Karten
das dendritische Erstar-
rungsgefüge sichtbar.

am Lehrstuhl WTMWTM wellenlängendispersive Röntgenspektrosko-
pie (WDXWDX) an einer Jeol JXA 8100 Elektronenstrahlmikrosonde
durchgeführt. Die Durchführung dieser Messungen erfolgte
durch Sabine Michel. In diesen, auch als Elektronenstrahlmikro-
analyse (ESMAESMA) bezeichneten Messungen, wurden die lokalen
Variationen der Zusammensetzung des Gusszustandes auf der
Dendritenskala bestimmt. Die untersuchte Fläche war dabei
jeweils 1mm2, welche mit einer Beschleunigungsspannung von
20 kV und einer Sondengröße von 5 µm in ein Raster von 200 ×
200 Messpunkten aufgeteilt wurde. Abb. 3.1Abb. 3.1 zeigt beispielhaft die
so entstandenen Elementverteilungskarten von Al, W und Cr in
der Legierung ERBOCo-NC508Cr.
Wie unter Abschnitt 2.2.1Abschnitt 2.2.1 erläutert, steigt die Konzentration

von manchen Elementen während der Erstarrung (hier Al und
Cr), wohingegen die Konzentration von anderen abfällt (W).
Ähnlich wie durch Ganesan et al. [213213] vorgeschlagen, können die
40 000Datenpunkte aus den Elementverteilungskarten so sortiert
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Abbildung 3.2: Exemplarische Darstellung des rekonstruierten Erstarrungsverlaufs am Beispiel der
Legierung NC508Cr. a) Aufsummierte EPMA-Karten c(Co)+c(W)-c(Ni)-c(Cr)-c(Al). Überlagert
sind Iso- fsfs-Linien, bei denen der angegebene Anteil bereits erstarrt ist. b) Dazugehörige
Konzentrationsverläufe der Legierungselemente. Außerdem sind die, mittels Regression
angepassten, Kurven nach der Scheil-Gleichung aufgetragen.

werden, dass die Konzentrationsänderung des Festkörpers wäh-
rend der Erstarrung rekonstruiert wird1919. Die Grundannahme
ist, dass der Punkt mit der höchsten Konzentration eines DCDC-
segregierenden Elementes bzw.mit der niedrigstenKonzentration
eines IRIR-segregierenden Elementes zuerst erstarrt ist. Dieser
Datenpunkt würde also an Position 1 sortiert. Auf diese WeiseAus den ESMAESMA-Karten

wurden die Konzentra-
tionsänderungen der einzel-
nen Elemente während der
Erstarrung rekonstruiert.

erhält jeder Datenpunkt einen Rang. Der Rang dieses Daten-
punktes ist allerdings für jedes betrachtete Element verschieden2020.
Daraufhin wird ermittelt welcher Datenpunkt im Durchschnitt
den niedrigsten, zweitniedrigsten, ... , höchsten Rang hat und
die Datenpunkte werden entsprechend sortiert. In einem letzten
Schritt wird der erstarrte Anteil ( fsfs), der sich zwischen 0 und 1
bewegt, in dieser Reihenfolge zugewiesen (die Schrittweite beträgt
also 1/40 000). Das Resultat dieses Sortiervorgangs ist in Abb. 3.2Abb. 3.2
dargestellt.

19 Die verschiedenen Verfahren, um aus gemessenen Zusammensetzungen eines
Festkörpers, Seigerungen zu quantifizieren, die während der Erstarrung
geschehen, gehen auf Gungor zurück, der eine solche Technik erstmals für
eine binäre Al-Cu Legierung anwandte [214214]. Später wurden ähnliche Verfahren
dann auch für Superlegierungen angewandt [1919, 213213, 215215].

20 Im vorliegenden Beispiel hat der Punkt mit der höchsten W-Konzentration
(Datenpunkt Nr. 10863 wäre damit auf Rang 1 von 40 000) nicht zwangsläufig
auch die niedrigste Al-Konzentration (derselbe Datenpunkt Nr. 10 863 wäre nur
auf Rang 3695 von 40 000).
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3.4 mikrostrukturcharakterisierung

Die Segregationskoeffizienten ksks wurden unter Verwendung Anpassung der Erstar-
rungsverläufe durch die
Scheil-Gleichung liefert die
Segregationskoeffizienten.

von Gl. 2.1Gl. 2.1 durch Ausgleichsrechnung ermittelt. Die so ange-
passten Konzentrationsverläufe sind ebenfalls in der Abbildung
enthalten. Dieses Verfahren, bei dem ein Großteil der Daten-
punkte (0 < fsfs < 0.95) gefittet wird, führt zu einem mittleren
Segregationskoeffizienten k̄sk̄s . Dieser kann sich vom anfänglichen
Koeffizienten ks,0ks,0 unterscheiden, welcher durch das Verhältnis
der Konzentrationen des zuerst erstarrenden Festkörpers (cc(DCDC))
und der Konzentration der Schmelze, aus der sich dieser bildet
(≈c0c0), beschrieben wird [213213, 216216]. Sowohl der Sortiervorgang
als auch die Ausgleichsrechnung wurde mit der Datenanalyse-
und grafischen Darstellungssoftware Igor Pro vonWaveMetrics
durchgeführt.
Eine Ausnahme zum oben beschriebenen Sortierverfahren bil-

dete nur die Legierung ERBOCo-0 [217217]. Da in dieser Legierung
sowohl die höchsten, als auch die niedrigsten Konzentrationen
von Ni und Al im interdendritischen Bereich vorlagen, konnten
diese Elemente nicht zum Sortieren herangezogen werden. Es
wurde in diesem Fall nur nach absteigendem Co-Gehalt sortiert,
da die Co-Konzentration während der gesamten Erstarrung
monoton sinkt und eine Sortierung nach dieser auch in [213213]
zum sinnvollsten Ergebnis führt.

3.4.3 Transmissionselektronenmikroskopie

Untersuchungen am Transmissionselektronenmikroskop (TEMTEM)
wurden in wenigen Fällen, nämlich an den Legierungen ERBOCo-
1, ERBOCo-1X, CTC-1 und in den Legierungen der Serie NCX8Cr,
durchgeführt. Unabhängig von Material und dessen Zustand
wurden hierfür mit einer Präzisionstrennmaschine etwa 0.5mm
dicke Scheiben geschnitten, welche nachfolgend mechanisch
geschliffen und auf eine finale Dicke von etwa 100 µm poliert
wurden. In einem letzten Schritt wurden sie unter Verwendung
einer Struers TenuPol-5 Einheit und des Elektrolyten A2 von Stru-
ers bis zur Elektronentransparenz elektropoliert. Der Elektrolyt
wurde hierfür mit flüssigem Stickstoff auf Temperaturen von −20
bis −5 ○C gekühlt.
DieMikrostrukturaufnahmenwurden an einemTEMTEMdes Typs

Philips CM200 unter der Verwendung einer Beschleunigungsspan-
nung von 200 kV angefertigt. Je nach Zielsetzung wurden für die
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Abbildungen verschiedene Beugungsbedingungen gewählt. Diese
sind an den entprechenden Aufnahmen im Einzelfall angegeben.

3.4.4 Atomsondentomographie

Zur Bestimmung der Phasenzusammensetzungen wurde Atom-Die APTAPT kam zum
Einsatz um Phasenzu-
sammensetzungen und
-anteile zu bestimmen.

sondentomographie (APTAPT) durchgeführt. Dabei werden kleinste
Nadeln eines Materials (wenige nm im Durchmesser) in einem
Hochvakuum durch einen gepulsten Laser oder ein elektrisches
Feld verdampft. Aus der Flugzeit der erzeugten Ionen von der
Oberfläche der Spitze bis zum gegenüberliegenden Detektor wird
der Atomtyp bestimmt und aus der Position, an der es detektiert
wurde, seine vorherige Position in der Nadel. So wird schrittweise
die gesamte Nadel verdampft—und im Nachhinein am Rechner
wieder rekonstruiert.
Die Spitzen wurden in allen Fällen mittels eines dual beam

FIBFIB Systems präpariert—ein Verfahren bei dem mittels eines
fokusierten Strahls aus Ga-Ionen Material abgetragen werden
kann. Es wurden Messungen an den Legierungen ERBOCo-2Ta,
ERBOCo-Re0 und -Re1, CTC1, den Legierungen der NCX8Cr
Serie, ERBOCo-1 und -1X durchgeführt.
Bis auf die beiden letztgenannten wurden alle Messungen bei

SFB/TR 103SFB/TR 103 Kooperationspartnern am Max-Planck-Institut für
Eisenforschung (MPIEMPIE) inDüsseldorf von Ivan Povstugar undRui
Li an einer LEAP 3000 XHR Atomsonde von Cameca Instruments
durchgeführt. Ein Laser der Wellenlänge 532 nm wurde in Pulsen
von 12 ps Dauer und einer Energie von 0.4 nJ mit einer Frequenz
von 100 bis 200 kHz getaktet, um die Spitzen zu verdampfen.
Währenddessen wurde die Basistemperatur der Probe unterhalb
von etwa 40K gehalten. Die Datenrekonstruktion und -analyse
erfolgte unter Verwendung des Cameca IVAS Software Pakets.
Die ersten ∼106 Atome wurden wegen eventueller Kontamination
durch –während der Probenpräparation eingebrachte –Ga-Ionen,
nicht für die Auswertung verwendet.
Die APTAPT-Messungen an ERBOCo-1 und -1X wurden am

Lehrstuhl WW1WW1 an einer Cameca LEAP 4000X HR durchgeführt.
In diesem Fall wurden die Spitzen bei einer Temperatur von ∼55 K
im sog. voltage mode, d.h. mithilfe elektrischer Spannungspulse,
bei 200 kHz und einer pulse fraction von 20% feldverdampft.
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3.5 beugungsexperimente

Zur Bestimmung der Phasenzusammensetzungen wurden
Konzentrationsprofile der einzelnen Elemente – sog. Proxigram-
me – über die γ/γ′-Grenzfläche hinweg erstellt. Da es an der
Grenzfläche, bedingt durch die endliche Abkühlrate der Proben
nach der Wärmbehandlung [135135, 218218, 219219], häufig zur An- oder
Abreicherungen bestimmter Elemente kommt, wurden cγ′ ,i und
cγ,i in Subvolumina ermittelt, die mindestens 5 nm von der Grenz-
fläche entfernt lagen. Die APTAPT-Untersuchungen in Erlangen
wurden von Carolin Zenk durchgeführt und ausgewertet.

3.5 beugungsexperimente

Beugungsverfahren sind vielfältigeWerkzeuge in der Materialwis- Beugungsexperimente
erlauben Aussagen über
den atomaren Aufbau
kristalliner Strukturen;
hier hauptsächlich über die
γ/γ′-Gitterfehlpassung.

senschaft, welche komplementär zu den bildgebenden Verfahren
Aussagen über Kristallstruktur, Phasenanteile, Korngrößen, inne-
re Spannungen, etc. ermöglichen. Sie können mit jeglicher Art
von Strahlung durchgeführt werden, insofern die Wellenlänge in
der Größenordnung des Atomabstandes liegt. Verwendet werden
z.B. Elektronen-, Röntgen- undNeutronenbeugung.William Law-
rence Bragg und dessen Vater haben bereits 1913 die Röntgenbeu-
gung an Kristallen beschrieben [220220]. Die sog. Bragg-Gleichung
verknüpft den Netzebenenabstand dhkldhkl mit dem Beugungswinkel
θθ unter Verwendung einer Strahlung mit der Wellenlänge λλ:

2dhkl sin θ = nλ (3.1)

In kubischen Materialien ist der Gitterparamter aa in folgender
Weise mit den Millerschen Indizes verknüpft:

1
d2
= h

2 + k2 + l2
a

, (3.2)

woraus sich nach Einsetzen in Gl. 3.1Gl. 3.1 der Zusammenhang zwi-
schen θθ und aa ergibt:

sin2 θ = λ2

4a2
(h2 + k2 + l2) (3.3)

Dies ist die grundlegende Gleichung zur Auswertung aller Beu-
gungsexperimente, die im Rahmen dieser Arbeit durchgeführt
wurden. Primäres Ziel dieser Experimente war es, die Gitter-
konstanten und damit die γ/γ′-Gitterfehlpassung verschiede-
ner Legierungen als Funktion der Zusammensetzung und/oder
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der Temperatur zu ermitteln. Hierfür kamen verschiedene Ver-
suchsaufbauten zum Einsatz, die im Folgenden kurz erläutert
werden sollen.

3.5.1 Neutronenbeugung

An den Legierungen ERBOCo-9W, -2Ta -9Ni, -18Ni, -8Cr,Neutronenbeugung erlaubt
im Vergleich zu XRDXRD die
Durchstrahlung weitaus
größerer Probenvolumina
bei ähnlicher Wellenlänge.

-9Ni8Cr und -18Ni8Cr sowie den Legierungen der Serie
NCX8Cr wurden Neutronenbeugungsexperimente an der
Forschungsneutronenquelle FRM IIFRM II in Garching durchgeführt.
Dies geschah am hochauflösenden Pulverdiffraktometer
SPODISPODI [221221]. Im Lichtbogenofen2121 erschmolzene Proben der
Legierungen wurden hierfür zu zylindrischen Stäben mit
einem Durchmesser von 6mm und einer Länge von bis zu
4mm erodiert. Diese Stäbe wurden in Transmission unter
Verwendung monochromatischer Neutronenstrahlung mit
λλ = 1.548 31(2) Å untersucht. Alle Messungen wurden im Debye-
Scherrer Aufbau mit einem einfallenden Neutronenstrahl
rechteckigerGeometrie (40×30mm2) durchgeführt. Die gebeugte
Strahlung wurde in einemWinkelbereich von 160° in 2θ2θ mittels
80 ortsauflösender 3He Zählrohren einer Länge von 300mm
detektiert, die kreisförmig um die Probe angeordnet waren.
Aufgrund dieses Aufbaus ist es notwendig, den Detektor während
der Messung schrittweise (∆ 2θ = 0.05°) zu verfahren, um ein
Diffraktogrammmit der gewünschten Schrittweite zu erhalten.
Aus den zweidimensionalen Rohdaten wird über die in [221221]
beschriebene Integration, ein eindimensionales „Intensität vs.
Beugungswinkel“-Diffraktogramm erzeugt. Die Messzeit für
jedes Diffraktogramm betrug 2.5 h.
Voigt-Profile wurden unter Verwendung der Datenanalyse-

und grafischen Darstellungssoftware Igor Pro vonWaveMetrics
an die einzelnen Reflexe der aufgenommenen Diffraktogramme
angepasst. Die Fundamentalreflexe wurden jeweils durch zwei
Voigt-Profile beschrieben. Die Position der γ′-Sub-Peaks wurde
dabei über eine Auswertung der Überstrukturreflexe ermittelt.
Pro Legierung wurden mindestens sechs Reflexe ausgewertet. Ein
Gitterparameter, der aus der Messung eines einzelnen Reflexes

21 ERBOCo-2Ta bildet eine Ausnahme hiervon—bei dieser Probe handelte es
sich um den polykristallin erstarrten Bereich vor dem Kornselektor eines
Einkristalls.
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bestimmt wird, ist mit einem systematischen Fehler behaftet.
Daher wurden die aus jedem Reflex ermittelten Gitterparameter
gegen die Nelson-Riley (NR) Funktion ihres jeweiligen Beugungs-
winkels aufgetragen: eine lineare Extrapolation gegen NR(θ)=0
liefert dann die tatsächliche Gitterkonstante.
Für die Legierungen ERBOCo-9W und -2Ta wurden die Es wurden Messungen

zwischen Raumtemperatur
und 1100 ○C durchgeführt.

Messungen in Abhängigkeit der Temperatur bei 700 ○C, 800 ○C,
900 ○C, 1000 ○C und 1100 ○C durchgeführt. Das Heizen zwischen
den Messungen beanspruchte dabei in etwa 0.5 h. Vor Beginn
der jeweiligen Messung wurden die Proben zusätzlich 5min bei
der entsprechenden Temperatur gehalten, um eine gleichmäßige
Temperaturverteilung zu erzielen.
Die Legierungen der NCX8Cr Serie wurden in einem zweiten

Messzeitraum untersucht. Um die Qualität der Diffraktogramme
weiter zu verbessern2222, wurden die Proben dieser Serie während
der Messzeit kontinuierlich rotiert, was nur bei Raumtemperatur
möglich war.

3.5.2 Synchrotronbeugung

Als Synchrotronstrahlung wird elektromagnetische Strahlung
bezeichnet, die entsteht, wenn leichte geladene Teilchen, wie zum
Beispiele Elektronen oder Positronen, die sich mit relativistischer
Geschwindigkeit bewegen, von ihrer Bahn abgelenkt werden—
beispielsweise durch ein Magnetfeld. Sie wird tangential zur
Bewegungsrichtung der Teilchen abgegeben. Abhängig von der
Art und Energie der Teilchen sowie vom Aufbau der Quelle, exis-
tiert Synchrotronstrahlung in verschiedensten Wellenlängen und
Wellenlängenverteilungen. Am Deutschen Elektron-Synchrotron
(DESYDESY) in Hamburg befindet sich eine Vielzahl von Teilchen-
beschleunigern zur Generierung von Synchrotronstrahlung für
vielfältige Anwendungen. PETRA IIIPETRA III ist eine dieser Anlagen und
derzeit die brillanteste Speicherring-Röntgenquelle der Welt. An
der dortigen Beamline P07 für Hochenergie-Materialforschung
wurden an der Legierung ERBOCo-VF60 in situ Kriechversuche

22 Es hatte sich im erstenMesszeitraum gezeigt, dass selbst bei den verhältnismäßig
großen Abmessungen, die Körner der, aus dem Lichtbogenofen stammenden,
Proben zu grob und die Gusstextur zu stark ausgeprägt waren, um ausreichend
viele Körner jeder Orientierung in Reflexion zu bringen. So waren nicht immer
alle Reflexe in den Diffraktogrammen enthalten und ihre Intensität schwankte
stark.
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durchgeführt. Die Wellenlänge der Synchrotronstrahlung betrug
in diesem Experiment 0.124Å. Ziel dieser Untersuchungen warDurch die geringe Wellen-

länge und die entsprechend
große Ewaldkugel können

auf dem Flächende-
tektor viele Reflexe des
Einkristalls gleichzeitig
aufgenommen werden.

es, die Entwicklung der Gitterparameter und Gitterfehlpassung
über Zeit, Temperatur und Verformung zu messen. Dazu wurden
einkristalline, zylindrische Proben mit einem Durchmesser von
5mm, die vor ihrer Entnahme durch Philip Wollgramm am
Lehrstuhl Werkstoffwissenschaft (WWWW) der RUBRUB mit einer Laue-
Kamera in ⟨100⟩ Richtung orientiert wurden, in einem modi-
fizierten Dilatometer Bähr DIL850 A/D schrittweise auf 950 ○C
aufgeheizt und bei einer konstanten, technischen Spannung von
350MPa verformt.
Die Beugungsmusterwurdenmit einemquadratischen Flächen-

detektor Perkin Elmer XRD 1621 (41 × 41 cm2, 2048 × 2048 Pixel)
in einer Entfernung von ca. 2m von der Probe aufgenommen.
Die weitere Datenanalyse erfolgte unter Verwendung von Fit2d
[222222, 223223] undWavemetrics Igor Pro.

3.5.3 Hochauflösende Röntgenbeugung

Als hochauflösende Röntgenbeugung (HRXRDHRXRD) wird eine Grup-
pe von Verfahren bezeichnet, die hauptsächlich zur Charakterisie-
rung von einkristallinen und epitaktischen Schichten zumEinsatz
kommen. Eine gute Übersicht der Verfahren findet sich in High
Resolution X-Ray Diffractometry and Topography [224224].
Eines dieser Verfahren, das bei den Legierungen der WX-Zusätzlich zu den Abstän-

den verschiedener Netze-
benen ermöglichen RSMRSMs
außerdem auch Aussagen

über deren Verkippung.

Serie und der Legierung CTC-1 zum Einsatz kam, ist das sog.
reciprocal space mapping (RSMRSM): dabei wird ein Beugungsreflex
gewissermaßen im reziproken Raum durch eine Serie separater
Bewegungen der Röntgenröhre und des Detektors abgerastert.
Im Gegensatz zu „herkömmlichen“ ω − 2θ2323 Messungen der
Röntgendiffrakometrie, sind die generierten Daten also nicht
eindimensional (Intensität gegen Bragg-Winkel), sondern zweidi-
mensional (Intensität gegen die reziproken Gitterkoordinaten
qxqx und qzqz). Solche mappings können also als Serie von ω −
2θ Messungen betrachtet werden, wobei die Probenposition
nach jedem Scan um ein Winkelinkrement rotiert wird. Die

23 In Einkristall-Vier-Kreis-Diffraktometern in Euler-Geometrie wird mit dem ω-
Kreis dieOrientierung des Kristalls zumRöntgenstrahl vorgenommen, während
mit dem 2θ-Kreis der Detektor eingestellt wird. Die beiden Kreise sind koaxial.
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3.6 mechanische untersuchungen

Koordinaten des reziproken Gitters sind in folgender Weise mit
den Winkeln eines Vierkreis-Diffraktometers verknüpft:

qz = q∥ = 1/λ(cos ω − cos(2θ − ω)) (3.4)

qx = q⊥ = 1/λ(sin ω + sin(2θ − ω)) (3.5)

Die zusätzliche Information solcher RSMRSMs ist nun, dass nicht nur
Aussagen über den Gitterparameter getroffen werden können
(Änderung in qzqz), sondern auch über die Verkippung oder
Durchbiegung vonNetzebenen (Änderung in qxqx) und damit auch
über den Spannungszustand eines Materials.
Der zusätzliche Vorteil dieser Methode liegt darin, dass auch

Beugungsexperimente durchgeführt werden können, wenn kein
Einkristall des Materials zur Verfügung steht und die Kristallit-
größe für Pulverbeugung zu grob ist—wie es für die in dieser
Arbeit gezeigten Beispiele der Fall war. Dann kann die Probe
unter Verwendung der übrigen beiden Diffraktometerachsen –
typischerweise bezeichnet als χ und ϕ – so ausgerichtet werden,
dass die Netzebenen eines günstig orientierten Korns die Beu-
gungsbedingung erfüllen. Dieses Korn kann in einem RSMRSM dann
wie ein Einkristall vermessen werden.
Die RSMRSMs an den Legierungen WA-WG wurden am DMSMDMSM

an einem horizontalen Philips/Panalytical PW3050/65 X’Pert PRO
HR Vierkreis-Diffraktometer aufgenommen. Die Messungen an
der Legierung CTC-1 fanden in Karlruhe bei der Bruker AXS
GmbH unter Verwendung eines Bruker D8 Discover und einem
energiediskriminierenden Liniendetektor LYNXEYE XE statt. In
beiden Fällen wurde monochromatische CuKα1 Strahlung der
Wellenlänge 1.540 59(8) Å verwendet.

3.6 mechanische untersuchungen

Zur mechanischen Charakterisierung der Legierungen kamen
nur Versuche unter Druckbelastung zum Einsatz, da für die
wesentlich größeren Zugproben nicht ausreichend Material zur
Verfügung stand. Es wurden Untersuchungen mit konstanter
Verformungsrate (Druckversuche) und solche mit konstanter
Spannung (Druckkriechversuche) bei verschiedenen Temperatu-
ren durchgeführt.
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3.6.1 Druckversuche

Druckversuche an den Legierungen WXB und CTC-1 wurden
in Abhängigkeit von TT zwischen Raumtemperatur und 1050 ○C
durchgeführt, um die Fließspannungen derMaterialien zu bestim-
men. Die Versuche erfolgten an einer Universalprüfmaschine von
Instron, modernisiert durch Hegewald & Peschke. Bei den Proben
handelte es sich um polykristalline, quaderförmige Abschnitte
der Geometrie 3 × 3 × 4.5mm3. Die Dehnrate betrug 10−4 s−1.

3.6.2 Kriechversuche

An vielen Legierungen wurden Druckkriechversuche an Ein-
kristallen und Polykristallen bei 850 bis 1100 ○C und 50 bis
550MPa durchgeführt. Bei der Probengeometrie handelte es sich
in allen Fällen um Zylinder mit Durchmesser 5mm und einer
Höhe von 7.5mm. Die Versuche wurden an einer mechanischen
Prüfapparatur durchgeführt, die über eineHebelarmkonstruktion
dafür sorgt, dass die Last während des Versuchs kontrolliert
ansteigt und so die wahre Spannung im größer werdenden
Querschnitt konstant bleibt.
Zur Abschätzung des Spannungsexponenten wurden für die

Legierungen ERBOCo-1, -3, -Re0 und -Re1 Lastwechselversuche
durchgeführt. In diesen wurde die Last nach Erreichen des
Kriechminimums inkrementell erhöht. Vor jedem Lastwechsel
wurden die Proben um mindestens 0.5 % plastisch verformt.
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4ERGEBNISSE & DISKUSSION

Die Ergebnisse der durchgeführten Experimente werden
im Folgenden, gegliedert nach den untersuchten Legie-
rungsserien, vorgestellt: In Abschnitt 4.1Abschnitt 4.1 wird zunächst auf

die Eigenschaften von Co–Al–W–Ti Legierungen eingegangen,
woraufhin in Abschnitt 4.2Abschnitt 4.2 dargestellt wird, welchen Einfluss Ta
auf Co–Al–W-basierte Legierungen hat. Die Auswirkungen des
– für Oxidation- und Korrosionseigenschaften unverzichtbaren –
Legierungselements Cr werden in Abschnitt 4.3Abschnitt 4.3 erläutert, bevor
auf das Zusammenspiel dieser Elemente in multinären Co-Basis
Superlegierungen eingegangen wird. Nachfolgend werden in
Abschnitt 4.4Abschnitt 4.4 die Eigenschaften von solchen Legierungen darge-
stellt, die zusätzlich Re enthalten—ein Element, dessen Zugabe in
Ni-Basis Superlegierungen eine außergewöhnliche Verbesserung
der mechanischen Eigenschaften zur Folge hat. Welche Rolle
das Basiselement bzw. das Verhältnis der Basiselemente Nickel
und Kobalt in Superlegierungen im Allgemeinen spielt, wird
abschließend in Abschnitt 4.5Abschnitt 4.5 erläutert.
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Abbildung 4.1: Dreidimensionaler, isothermer Schnitt bei 900 ○C durch
den vierdimensionalen Co–Al–W–Ti Zusammensetzungsraum. Die
Zusammensetzungen der untersuchten Legierungen sind als rote
Punkte dargestellt.

4.1 das co–al–w–ti system

Welche Auswirkungen das Legieren mit Titan auf die Eigenschaf-
ten von Co–Al–W-basierten Superlegierungen hat, wurde an den
in Abschnitt 3.2.1Abschnitt 3.2.1 beschriebenen Legierungen untersucht. Teile
der hier gezeigten Ergebnisse wurden bereits veröffentlicht [3232].
Mittels eines quaternären Zustandsdiagramms, wie es in

Abb. 4.1Abb. 4.1 dargestellt ist, können die Positionen der Legierungen
im Zusammensetzungsraum veranschaulicht werden. Die
Zusammensetzungen liegen auf einer Linie, die sich vom
zweiphasigen γ/γ′-Gebiet des Co–Al–W Systems (WA) zum
γ/γ′-Zustandsbereich des binären Co–Ti Systems (WG) erstreckt,
welches sich auf der Kante des Tetraeders befindet. Wie bereits
oben erwähnt, war die wissenschaftliche Frage dieser Studie,
zu erörtern, ob zwischen diesen beiden γ/γ′-Systemen ein
durchgängiges Zweiphasengebiet der Form Co–Co3(Al,W,Ti)
existiert und wie sich ggf. die Eigenschaften dieser Legierungen
mit den Ausgangssystemen vergleichen.

4.1.1 Mikrostruktur

Die Mikrostruktur im lösungsgeglühten Zustand (hier nichtEs existiert ein konti-
nuierliches Zweipha-

sengebiet zwischen Co–
Co3(Al,W) und Co–Co3Ti.

dargestellt) ist sehr homogen und es sind keine groben Ausschei-
dungen zu erkennen, die bei der Lösungsglühtemperatur stabil
gewesen wären, was darauf hindeutet, dass in allen Legierungen
ein einphasiger γ Stabilitätsbereich bei 1130 ○C vorlag. Dies steht
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Abbildung 4.2: Mikrostrukturaufnahmen (BSDBSD) der Co–Al–W–Ti Legierungen nach Lösungs-
glühung und Auslagerung bei 900 ○C für 100 h. a) WA, b) WB, c) WC, d) WD, e) WE, f) WF, g)
WG.

im Gegensatz zu der Schlussfolgerung von Kobayashi et al. [174174],
es gäbe inCo–Al–W–Ti Legierungen kein einphasiges γ bei hohen
Temperaturen neben einem zweiphasigem γ/γ′ Stabilitätsfenster
bei niedrigen. Der scheinbare Widerspruch lässt sich jedoch
leicht auflösen—die binäre Co–Ti Legierung, die in ihrer Studie
verwendet wurde, hatte einen wesentlich höheren (zu hohen)
Ti-Gehalt von 16.5 at.%.
Wie in Abb. 4.2Abb. 4.2 zu sehen, zeigen alle Legierungen nach der Die γ′-Morphologie

unterscheidet sich stark
zwischen den Legierungen.

Standardwärmebehandlung, d.h. 900 ○C/100 h, eine γ/γ′-Mi-
krostruktur. Die Morphologie der γ′-Ausscheidungen in der
vorliegenden Arbeit unterscheidet sich stark zwischen den Le-
gierungen. Während in den LegierungenWA bisWD größten-
teils gleichmäßige, eckige Ausscheidungen vorliegen, sind in
den LegierungenWE–WG die Grenzflächen in zunehmendem
Maße ausgefranst. Dies liegt in der größeren Gitterfehlpassung δδ
begründet, auf die weiter unten noch detaillierter eingegangen

Abbildung 4.3: Diskontinuierlich vergröberte Bereiche an den Korngrenzen der Legierungen a)
WE, b)WF und c)WG (BSDBSD).
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Abbildung 4.4: Mikrostruktur (BSDBSD) der Co–Al–W–Ti Legierungen nach Lösungsglühung und
Langzeitauslagerung bei 900 ○C für 1000 h. a) WA, b) WB, c) WC, d) WD, e) WE, f) WF, g) WG.

wird (Abschnitt 4.1.4Abschnitt 4.1.4). Die Ausscheidungen auf der Ti-reichen
Seite des Legierungssystems sind mit einer Kantenlänge von
∼150 nm in den Legierungen WE und WF etwas größer als
inWA–WD (∼130 nm). Die Ausscheidungsmorphologie in der
LegierungWG ist zu unregelmäßig, um ihre Größe mit nur einer
Dimension zu beschreiben. Wahrscheinlich wird das schnellere
Ausscheidungswachstum in diesen Legierungen verursacht durch
den niedrigeren W-Gehalt und die damit einhergehende erhöhte
Diffusivität.
Des Weiteren sind in Abb. 4.2aAbb. 4.2a bis dd zusätzliche, dunkle

Ausscheidungen zu erkennen. EDXEDX-Untersuchungen lassen dar-In den Ti-armen Legierun-
gen bilden sich zusätzliche
intermetallische Phasen.

auf schließen, dass es sich dabei um die CoAl-Phase mit der
B2-Struktur77 handelt, wobei Ti der Zusammensetzung zufolge

Abbildung 4.5: Mikrostruktur (BSDBSD) der Co–Al–W–Ti Legierungen nach Lösungsglühung und
Langzeitauslagerung bei 750 ○C für 1000 h. a) WA, b) WB, c) WC, d) WD, e) WE, f) WF, g) WG.
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Abbildung 4.6: Stapelfehler in den diskontinuierlich vergröberten
Bereichen in der Legierung WG deuten auf eine martensitische
Umwandlung von γ (kfzkfz) zu α (hdphdp) hin.

Al in der geordneten Struktur teilweise substituiert. Für die
Ti-haltigen Legierungen WB–WD kommt allerdings auch die
Co2(Al,Ti)-Phase mit der L21-Struktur77 in Frage. Der Grund
für die Bildung dieser zusätzlichen Phasen ist das sehr schmale
Zweiphasengebiet im ternären Co–Al–W System. Die ternäre
Co–9Al–8W Legierung, die zur Herstellung der Legierungsserie
verwendet wurde, war aller Wahrscheinlichkeit nach etwas zu
reich an Al, sodass die Legierungszusammensetzung tatsächlich
bereits in den dreiphasigen γ/γ′/B2 Zustandsbereich fällt und so
auch die LegierungenWB–WD etwas außerhalb des zweiphasigen
γ/γ′ Bereichs liegen. In den LegierungenWE–WG wurden keine In den Ti-reichen Le-

gierungen kommt es
zu diskontinuierlicher
Vergröberung.

zusätzlichen Phasen gefunden. Jedoch treten diskontinuierlich
vergröberte Bereiche lamellarer Morphologie an den Korngren-
zen auf, wie sie in Abb. 4.3Abb. 4.3 zu sehen sind.
Da jedoch in allen Legierungen zweiphasige γ/γ′ Bereiche

gefunden wurden, ist gezeigt, dass sich zwischen den Systemen
Co–Al–W und Co–Ti ein Co–Co3(Al,W,Ti) Zweiphasengebiet
erstreckt.
Um die Stabilität der γ′-Phase in den verschiedenen Legierun-

gen zu ermitteln, wurden diese einer Langzeitauslagerung für
1000 h bei verschiedenen Temperaturen unterzogen. Die resultie-
rende Mikrostruktur bei einer Wärmebehandlungstemperatur
von 900 ○C zeigt Abb. 4.4Abb. 4.4. Abgesehen von der Vergröberung Die γ/γ′-Mikrostruktur

ist selbst nach 1000 h bei
900 ○C noch stabil.

der γ′-Ausscheidungen gleicht die Mikrostruktur derjenigen des
für nur 100 h ausgelagerten Zustands. Die Ausscheidungen der
LegierungenWA–WD sind noch immer kubisch, während sich
bei den übrigen Legierungen zumindest teilweise ausgefranste
Grenzflächen ausbilden. Falls es sich bei der γ′-Phase tatsächlich
um eine metastabile Phase handeln sollte, was einige Forscher-
gruppen für wahrscheinlich halten [2727, 136136, 174174, 185185], so ist die
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Abbildung 4.7: Kumulierte Zusammensetzung der γ′-Phase in den Le-
gierungenWC–WG (Kreise) nach Auslagerung bei 900 ○C. Außerdem
mit aufgenommen ist das Ergebnis einer APTAPT Messung von NC1000Cr,
deren nominelle Zusammensetzung identisch mit derjenigen vonWA
ist (Quadrate). Die gestrichelte Linie symbolisiert die stöchiometrische
Zusammensetzung einer Co3X-Phase.

Umwandlung zumindest bei 900 ○Cverhältnismäßig träge, sodass
auch nach 1000 h noch keine Fremdphasen gefunden werden
konnten.
Ein Blick auf die Mikrostrukturaufnahmen nach Langzeitausla-Nach 1000 h bei 750 ○C

kommt es zu diskontinu-
ierlichen Umwandlungen.

gerung bei 750 ○C (Abb. 4.5Abb. 4.5) zeichnet allerdings ein anderes Bild.
In allen Legierungen sind mehrphasige Bereiche vorzufinden, die
zumeist diskontinuierlich von den Korngrenzen her ausgeschie-
den wurden. Im Falle der Al- undW-reichen Legierungen handelt
es sich, der Morphologie und dem Rückstreuelektronenkontrast
nach zu urteilen, um die β′-, γ- und χ-Phasen (vgl. Tabelle A.1Tabelle A.1).
Da in einer Legierung, die wieWA aus drei Komponenten besteht,
nur maximal drei Phasen miteinander im thermodynamischen
Gleichgewicht stehen können, ist die Bildung von β′ und χ
ein Indiz dafür, dass die γ′-Phase bei 750 ○C nicht stabil ist. In
den quaternären Co–Al–W–Ti Legierungen bestünde zwar die
Möglichkeit eines vierphasigen Gleichgewichts, allerdings ist in
den vergröberten Regionen der LegierungenWB–WD kein γ′
vorhanden, sodass auch in diesen davon auszugehen ist, dass
γ′ für die untersuchten Zusammensetzungen nicht im thermo-
dynamischen Gleichgewicht steht. Anhand der vorliegenden
Ergebnisse lässt sich allerdings keine allgemeine Aussage über die
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Abbildung 4.8: Verteilungskoeffizient kγ′/γ
i der Legierungselemente i

in Co–Al–W–Ti Legierungen nach Auslagerung bei 900 ○C. Die Werte
der Co–9Al–9W–2Ti Legierung „+2Ti“ stammen aus [135135].

thermodynamische Stabilität von γ′ bei 750 ○C im Co–Al–W–Ti-
System treffen, da durchaus andere Legierungszusammensetzun-
gen existieren können, bei denen nur γ und γ′ miteinander im
Gleichgewicht stehen.
In der Legierung WG liegen nach 1000 h bei 750 ○C noch

immer ausschließlich γ′ und γ, teilweise diskontinuierlich ver-
gröbert, vor. In dieser Legierung wurde zudem ein anderes
interessantes Phänomen beobachtet, welches in Abb. 4.6Abb. 4.6 in einer
detaillierteren Aufnahme dargestellt ist: in den diskontinuierlich InWG bilden sich beim

Abkühlen Stapelfehler in γ.vergröberten γ Bereichen kommt es zu linienartigen Kontrasten—
höchstwahrscheinlich Stapelfehler. Dies ist ein Indiz dafür, dass
es dort während der Abkühlung ausgehend von der Wärme-
behandlungstemperatur zu einer Phasenumwandlung des Co-
Mischkristalls von kfzkfz γ zu hdphdp α kommt.

4.1.2 Verteilungsverhalten & γ′-Volumenanteil

Die bei 900 ○C vergröberten Korngrenzenausscheidungen er-
möglichen eine Bestimmung der γ′-Zusammensetzung mittels
energiedispersiver Röntgenspektroskopie (EDXEDX). Das Ergebnis
ist in Abb. 4.7Abb. 4.7 dargestellt. Außerdem mit aufgenommen sind die
mittels APTAPT bestimmte Zusammensetzungen der γ′-Phase in
den Legierungen NC1000Cr, deren nominelle Zusammensetzung
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Abbildung 4.9: Aus EDXEDX-Messungen über das Hebelgesetz und aus den
Flächenanteilen der XRDXRD-Peak-Analyse (111-Reflexe) bestimmter γ′-
Ausscheidungsanteil in den Legierungen WA bis WG.

mit der von WA übereinstimmt, und „+2Ti“ mit der Zusam-
mensetzung Co–9Al–9W–2Ti [135135]. Es ist zu erkennen, dassTi substituiert Al und

W in der γ′-Phase mit steigendem Gehalt an Co–12Ti Al und W sukzessive mit Ti
substituiert wird, während gleichzeitig die Abweichung von der
nominellen A3B Stöchiometrie größer wird. Letzteres geht mit
einem breiteren Stabilitätsbereich der L12-Phase hinsichtlich der
Zusammensetzung einher.
Des Weiteren verursacht die Erhöhung des Ti-Gehalts eine

Änderung des Verteilungsverhaltens der übrigen Legierungsele-
mente, was durch die Betrachtung der Verteilungskoeffizienten
kγ′/γ
ik
γ′/γ
i verdeutlicht wurde, die in Abb. 4.8Abb. 4.8 aufgetragen sind. Es
ist zu erkennen, dass sich W mit zunehmendem Ti-Gehalt
noch stärker in γ′ anreichert. Dies steht im Gegensatz zu den
Beobachtungen, die an Ni-Basis Legierungen gemacht wurden,
in denen die Zugabe von Ti eine stärkere Anreicherung von W
in γ bewirkt [133133]. Al hingegen, welches in ternärern Co–Al–W
Legierungen gleichmäßig auf beide Phasen verteilt ist und in Ni-
Basis Legierungen typischerweise stark in γ′ angereichert ist, weist
in diesen Ti-reichen Legierungen sogar höhere Konzentrationen
in der γ-Phase auf. Ti ist bei hohen Al-/W-Gehalten stärker in
γ′ angereichert, während das Verteilungsverhalten von Co kaum
beeinflusst wird.
Mit zunehmendem Ti-Gehalt verändert sich außerdem der γ′-

Volumenanteil. Abb. 4.9Abb. 4.9 zeigt den γ′-Anteil wie er aus den XRDXRD
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Abbildung 4.10: DSC a) Aufheiz- und b) Abkühlkurven der Legierungen
WA–WG.

Reflexen2424 bzw. über das Hebelgesetz aus den Zusammensetzun- Der γ′-Volumenanteil
nimmt mit zunehmendem
Anteil Co–12Ti ab.

gen (EDXEDX) bestimmt wurde. Es ist eine deutliche Abnahme des
γ′-Volumenanteils von ∼60% auf ∼20% zu verzeichnen.

4.1.3 Phasenumwandlungstemperaturen

Die Phasenumwandlungstemperaturen wurden aus den DSCDSC-
Messungen an den Legierungen mittels Peakanalyse bestimmt.
Hierfür wurden die Aufheizkurven des standardausgelagerten
Zustands verwendet, da nur in diesen die γ′-Auflösung deutlich
zu erkennen war (vgl. Abb. 4.10Abb. 4.10).
Insbesondere bei den Liquidus- und Solidustemperaturen sind

deutliche Veränderungen zu verzeichnen. Die Erstarrung der Ti-
reichen Legierungen verläuft peritektisch, was die Ursache für
den zusätzlichen Peak dieser Legierungen in den Abkühlkurven
(Abb. 4.10bAbb. 4.10b) bei 1100 bis 1200 ○C ist.

24 Unter derAnnahme, dass die Elemente in γ und diejenigen in γ′ einen ähnlichen
mittleren atomaren Streufaktor (Atomformfaktor) aufweisen, entspricht der
Flächenanteil des γ′-Sub-Peaks am gesamten Profil dem γ′-Stoffmengenanteil
fmfm (≈ fvfv).
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Abbildung 4.11: Pseudobinäres Phasendiagramm zwischenWA undWG,
bestimmt aus den Aufheizkurven der DSC-Messungen. Außerdem sind
die mittels ThermoCalc (TCNI8 Datenbank) errechneten Phasenum-
wandlungstemperaturen mit aufgenommen.

Der erhöhte Wärmestrom, der in Abb. 4.10aAbb. 4.10a bei ∼830 ○C zu
verzeichnen ist, ist eine Konsequenz der magnetischen Phasen-
umwandlung. Die Curie-Temperatur (TCTC) liegt für die Zusam-
mensetzung der binären Co–12Ti Legierung bei ca. 850 ○C [164164,
225225, 226226]. Das Über- bzw. Unterschreiten von TCTC ist mit einer
starken Änderung der Löslichkeit von Legierungselementen in
der γ-Phase verbunden [227227], was sich wiederum als Änderung
des Wärmestroms in den DSCDSC-Kurven bemerkbar macht.
Deutlicher werden die systematischen Veränderungen, wenn

die ermittelten Temperaturen gegen die Legierungszusammen-
setzung aufgetragen werden: es ergibt sich ein pseudobinäres
Phasendiagramm zwischen Co–9Al–8W und Co–12Ti, wie es
in Abb. 4.11Abb. 4.11 dargestellt ist. Sowohl die Liquidus-, als auch die
Solidustemperatur fallen zur Ti-reichen Seite hin ab, während
gleichzeitig das Schmelzintervall verbreitert. Die γ′-Solvustempe-Ti erhöht γ′-Solvus-

während Liquidus- und So-
lidustemperaturen sinken.

ratur hingegen nimmt hin zu den Ti-reichen Legierungen leicht
zu, was zur Folge hat, dass der einphasige Zustandsbereich auf
der Ti-reichen Seite hinsichtlich der Temperatur schmaler wird.
InAbb. 4.11Abb. 4.11 sind außerdemdie Phasenumwandlungstemperatu-

renmit aufgenommen,wie siemitThermoCalc unterVerwendung
derTCNI8Datenbank errechnet wurden.DieWerte stimmen sehr
gut mit den experimentell ermittelten Temperaturen überein—
was insbesondere unter dem Gesichtspunkt beachtlich ist, dass
die verwendete Datenbank für Ni-Basis Legierungen entwickelt
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und die Beschreibung der Co3(Al,W)-Phase erst kürzlich mit
aufgenommen wurde. Für zukünftige computergestützte Legie-
rungsentwicklung ist dies ein vielversprechender Ausgangspunkt.

4.1.4 Gitterfehlpassung

Um Informationen zu den Gitterparametern der γ- und γ′-
Phasen, den Phasenanteilen und dem vorliegenden Spannungs-
zustand zu ermitteln, wurden Karten des reziproken Gitters, engl.
reciprocal space mappings (RSMRSMs), um die 111- und 002-Reflexe
der Legierungen aufgenommen. Abb. 4.12Abb. 4.12 zeigt exemplarisch die
Karten der 111-Reflexe vonWA,WC,WE undWG.
Die reziproke Gitterkoordinate qzqz korreliert mit dem Netze- Einige der RSMRSMs enthal-

ten Informationen aus
mehreren (Sub-)Körnen.

benenabstand radial zum Diffraktometerkreis (in diesem Fall
der (111)-Ebenen), während qxqx Auskunft über Verkippung bzw.
Biegung der Netzebenen gibt, welche etwa bei epitaktischem
Schichtwachstum oder, wie im vorliegenden Fall, an kohärenten
Grenzflächen auftreten können. In Abb. 4.12aAbb. 4.12a und etwas weniger
deutlich auch in 4.12b4.12b sind bezüglich qxqx zwei Positionen mit
erhöhter Intensität zu finden. Diese stammen von zwei verschie-
denen Körnern oder Subkörnern die nur leicht gegeneinander
verkippt sind. Da sich in Abb. 4.12cAbb. 4.12c kein zweites Maximum in qxqx
andeutet, resultiert die Breite desWE-Reflexes wahrscheinlich aus
einer Verkippung der Netzebenen an den γ/γ′-Grenzflächen. Die
kleinere Breite desWG-Reflexes deutet darauf hin, dass in dieser
Legierung die Kohärenzspannungen – und damit auch zu großen
Teilen die Verkippung der Netzebenen– durch Versetzungsan-
lagerung bzw. die Ausbildung von inkohärenten Grenzflächen
abgebaut wurden. Dies ist konsistent mit den Mikrostrukturbe-
obachtungen, woWG bereits ausgefranste Grenzflächen aufwies
(s. Abb. 4.2Abb. 4.2), und ist eine Folge der zu großen Gitterfehlpassung
(s.u.).
DieAufspaltung der Reflexe in qzqz Richtung ist eineKonsequenz

der unterschiedlichen Gitterkonstanten von γ und γ′. Diese
wurden aus den aufsummierten und normierten Verläufen der In-
tensität über demBraggwinkel 2θ2θ, wie sie in Abb. 4.13Abb. 4.13 aufgetragen
sind, ermittelt.
Es sind jeweils zwei Maxima zu erkennen, die den mittleren

Netzebenenabständen der beiden Phasen zugewiesen werden
können. Die Aufspaltung wird mit zunehmendem Ti-Gehalt
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Abbildung 4.12: Intensitätsverteilung um die 111-Reflexe von a)WA, b)WC, c)WE und
d)WG im reziproken Raum.

Abbildung 4.13: Gefittete 111-Reflexe von a)WA, b)WC, c)WE und d)WG.
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Abbildung 4.14: Intensitätsverteilung um die 002-Reflexe von a)WA, b)WC, c)WE und
d)WG im reziproken Raum.

Abbildung 4.15: Gefittete 002-Reflexe von a)WA, b)WC, c)WE und d)WG.
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Abbildung 4.16: Gitterfehlpassung der Co–Al–W–Ti Legierungen in
Abhängigkeit von der Zusammensetzung. Bei den gestrichelten Linien
handelt es sich um eine Ausgleichsgerade und das dazugehörige 95%
Konfidenzintervall.

größer, was bereits qualitativ auf eine zunehmende Gitterfehlpas-
sung hindeutet. Aus dem Verhältnis der integralen Intensitäten
A(γ′) und A(γ+γ′) ergibt sich außerdem – unter der Annahme,
dass sich die Strukturfaktoren der beiden Phasen nicht zu stark
unterscheiden – der in Abb. 4.9Abb. 4.9 enthaltene Volumenanteil, der,
wie weiter oben bereits dargestellt, zur Ti-reichen Seite des
Legierungssystems hin abnimmt.
Das gleiche Verfahren wurde auch für die 002-Reflexe der

Legierungen angewandt, siehe Abb. 4.14Abb. 4.14. Auch hier waren für
die Legierung WA (Abb. 4.14aAbb. 4.14a) wieder ein zweites und drittes
Korn in Reflexion, welche um ∼0.5° bzw. ∼1.5° gegenüber dem
Korn mit der maximalen Intensität verkippt sind und dadurch
an anderen qxqx Positionen zu erhöhten Intensitäten führen. Die
Aufspaltung bezüglich qzqz ist für alle Legierungen weniger stark
ausgeprägt als im Falle der 111-Reflexe. Dies liegt daran, dass der
Gitterparameter parallel zu den γ/γ′-Grenzflächen aγ,∥aγ,∥ aufgrund
der positiven Gitterfehlpassung etwas geweitet ist, während der
Gitterparameter senkrecht dazu aγ,⊥aγ,⊥ durch die Querkontraktion
gegenüber dem entspannten Zustand etwas verringert ist. Die
Überlappung dieser drei Teilbeiträge zum Gesamtreflex lässt den
Verlauf in qzqz Richtung nahezu kontinuierlich erscheinen. Die
beiden Gitterkonstanten der tetragonal verzerrten Einheitszelle
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lassen sich dadurch in den Beugungsreflexen nicht immer gut
erkennen.
Die aufsummierten Verläufe der Intensität über dem Bragg-

winkel 2θ2θ sind in Abb. 4.15Abb. 4.15 dargestellt. Es wird auch hier deutlich,
dass die Aufspaltung mit zunehmendem Ti-Gehalt größer wird,
während der Flächenanteil des γ′ Reflexes mit zunehmendem
Ti-Gehalt sinkt. Eine Anpassung mittels drei separater Voigt-
Funktionen war nur im Fall von Abb. 4.15aAbb. 4.15a sinnvoll, da dieses
Profil nur so abzubilden war. Ebenso hätten die anderen Reflexe
mit drei Profilen beschriebenwerden können. Da dies dieQualität
der Anpassung jedoch nicht verbessert und die gemessenen
Reflexe keine Hinweise auf die genaue Lage eventueller Sub-
Peaks liefern, würde eine Verwendung von drei Einzelprofilen den
Fehler dieses Verfahrens bei der Bestimmung der Gitterparameter
vergrößern.
Die Bestimmung der Gitterfehlpassung aus allen 111- und 002-

Reflexen ist in Abb. 4.16Abb. 4.16 zusammengefasst. Die Gitterfehlpas-
sung verläuft offensichtlich in guter Näherung linear zwischen
den Legierungen Co–9Al–8W (WA) mit δ ≈ 0.3% und Co–
12Ti (WG) mit δ ≈ 0.75%. Der Wert der Legierung WA ist Die Gitterfehlpassung

variiert linear zwischen
Co–9Al–8W und Co–12Ti.

in guter Übereinstimmung mit der Literatur: F. Pyczak et al.
[160160] finden mittels Synchrotronbeugung für eine Legierung
identischer nomineller Zusammensetzung 0.36%. Die Literatur-
werte für die Gitterfehlpassung von Co–Ti Legierungen sind
allerdings mit 1.36% bzw. 1.67% [167167] wesentlich größer als der
hier bestimmte Wert. Dies lässt sich allerdings dadurch erklären,
dass die Auslagerungstemperaturen dort 800 ○C bzw. 700 ○C
waren. Nach [164164, 165165] ist bei diesen Temperaturen die Löslichkeit
von Ti in der γ-Phase nur noch 6.1 at.% bzw. 3.4 at.% statt der
vergleichsweise hohen Löslichkeit von 9.6 at.% bei 900 ○C. Der
wesentlich geringere Ti-Gehalt in der γ-Phase führt zu einer
Abnahme von deren Gitterkontante aγaγ und damit zu einer
Erhöhung der Gitterfehlpassung. DerWert, der imRahmen dieser
Arbeit für die binäre Co–Ti LegierungWG bestimmt wurde, ist
also durchaus konsistent mit den Literaturangaben.
Die große Abweichung der aus dem 111-Reflex bestimmten Git-

terfehlpassung für die LegierungWD resultiert aus der niedrigen
Intensität dieser Messung, welche wiederum durch eine zu starke
Misorientierung gegenüber der Probenoberfläche oder einer zu
geringen Größe des beugenden Korns verursacht worden sein
könnte.
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Abbildung 4.17: Fließspannung der LegierungenWAB,WCB undWGB,
nach [3232].

4.1.5 Mechanische Eigenschaften

Diemechanischen Eigenschaften der Legierungen wurden an den
borhaltigen LegierungsvariantenWXB bestimmt, da das Legieren
mit Bor die Duktilität von Co-Basis Legierungen verbessern kann
[175175, 212212]. Die Fließspannungen (Rp,0.2Rp,0.2) vonWAB,WCB undWGB
sind in Abb. 4.17Abb. 4.17 exemplarisch2525 über der Temperatur dargestellt.Co–Al–W–Ti Legierungen

übertreffen die Fließ-
spannung von Co–Al–W
und Co–Ti Legierungen.

Es ist zu erkennen, dass die Co–Al–W LegierungWAB die Co–
Ti Legierung WGB im gesamten Temperaturbereich übertrifft.
Die intermediäre Co–Al–W–Ti LegierungWCB erzielte von allen
untersuchten Legierungen in dieser Studie die besten Ergebnisse
hinsichtlich der Fließspannung und übertrifft die ternäre Co–
Al–W Legierung WAB von 600 bis 900 ○C. Rp,0.2Rp,0.2 der übrigen
Legierungen dieser Serie liegt bei Raumtemperatur zwischenWAB
undWGB und bei erhöhten Temperaturen (≥ 900 ○C) zwischen
WAB undWCB.
Die gemessenen Fließspannungen kommen durch ein Zu-

sammenwirken vieler Einflussfaktoren zustande: In WAB ist
der γ′-Volumenanteil (vgl. Abb. 4.9Abb. 4.9) sowie der nominelle W-
Gehalt der Legierung am höchsten. Zudem ist das vorhandene
W gemäß Abb. 4.8Abb. 4.8 in ternären Co–Al–W Legierungen weniger
stark in γ′ angereichert als in quaternären Legierungen, die

25 Die Temperaturabhängigkeit der Fließspannungen aller Legierungen dieser
Serie ist in [3232] veröffentlicht.
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zusätzlich Ti enthalten. Erwartungsgemäß liegt also in WAB
die höchste W-Konzentration in γ vor. Damit verbunden ist
eine erhöhte Mischkristallhärtung [159159] und eine verlangsamte
Diffusivität [152152] der Matrixphase. Demgegenüber hatWCB einen
verminderten γ′-Volumenanteil (und damit bei etwa gleicher
Teilchengröße breitere Matrixkanäle) und eine niedrigere W-
Konzentration—sowohl in der Legierung als auch in der γ-Phase.
Dass die Legierung hinsichtlich der Fließspannung trotzdem
besser abschneidet, kannmehrereUrsachen haben: Das zusätzlich
vorhandene Ti ist zwar in γ′ angereichert, allerdings trägt der in
γ befindliche Anteil dort trotzdem zur Mischkristallhärtung bei.
Auch die Planarfehlerenergien in γ′ und damit der Schneidwi-
derstand der Ausscheidungen gegen Versetzungen leisten einen
signifikanten Beitrag zur Festigkeitssteigerung. Da es sich bei
Co3Ti um eine thermodynamisch stabile L12-Phase handelt, ist
davon auszugehen, dass Ti γ′ stabilisiert und damit die Energie
planarer Defekte erhöht, was sich positiv auf die mechanischen
Eigenschaften auswirken würde. Ein weiterer Einflussfaktor ist
die Gitterfehlpassung und die damit einhergehenden Kohärenz-
spannungen. Wie unter Abschnitt 4.1.4Abschnitt 4.1.4 diskutiert, nehmen diese
von WAB–WDB zu, was einen zusätzlichen Härtungsbeitrag
liefert [3434]. Das Absinken der Fließspannung zwischen WCB–
WGB zur Ti-reichen Seite des Legierungssystems hin bei allen
Temperaturen kann erklärt werden durch

• eine sukzessive Abnahme des γ′-Volumenanteils,

• immer niedrigere Mischkristallhärtung in γ,

• beschleunigt ablaufende Diffusionsvorgänge durch den
abnehmenden W-Gehalt der Legierungen und

• reduzierte Kohärenzspannungen, da diese bei zu großem
δδ durch Grenzflächenversetzungsnetzwerke abgebaut wer-
den.

Das Optimum der Fließspannung im mittleren Zusammenset-
zungsbereich ergibt sich also durch ein Zusammenspiel vieler
gegenläufiger Effekte.
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Abbildung 4.18: Mikrostrukturaufnahme (BSDBSD) von ERBOCo-2Ta nach
Lösungsglühung und Auslagerung bei 900 ○C für 200 h.

4.2 eigenschaften von co–al–w–ta legierungen

Wie in Abschnitt 2.5.6Abschnitt 2.5.6 erläutert, hat sich Tantal als wichtiges
Legierungselement für Kobaltbasis Superlegierungen bewährt.
Abb. 4.18Abb. 4.18 zeigt die γ/γ′-Mikrostruktur einer einkristallinen Ta-
haltigen Legierung mit der Bezeichnung ERBOCo-2Ta. Der
mittels Bildanalyse bestimmte γ′-Volumenanteil dieser Legierung
beträgt ∼50%. Durch die gegenüber ternären Co–Al–W Legie-
rungen erhöhte Solvustemperatur von ∼1150 ○C (DSCDSC), könnte
ERBOCo-2Ta bei Temperaturen > 900 ○C eingesetzt werden. Im
Folgenden wird auf das γ′/γ-Verteilungsverhalten, die tempera-
turabhängige γ/γ′-Gitterfehlpassung, die Kriecheigenschaften
und die Mikrostrukturevolution während der Hochtemperatur-
verformung eingegangen. Daraufhin folgt eine Darstellung von
Mikrostruktur und mechanischen Eigenschaften von Legierun-
gen mit teilweise wesentlich höheren Ta-Gehalten. Abschließend
wird kurz auf die ersten Erkenntnisse eingegangen, die aus
einemDruckkriechversuch an einer solchen Legierung gewonnen
werden konnten, der in-situ am DESYDESY in Hamburg durchgeführt
wurde.

4.2.1 Verteilungsverhalten & Gitterfehlpassung

Um im Detail zu analysieren, welche Rolle Ta auf atomarer Skala
bei der Beeinflussung der mechanischen Eigenschaften spielt,
wurden amMPIEMPIE in Düsseldorf Messungen an einer Atomsonde
durchgeführt. Die daraus rekonstruierte Elementverteilungskarte
ist in Abb. 4.19aAbb. 4.19a dargestellt. Zu erkennen sind drei γ′-Ausschei-
dungen und die dazwischen verlaufenden γ-Kanäle. Es wird
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Abbildung 4.19: a) Aus einer APTAPT-Messung rekonstruierte Elementver-
teilungskarte von ERBOCo-2Ta und b) dazugehöriges Proxigramm.

bereits an dieser Darstellung klar, dass die in gelb dargestellten
Ta-Atome in der γ′-Phase angereichert sind. Ta reichert sich stark in der

γ′-Phase an.Deutlicher wird dies jedoch anhand des Proxigramms (siehe
Abb. 4.19bAbb. 4.19b), welches den Konzentrationsverlauf der Legierungs-
elemente Al, W und Ta über die γ/γ′-Grenzfläche hinweg zeigt.
Letztere wurde hier als eine 79 at.% Co-Isokonzentrationsfläche
angenommen und ist in Abb. 4.19aAbb. 4.19a als grüne Fläche und in
bb als gestrichelte Linie dargestellt. An der γ/γ′-Grenzfläche
sind eine Verarmung an W und eine Anreicherung an Al zu
erkennen, welche während der Abkühlung entstehen und auch an
ähnlichen polykristallinen Legierungen beobachtet wurden [135135].
Die Konzentration der Legierungselemente in den beiden Phasen
wurde daher in einem Abstand von > 5 nm zur Grenzfläche
bestimmt. Tabelle 4.1Tabelle 4.1 stellt die so ermittelten Zusammensetzun-
gen den Werten gegenüber, wie sie in der ternären Co–9Al–9W
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Abbildung 4.20: Gitterfehlpassung in Abhängigkeit der Temperatur für
ERBOCo-9W (Co–9Al–9W) und ERBOCo-2Ta (Co–9Al–7.5W–2Ta).
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Tabelle 4.1: Zusammensetzung von γ/γ′ und Verteilungskoeffizienten
der Legierungselemente in den Legierungen ERBOCo-2Ta und -9W.

c0/at.% cγ/at.% cγ′/at.% kγ′/γ
i

ERBOCo-2Ta

Co 81.5 87.2 75.0 0.86
Al 9.0 8.8 9.0 1.02
W 7.5 4.0 12.3 3.08
Ta 2.0 0.5 3.5 7.00

ERBOCo-9W [135135]
Co 82.0 85.5 76.6 0.90
Al 9.0 8.5 9.4 1.1
W 9.0 6.0 14.0 2.3

Legierungmit der Bezeichnung ERBOCo-9Wbeobachtet wurden
[135135]. Außerdem ist der Verteilungskoeffizient der Elemente kγ′/γ

ik
γ′/γ
i

mit aufgenommen. Mit kγ′/γ
ik
γ′/γ
i = 7 ist Ta äußerst stark in der

γ′-Phase angereichert. Des Weiteren ist zu beobachten, dass
das Verteilungsverhalten von W durch die Substitution mit Ta
dahingehend beeinflusst wird, dass das vorhandene W stärker in
γ′ angereichert ist2626. Aluminium hingegen verteilt sich nahezuTa verursacht eine stärkere

Anreicherung von W in γ′. gleichmäßig auf die beiden Phasen.
Das in γ′ angereicherte Ta und das veränderte Verteilungsver-

halten vonW wirken sich auch auf die Gitterkonstanten beider
Phasen und damit auf die Gitterfehlpassung aus. Abb. 4.20Abb. 4.20 fasst
die Ergebnisse der Neutronenbeugungsexperimente an ERBOCo-
9W und ERBOCo-2Ta vergleichend zusammen. Es sind die
jeweiligen Gitterparameter von aγaγ und aγ′aγ′ zusammen mit der
resultierenden Gitterfehlpassung δδ in Abhängigkeit von der
Temperatur aufgetragen. Für beide Legierungen ist δδ positiv,Ta erhöht die γ/γ′-

Gitterfehlpassung δδ. d.h aγ′aγ′ > aγaγ. Die Substitution von W durch Ta bewirkt eine
Verringerung von aγaγ und eine Erhöhung von aγ′aγ′ und führt damit
zu einer deutlichen Erhöhung von δδ bei Raumtemperatur von
∼0.44% auf ∼0.74%. Dies trifft für den gesamten untersuchten
Temperaturbereich zu. Mit steigender Temperatur sinkt δδ für
beide Legierungen. Die Ursache hierfür ist, neben den leichtδδ bleibt auch bei hohen

Temperaturen stark positiv. unterschiedlichen thermischen Ausdehungskoeffizienten von γ

26 Der insgesamt niedrigere W-Gehalt von ERBOCo-2Ta führt allerdings dazu,
dass sowohl cγ′ (W), als auch cγ(W) niedriger sind als in ERBOCo-9W.
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und γ′, hauptsächlich die Veränderung der Zusammensetzung
beider Phasen [156156]. Da die γ′-Solvustemperatur der Legierung
ERBOCo-9W bei etwa 984 ○C liegt [210210], hat sich die γ′-Phase
bei 1000 ○C bereits vollständig aufgelöst, weswegen für diese
Legierung keine Werte mehr für aγ′aγ′ und δδ existieren. Bei 1100 ○C
schließlich konnte auch für ERBOCo-2Ta kein γ′ mehr detektiert
werden. Wie eingangs erwähnt, wurde die γ′-Solvustemperatur
dieser Legierung zwar zu etwa 1150 ○C bestimmt und es müsste
demnach bei 1100 ○C noch γ′ vorliegen, allerdings scheint der
Ausscheidungsanteil zu gering zu sein, um mit dem verwendeten
Messaufbau in der Neutronenbeugung nachweisbar zu sein.

4.2.2 Kriecheigenschaften

Abb. 4.21Abb. 4.21 zeigt examplarisch den Verlauf der Dehnrate über der
plastischen Dehnung während eines Druckkriechversuchs an
ERBOCo-2Ta bei einer Last von 150MPa und Temperaturen von
950 ○C und 975 ○C. Die untersuchten Proben stammen aus dem- Die Kriechrate von

ERBOCo-2Ta zeigt zwei
Minima.

selben Einkristall, der in diesem Fall eine Orientierung aufwies,
die etwa 4° von der ⟨100⟩Orientierung entfernt lag. Es sind bei
beiden Temperaturen zwei Minima in der Kriechrate ε̇̇ε nach etwa
0.2 und 0.8 bis 1.0% plastischer Dehnung auszumachen, bevor
ε̇̇ε im weiteren Verlauf kontinuierlich zunimmt. Es wird deutlich,
dass eine starke Temperaturabhängigkeit der Kriecheigenschaften
vorliegt. Eine Erhöhung der Versuchstemperatur um nur 25 ○C
erhöht die Kriechrate bei gleicher Spannung um teilweise mehr
als eine Größenordnung. Dies liegt in der starken Änderung
des γ′-Volumenanteils in diesem Temperaturbereich begründet:
beträgt fvfv bei 950 ○C noch 50% (was auch dem Volumenanteil
bei der Auslagerungstemperatur von 900 ○C entspricht), so ist er
bei 975 ○C bereits auf 40% abgesunken.
Ähnliche Verläufe der Kriechrate über der Zeit wurden z.B.

bereits an den Ni-Basis Superlegierungen SRR 99 und CMSX-
4 beobachtet [109109, 111111, 228228], allerdings nur bei sehr niedrigen
(≤ 800 ○C) und sehr hohen (≥ 1050 ○C) Temperaturen. Im mitt-
leren Temperaturbereich von 900 bis 950 ○C bleibt der charakte-
ristische Verlauf mit zwei Minima der Kriechrate hingegen aus.
Es ist also fraglich, ob die dort diskutierten Mechanismen (die
sich für den Nieder- und Hochtemperaturbereich unterscheiden)
für die vorliegenden Versuche in eben jenem Temperaturbereich
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Abbildung 4.21: Kriechrate der einkristallinen Legierung ERBOCo-
2Ta bei einer Druckspannung von 150MPa und 950 bzw. 975 ○C in
Abhängigkeit der plastischen Dehnung.

verantwortlich sind. Detaillierte TEMTEM-Untersuchungen wären
vonnöten, um den ursächlichen Mechanismus zu identifizieren,
welche im Rahmen dieser Arbeit allerdings nicht mehr möglich
waren. Mögliche Ursachen werden jedoch weiter unten diskutiert.
Um die Reproduzierbarkeit der Ergebnisse zu überprüfen und

die Entwicklung der Mikrostruktur während des Versuchs zu
beobachten, wurden die Versuche wiederholt und an den beiden
Kriechminima unterbrochen.
Abb. 4.22Abb. 4.22 zeigt die Evolution der Mikrostruktur während des

Kriechens bei 975 ○C. Die Würfel zeigen jeweils eine Fläche,Die γ′-Ausscheidungen
vergröbern gerichtet

senkrecht zur anliegen-
den Druckspannung.

die während des Versuchs senkrecht zur angelegten Spannung
σσ war, und zwei Flächen, die parallel zu dieser waren. Nach
Erreichen von 0.1 % plastischer Dehnung, was einer Dauer von
ungefähr 3 h entspricht, ist in der Mikrostruktur, verglichen mit
dem standardausgelagerten Zustand, noch keine Veränderung
festzustellen. Nach 1.0% oder ∼40 h ist dagegen bereits eine
deutliche Floßstruktur vorhanden. Die gerichtet vergröberten γ′-
Platten nach dem Kriechen sind in ERBOCo-2Ta senkrecht zur
anliegenden Druckspannung orientiert. Wie in Abschnitt 2.4.2Abschnitt 2.4.2
beschrieben, ist dies eine Konsequenz der positiven γ/γ′-Gitter-
fehlpassung.
Es ist anzunehmen, dass die sich bildende Floßstruktur mit

dem charakteristischen Verlauf der Kriechkurve zusammenhängt.
Denkbar ist, dass – wie bereits in [111111] (für CMSX-4 bei 1100 ○C
unter Zug) diskutiert – eine anfängliche Zunahme der Dich-
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Abbildung 4.22: Mikrostruktur der Legierung ERBOCo-2Ta nach Druckkriechverformung von a)
0.1 %, b) 1.0% und c) 2.5 % bei 975 ○C und 150MPa (BSDBSD).

te von in den vertikalen γ-Kanälen kletternden Versetzungen
die Kriechrate zunächst erhöht, woraufhin ein Einsetzen der
Floßbildung senkrecht zur Spannungsachse diese kletterkontrol-
lierte Verformung behindert und die Kriechrate wieder absinkt.
Das erneute Ansteigen der Kriechrate ist dann wahrscheinlich
verursacht durch eine Vergröberung der Floßstruktur, wie sie
zwischen Abb. 4.22bAbb. 4.22b und 4.22c4.22c zu beobachten ist, und die damit
verbundene Zunahme der γ-Kanalbreite.

4.2.3 Grenzen der Legierbarkeit

Da schon verhältnismäßig geringe Mengen an Tantal von ∼2 at.%
die Kriechbeständigkeit von Co-Basis Superlegierungen deutlich
erhöhen, wurde untersucht, ob eine darüber hinausgehende
Erhöhung des Ta-Gehalts weiterhin positive Auswirkungen hat.

4.2.3.1 Mikrostruktur

Eine Übersicht der Mikrostrukturen solcher Legierungen nach
Lösungsglühung und Ofenabkühlung ist in Abb. 4.23Abb. 4.23 links dar-
gestellt. Es ist zu erkennen, dass die gleichmäßige Substitution
von Al und W durch Ta (ERBOCo-9W → ERBOCo-18Ta) die
Bildung von weiteren intermetallischen Phasen (IPIPs) bewirkt, ERBOCo-4Ta und -6Ta

enthalten einen Flächenan-
teil von ∼20%, -18Ta sogar
∼70% Fremdphasen.

die sich auch während einer Wärmebehandlung kurz unterhalb
der Solidustemperatur nicht auflösen lassen. Dabei handelt es
sich aller Wahrscheinlichkeit nach um eine C36 Laves-Phase (z.B.
λ3 oder γ-Co2Ta), die sich im binären Co–Ta System bereits
während der Erstarrung bildet [182182]. IPIPs, insbesondere Laves-
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Phasen, verhalten sich zumeist spröde, weswegen ein Einsatz
solcher Legierungen in der Praxis eher nicht in Betracht gezogen
werden kann. Es treten jedoch in allen vier Legierungen auch
γ′-Ausscheidungen zwischen diesen IPIPs auf, welche in Abb. 4.23Abb. 4.23
rechts dargestellt sind.
Die Größe der γ′-Teilchen in Abb. 4.23bAbb. 4.23b ist mit ∼80 nm sehr

klein. Dies liegt darin begründet, dass die Lösungsglühtemperatur
von 1250 ○C für die Legierung ERBOCo-9W weit oberhalb der
γ′-Solvustemperatur von 984 ○C [210210] liegt. Die für das Ausschei-
dungswachstum notwendige Kinetik, insbesondere die Diffusion
von W, ist für ein weiteres Wachstum der Ausscheidungen
während des Abkühlens unterhalb dieser Temperatur bereits
zu langsam. Umgekehrt ist dies ein Indiz für eine sehr hohe γ′-
Solvustemperatur der Legierungen ERBOCo-4Ta und -6Ta:
Die γ′-Ausscheidungen, die in Abb. 4.23dAbb. 4.23d und 4.23f4.23f zu sehen

sind, sind mit mehr als 300 nm vergleichsweise groß. Die Aus-
scheidungen haben sich also entweder während des Abkühlens
bei wesentlich höheren Temperaturen gebildet, sodass sowohl
die Ausscheidungskinetik höher als auch die Dauer des Aus-
scheidungsvorgangs schneller war—oder sie waren bereits bei
1250 ○C stabil. Für letzteres spricht, dass in Abb. 4.23fAbb. 4.23f eine zweite
Teilchenpopulation kleinerer Größe zu erkennen ist. Bei dieser
könnte es sich um diejenigen Ausscheidungen handeln, die sich
während des Abkühlens gebildet haben, während die größeren in
diesem Szenario bereits während der „Lösungsglühung“ vorlagen.
Wenn dem so wäre, wäre dies die höchste γ′-Solvustemperatur,
die bislang in einer Co-Basis Superlegierung erreicht wurde.
Leider konnten im Rahmen dieser Arbeit keine DSCDSC-Messungen
mehr angefertigt werden, um diese These zu verifizieren.
DieAusscheidungen in der binärenCo–Ta Legierung ERBOCo-

18Ta in Abb. 4.23gAbb. 4.23g wiederum sind sehr klein. Gemäß [180180–182182]
handelt es sich dabei um die metastabile Co3Ta-Phase, die
ebenfalls die L12-Struktur aufweist und sich im binären Co–TaIn der binären Co–Ta Le-

gierung bildet sich die me-
tastabile γ′-Phase Co3Ta.

System unterhalb von 1013 bis 950 ○C ausscheidet. Die ungewöhn-
liche kreuzförmige Morphologie dieser Ausscheidungen, die sich
teilweise kettenförmig zusammenlagern, ist verursacht durch eine
(zu) hohe γ/γ′-Gitterfehlpassung von ∼2.7 % [180180] und die damit
einhergehenden Kohärenzspannungen.
Abb. 4.24Abb. 4.24 zeigt die Mikrostruktur der Legierungen nach der

Auslagerungswärmebehandlung von 900 ○C für 200 h. Wie aus
vorherigen Arbeiten bekannt, ist ERBOCo-9W noch immer
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Abbildung 4.23: Mikrostrukturaufnahmen (BSDBSD) der Legierungen a)
& b) ERBOCo-9W und den Ta-reichen Co-Basis Superlegierungen
c) & d) ERBOCo-4Ta, e) & f) ERBOCo-6Ta und g) & h) ERBOCo-
18Ta nach Löungsglühung bei 1250 ○C / 24 h und Ofenabkühlung. Links
sind Übersichtsaufnahmen der aus dem Guss stammenden, primären
intermetallischen Phasen zu sehen, rechts Detailaufnahmen der γ′-
Ausscheidungen, die sich zwischen diesen befinden.
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Abbildung 4.24: γ/γ′-Mikrostrukturaufnahmen (BSDBSD) von a) ERBOCo-
9W und den Ta-reichen Co-Basis Superlegierungen b) ERBOCo-4Ta,
c) ERBOCo-6Ta und d) ERBOCo-18Ta nach Auslagerung bei 900 ○C
für 200 h.

zweiphasig, weist also nur γ und γ′ auf, wobei die Ausscheidungen
auf eine Größe von etwa 180 nm vergröbert sind. Das Gefüge der
übrigen drei Legierungen hat sich stärker verändert. Vornehmlich
am Rand der aus dem Guss stammenden, primären IPIPs in
ERBOCo-4Ta und -6Ta scheinen sich weitere Ausscheidungen
zu bilden. Aber auch die Morphologie der γ′-Ausscheidungen
hat sich teilweise verändert: während sie in ERBOCo-4Ta noch
größtenteils kubisch vorliegen, scheinen die γ/γ′-Grenzflächen in
-6Ta etwas undefinierter und ausgefranst. Dies ist wiederum ein
Indiz für eine zu große γ/γ′-Gitterfehlpassung. In ERBOCo-18Ta
sind nach der Auslagerung keine γ′-Ausscheidungen mehr vor-
handen. Nach [182182] sollten bei der Auslagerungstemperatur von
900 ○C für die Zusammensetzung von ERBOCo-18Ta nur γ und
eine Phase unbekannter Kristallstruktur mit der Stöchiometrie
Co7Ta2 thermodynamisch stabil sein. Um letztere könnte es sich
bei den weiß erscheinenden Ausscheidungen handeln, die sich
vereinzelt zwischen den primären IPIPs finden (vgl. Abb. 4.24dAbb. 4.24d).
Zusammenfassend lässt sich feststellen, dass es – um den Ta-
Gehalt zu erhöhen – nicht zielführend ist, lediglich Al und W
zu substituieren. Um sich die zuträglichen Eigenschaften von Ta
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Abbildung 4.25: Mikrostrukturaufnahmen (BSDBSD) der ERBOCo-VFX
Legierungenmit verschiedenen γ′-Volumenanteilen: a) ERBOCo-VF20,
b) -VF40, c) VF60 und c) VF70.

zunutze zu machen, wurde jedoch noch eine andere Strategie
verfolgt.
Ausgehend von der APTAPT-Messung an ERBOCo-2Ta, deren

Ergebnisse in Tabelle 4.1Tabelle 4.1 zusammengefasst sind, wurden die
Legierungen der ERBOCo-VF Serie in folgenderWeise entworfen:
Die gemessenen Zusammensetzungen der beiden Phasen cγcγ
und cγ′cγ′ stehen für die Legierungszusammensetzung c0c0 bei der
Auslagerungstemperatur miteinander im Gleichgewicht – sie
liegen also auf einer Konode (engl. tie-line) im Phasendiagramm.
Wird nun c0c0 entlang dieser Konode variiert, so sollte sich nur der
Phasenanteil von γ und γ′, nicht aber deren Zusammensetzung
verändern. Auf diese Weise wurde in den Legierungen ERBOCo-
VF0 bis -VF100 versucht, den γ′-Volumenanteil zwischen 0% und
100% einzustellen. Dieser Benennung folgend, könnte ERBOCo- Variation von c0c0 auf

der Konode führt zu
Legierungen mit variablen
Phasenanteilen, aber
gleichen Phasenzusam-
mensetzungen.

2Ta auch die Bezeichnung ERBOCo-VF45 tragen, da sie – laut
Hebelgesetz aus der APTAPT-Messung – einen Volumenanteil von
45% aufweist. Die Legierungen mit einem γ′-Volumenanteil
von mehr als 45% haben damit einen Ta-Gehalt, der größer als
2 at.% ist. Abb. 4.25Abb. 4.25 zeigt exemplarisch die γ/γ′-Mikrostruktur
einiger Legierungen der ERBOCo-VFX Serie im vollständig
wärmebehandelten Zustand.
Es ist zu erkennen, dass der γ′-Volumenanteil, wie beabsichtigt,

von ERBOCo-VF20 hin zu -VF70 zunimmt. Jedoch zeigt sich,
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Abbildung 4.26: Mikrostrukturaufnahmen (BSDBSD) von Fremdphasen
in den ERBOCo-VFX Legierungen a/b) ERBOCo-VF70, c/d) -VF80,
e/f) -VF100.

wie schon zuvor bei den Legierungen ERBOCo-4Ta und -6Ta,
dass sich in ERBOCo-VF70, -VF80 und -VF100 in zunehmendem
Maße zusätzliche IPIPs bilden, vgl. Abb. 4.26Abb. 4.26.
Die Ursache hierfür könnte entweder eine zu geringe Genauig-In den Legierungen mit ho-

hem intendierten Volumen-
anteil bilden sich weitere
intermetallische Phasen.

keit der APTAPT-Messung oder eine abweichende Zusammensetzung
der zur Herstellung verwendeten Vorlegierungen sein. Außerdem
wäre denkbar, dass sich auch bei der Legierung ERBOCo-2Ta,
auf der diese Legierungen basieren, die gemessenen Zusammen-
setzungen einem metastabilen Zustand entsprechen, sodass sich
in dieser Legierung nach längerer Auslagerung andere Phasen
auf Kosten von γ und/oder γ′ bilden würden. Eine weitere
Möglichkeit wäre, dass die Zusammensetzung der Legierung zwar
richtig ist und dass bei der Auslagerungstemperatur von 900 ○C
tatsächlich nur γ und γ′ miteinander im Gleichgewicht stehen,
die Umwandlungskinetik der Fremdphasen – in Frage kommen
β (CoAl), λ3 (Co2Ta), µ (Co7W6 u. Co6Ta 7) und χ (Co3W) –
aber entweder selbst bei sehr hohen Temperaturen sehr langsam
ist oder es thermodynamisch überhaupt nicht möglich ist, diese
aufzulösen, da kein einphasiges γ-Gebiet existiert.

4.2.3.2 In situ Synchrotron Kriechversuche

Die Kriecheigenschaften der Legierung ERBOCo-VF60 bei
950 ○C und verschiedenen Spannungen sind in Abb. 4.27Abb. 4.27
dargestellt. Der charakteristische Verlauf der Kriechkurve, wie er
noch bei der Legierung ERBOCo-2Ta bei der gleichenTemperatur
(vgl. Abb. 4.21Abb. 4.21) zu beobachten war, ist nicht mehr vorhanden.
Stattdessen steigt die Kriechrate nach Erreichen eines globalen
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Abbildung 4.27: Kriechkurven (Druck) der Legierung ERBOCo-VF60
bei 950 ○C und verschiedenen Spannungen.

Minimums bei 0.2 % stetig und deutlicher als in ERBOCo-2Ta an.
Der wahrscheinliche Grund hierfür wird ersichtlich, wenn z.B.
die Mikrostruktur nach dem Versuch, der bei ∼2.7 % plastischer
Dehnung unterbrochen wurde, betrachtet wird:
Die γ′-Floßstruktur in Abb. 4.28Abb. 4.28 ist einer deutlichen Scherung

unterlaufen, die in Abb. 4.22cAbb. 4.22c an der Legierung ERBOCo-2Ta bei
vergleichbarer Dehnung nicht oder nur in sehr geringemMaße Bei 950 ○C und 250MPa

werden die γ′-Platten in
ERBOCo-VF60 geschnitten.

beobachtet wurde. Die γ′-Floßstruktur scheint also in ERBOCo-
VF60 unter den gegebenen Bedingungen kein allzu starkes
Hindernis für konventionelle Versetzungsbewegung darzustellen.
Das nochmalige Absinken der Dehnrate nach Entwicklung der
Floßstruktur bleibt folglich aus. Allerdings sollte an dieser Stelle
darauf hingewiesen werden, dass der Versuch an ERBOCo-2Ta,
der zu der in Abb. 4.22cAbb. 4.22c ersichtlichen Mikrostruktur führte, bei
niedrigerer Spannung (150 statt 250MPa) und 25 ○C höherer
Temperatur durchgeführt wurde. Es ist also möglich, dass die
geringere anliegende Spannung in ERBOCo-2Ta für ein Ein-
schneiden von Versetzungen in die γ′-Phase nicht ausreicht bzw.
erst bei höheren Dehnungen auftritt.
Um die ablaufenden Mechanismen genauer zu untersuchen,

wurde ein Druckkriechversuch an ERBOCo-VF60 bei gleicher
Temperatur (950 ○C) und 350MPa in situ unter Synchrotron-
strahlung am DESYDESY durchgeführt2727. Die Verschiebung, die vom

27 Die relativ hohe Spannung von 350MPa im in situ Versuch wurde gewählt,
um in der verhältnismäßig kurzen Messzeit (hier 12.5 h) signifikante plastische
Dehnung einzubringen.
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Abbildung 4.28: Mikrostruktur (BSDBSD) der Legierung ERBOCo-VF60
a) im standardausgelagerten Zustand und b) nach Druckkriechverfor-
mung von 2.7 % bei 950 ○C und 250MPa.

Dilatometer aufgezeichnet wurde, konnte leider nicht zur Bestim-
mung von Dehnung und Dehnrate herangezogen werden, da
die Wärmeausdehnung des, für vergleichsweise kurze Versuche
ausgelegten, Messaufbaus stetig andauerte und teilweise die
gleichzeitig erfolgende Komprimierung der Probe übertraf. Da
die Versuchsbedingungen jedoch identisch waren, ist davon
auszugehen, dass der Kurvenverlauf demjenigen des bei 350MPa
durchgeführten Versuchs gleicht, der in Abb. 4.27Abb. 4.27 rot dargestellt
ist. Die Versuchszeit von 12.5 h würde dann einer eingebrachten
plastischen Dehnung von ungefähr 0.8% entsprechen. Abb. 4.29Abb. 4.29
zeigt die Entwicklung des Beugungsmusters auf dem verwendeten
Flächendetektor. Die Bilder stellen jeweils den Mittelwert aller
Aufnahmen dar, die binnen einer Stunde gemacht wurden (∼80
Bilder). Es ist zu erkennen, dass sich die Beugungsreflexe bereits
zu Beginn des Versuchs – und im weiteren Verlauf immer deutli-
cher – zuKreuzen entwickeln. Solche Phänomene sind auch in derWährend des in situ

Synchrotron Kriech-
versuchs kommt es
zur Ausbildung von

kreuzförmigen Reflexen.

Transmissionselektronenmikroskopie bekannt, wo Planarfehler
sog. Streaks im Beugungsbild senkrecht zu ihrer Ausrichtung
erzeugen [229229]. Unabhängig von der Art des Defektes kommt es
zu einem Doppelbeugungseffekt, der zusätzliche Reflexe um die
primären Reflexe auslöst und Intensität aus diesen „abzieht“. Dies
könnte auch hier der Fall sein. Werden die Mikrostrukturbeob-
achtungen an der ex situ getesteten Kriechprobe (Abb. 4.28bAbb. 4.28b) mit
einbezogen, liegt die Vermutung nahe, dass die kreuzförmigen
Reflexe durch Defekte verursacht werden, die durch die Scherung
auf den (111) Ebenen, verursacht werden. Um welche Art von
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Abbildung 4.29: In situ Synchrotron-Beugungsmuster, aufgenommen
während eines Kriechversuchs an ERBOCo-VF60 bei 950 ○C und
350MPa. Die Bilder sind jeweils gemittelt aus allen 82 Aufnahmen der
a) ersten, b) fünften, c) neunten und d) zwölften Stunde.

Fehler es sich dabei handelt, z.B. Zwillingsgrenzen, APBAPBs oder
SFSFs, lässt sich an dieser Stelle noch nicht mit Sicherheit sagen.
Ein Indiz für die Art der Defekte liefert jedoch eine zusätzliche Gegen Ende des Versuches

treten Reflexe auf, die der χ
Phase zugeordnet werden
können.

Beobachtung: in den letzten 4 h des in situ Kriechversuchs treten
Reflexe einer zusätzlichen Phase auf. Drei der gut sichtbaren
Reflexe sind in Abb. 4.29dAbb. 4.29d gekennzeichnet. Deutlicher wird die
Ausbildung dieser Reflexe jedoch, wenn die kreisförmig um den
Primärstrahl aufintegrierten Diffraktogramme betrachtet werden,
welche in Abb. 4.30aAbb. 4.30a als Farbdarstellung über der Versuchsdauer
aufgetragen sind. Jede Zeile in dieser Grafik stellt eine einzelne
aufintegrierte Aufnahme dar. Die kleineren Streifen werden durch
fehlerhafte Aufnahmen verursacht, der breitere Balken durch
einen etwa halbstündigen Strahlausfall. Die weiße gestrichelte

101



ergebnisse & diskussion

Abbildung 4.30: a) Aufintegrierte Diffraktogramme der Einzelauf-
nahmen während des Kriechversuchs an ERBOCo-VF60 bei 950 ○C
und 350MPa aufgetragen über der Versuchsdauer. b) Aufintegriertes
Diffraktogramm der letzten halbe Stunde des in situ Kriechversuchs
inkl. der indizierten Reflexe.

Linie markiert den Winkel, bei dem es gerade noch möglich war,
entlang eines vollständigen Kreises zu integrieren. Die Intensitä-
ten bei noch größeren Winkeln stammen also von Reflexen, die
in den Ecken des quadratischen Flächendetektors liegen. Es sind
Reflexe zu erkennen, die während der gesamten Versuchsdauer
erhalten bleiben und nur in ihrer Intensität schwanken, während
andere erst gegen Ende des Versuchs erscheinen. Diese Reflexe
sind eindeutig der χ-Phase (Co3W) mit der D019 Kristallstruktur
zuzuweisen. Im aufsummierten Diffraktogramm der letzten
halben Stunde, welches in Abb. 4.30bAbb. 4.30b dargestellt ist, sind all
diese Reflexe grün gekennzeichnet und zusammen mit den
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Überstrukturreflexen von γ′ und den Fundamentalreflexen von
γ+γ′ indiziert.
Die bislang gewonnen Erkenntnisse liefern Indizien für fol-

genden Verformungsmechanismus, der in Abb. 4.27Abb. 4.27 dargestellten
Kriechkurven der Legierung ERBOCo-VF60: Das Absinken der
Kriechrate zu Beginn der Verformung wird aller Wahrschein-
lichkeit nach, ähnlich wie in Ni-Basis Superlegierungen (vgl.
Abschnitt 2.4.2.3Abschnitt 2.4.2.3), verursacht durch ein Aufstauen der Verset-
zungen an den γ/γ′-Grenzflächen. Es kommt noch nicht zum
Einschneiden der Versetzungen. Die Versetzungen reagieren an
oder in der Nähe der Grenzfläche miteinander und schneiden
letztlich in die γ′-Ausscheidungen ein, was zur Ausbildung von
Defekten auf den (111) Ebenen führt und die kreuzförmigen
Reflexe in Abb. 4.29Abb. 4.29 verursacht. Vermutlich handelt es sich dabei
um a/3⟨112⟩ Kear-Superpartialversetzungen, die SISFSISFs in den
γ′-Ausscheidungen erzeugen. Dass quaternäre Co–Al–W–Ta Stapelfehler in der γ′-Phase

könnten als Keime für die
Nukleation von χ dienen.

Legierungen sich durch diesen Mechanismus verformen, wurde
bereits gezeigt [6161, 230230]. Ein SISFSISF in der L12-Phase entspricht lokal
der Ordnung, wie sie in D019 vorliegt. Es ist daher energetisch
günstig, wenn sich auch die Zusammensetzung lokal der Struktur
anpasst, d.h. Diffusion der D019-bildenden Elemente zu diesen
Stapelfehlern erfolgt, was auch bereits experimentell an Co- und
intermediären Co/Ni-Basis Superlegierungen beobachtet wurde
[117117, 230230]. Eine solche Segregation senkt damit die SISFSISF-Energie
und erleichtert das Voranschreiten der führenden Versetzung.
SISFSISFs stellen damit ideale Keime für das Wachstum von Co3W
Ausscheidungen dar, da sie bereits Zusammensetzung und Struk-
tur dieser Phase aufweisen. Es ist also wahrscheinlich, dass die
gegen Ende des in situ Kriechversuchs beobachteten Reflexe
durch die Co3W Ausscheidungen verursacht werden, die sich
an den – unter SISFSISF Bildung – abgescherten Bereichen der γ′-
Teilchen bilden. Bei genauerer Betrachtung von Abb. 4.28Abb. 4.28 lassen
sich auch tatsächlich hellere Bereiche an den gescherten Bereichen
ausmachen, bei denen es sich um eben jene Ausscheidungen
handeln könnte.
Die aus der Auswertung aller Reflexe resultierenden Gitter-

parameter der Phasen χ, γ und γ′ bei 950 ○C sind in Tabelle 4.2Tabelle 4.2
aufgeführt. Die Fehlpassung zwischen χ und γ′2828 ist demnach

28 Die Fehlpassung zwischen γ′ und χ wurde analog zu Gl. 2.6Gl. 2.6 errechnet—statt des
Gitterparameters wurden jedoch die Atomabstände in den dichtest gepackten
Richtungen verwendet.
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Tabelle 4.2: Aus der Synchrotronbeugung ermittelte Gitterparameter der Phasen γ, γ′ und χ
in der Legierung ERBOCo-VF60 bei der Versuchstemperatur von 950 ○C und resultierende
Gitterfehlpassungen. Für γ und γ′ sind außerdem Werte aus einer Raumtemperaturmessung
enthalten.

a(γ) a(γ′) a(χ) c(χ) δ(γ/γ′) δ(γ′/χ)
in Å in %

Raumtemperatur 3.566 3.600 - - 0.95 -
950 ○C 3.612 3.638 5.145 4.145 0.74 −0.02

nahezu null, während die γ/γ′-Gitterfehlpassung auch bei 950 ○C
mit 0.74% noch sehr groß ist. Die für χ ermittelten Gitterpara-
meter stimmen sehr gut mit der Literatur überein: nach [231231]
sind in Co3W bei Raumtemperatur a = 5.120Å und c = 4.120Å.
Die hier gefundenen Werte von a = 5.145Å und c = 4.145Å
sind damit um 0.5 bzw. 0.6% größer, was angesichts der höheren
Temperatur2929, der vermutlich abweichenden Zusammensetzung
und des vorliegenden Spannungszustandes durchaus konsistent
erscheint.
Da ERBOCo-VF60, wie oben erläutert, theoretisch die glei-

chen Zusammensetzungen von γ und γ′ aufweisen sollte wie
ERBOCo-2Ta, auf der diese basiert, sollten entsprechend auch
die Gitterparameter der beiden Phasen identisch sein. Die Neu-
tronenbeugungsexperimente an ERBOCo-2Ta (vgl. Abb. 4.20Abb. 4.20)
liefern bei Raumtemperatur Gitterparameter von aγaγ = 3.575 Å
und aγ′aγ′ = 3.602Å. Damit ist aγ′aγ′ in exzellenter Übereinstimmung
mit dem aus der Synchrotronbeugung bestimmten Wert von
3.600Å. Bezüglich des γ-Gitterparameters herrscht allerdings
weniger Übereinstimmung: die an ERBOCo-VF60 bestimmte
Gitterkonstante ist um 0.25% kleiner. Dies resultiert in einer
größeren Gitterfehlpassung von 0.95% in ERBOCo-VF60 (Syn-
chrotronbeugung) im Vergleich mit 0.74% in ERBOCo-2Ta
(Neutronenbeugung).
Da weder Methoden noch Legierungen identisch sind, ist es

schwierig, die Ursache für die unterschiedlichen Gitterparameter

29 Wird angenommen, dass nur die thermische Ausdehnung für die größeren,
gemessenen Gitterparameter verantwortlich ist, ergäbe sich ein Wärmeaus-
dehnungskoeffizient α von 5.7 × 10−6 K−1, ein typischer Wert für Metalle und
intermetallische Verbindungen.

104



4.2 eigenschaften von co–al–w–ta legierungen

festzumachen. Da in den Neutronenbeugungsexperimenten poly-
kristallinesMaterial verwendet wurde und die Proben imMessauf-
bau für hohe Temperaturen nicht rotiert werden konnte, ist die
Kornstatistik in diesen Messungen schlechter. Im Gegensatz dazu
konnte die einkristalline Probe in der Synchrotronbeugung bei
der Raumtemperaturmessung umdie eigeneAchse rotiert werden,
sodass alle zugänglichen Reflexe in hoher Intensität ausgewertet
werden konnten und damit der Fehler bei der Bestimmung der
Gitterkonstanten geringer ist. Falls beide Messungen richtig sind,
sind zwei Gründe für den ermittelten Unterschied denkbar:

1. Der Versuch Legierungen herzustellen, bei denen sich die
Zusammensetzungen – und damit die Gitterparameter –
von γ und γ′ nicht unterscheiden, ist nicht vollständig
gelungen.

2. Der höhere γ′-Volumenanteil in ERBOCo-VF60 verursacht
eine stärkere tetragonale Verzerrung der γ-Phase, sodass
aγ,∥aγ,∥ ≈ aγ′aγ′ . Damit würden große Teile des γ-Peaks in
demjenigen von γ′ „untergehen“ und die Gitterkonstante,
die aus dem verbleibenden γ-Peak bestimmt wird, wäre
kleiner als der äquivalente kubische Gitterparameter aγ,cubaγ,cub .

Für Punkt zwei spricht, dass die mit den beiden Methoden
bestimmten Werte von aγ′aγ′ übereinstimmen.
Bei 950 ○C existieren keine Messwerte für ERBOCo-2Ta. Wer-

den zum Vergleich die Mittelwerte der Gitterparameter aus den
Messungen bei 900 ○C und 1000 ○C herangezogen, so zeigt sich,
dass die Synchrotronbeugung an ERBOCo-VF60 zu Werten von
aγaγ und aγ′aγ′ führt, die um 0.66% bzw. 0.41 % kleiner sind als
diejenigen, die an ERBOCo-2Ta bestimmt wurden.Wie schon bei
Raumtemperatur, führt dies zu einer größeren Gitterfehlpassung
von ERBOCo-VF60 (0.74%) im Vergleich zu ERBOCo-2Ta
(0.47%).
Ob sich die Gleichgewichtszusammensetzungen und -gitter-

parameter der Phasen in den beiden Legierungen (und in den
übrigen Legierungen der Serie ERBOCo-VFX) unterscheiden
oder ob der Spannungszustand für die unterschiedlichen Mess-
werte verantwortlich ist, soll in zukünftigen korrelativen XRDXRD-
/TEMTEM-/APTAPT-Studien adressiert werden.
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4.3 die auswirkungen von cr

Chrom ist in Ni-Basis Superlegierungen nahezu unverzichtbar, da
es die Korrosions- und Oxidationseigenschaften – insbesondere
in niedrigen bis mittleren Temperaturbereichen – maßgeblich
bestimmt. Allerdings hat es – wie bereits unter Abschnitt 2.5.7Abschnitt 2.5.7
erläutert – äußerst negative Konsequenzen für die Kriecheigen-
schaften von Co–Al–W basierten Legierungen. Um mögliche
Gründe für dieses Verhalten zu identifizieren, wird im Folgenden
auf die Mikrostrukturparameter von Cr- und Ni-haltigen Legie-
rungen eingegangen und diese mit dem Verteilungsverhalten der
Elemente und derGitterfehlpassung dieser Legierungen korreliert.
Teile dieser Ergebnisse wurden bereits veröffentlicht [175175, 195195,
210210].
Abschließend wird auf die Auswirkungen von Cr auf Co–Ti-

basierte Legierungen eingegangen. Die resultierende Co–Ti–Cr
Legierung zeigt ein sehr interessantes Eigenschaftsprofil und
weist eine wesentlich niedrigere Dichte als Co–Al–W-Basis
Legierungen auf.

4.3.1 Mikrostruktur & Gitterfehlpassung

Die Mikrostrukturen der Legierungen mit variablen Cr- und Ni-Die γ′-Morphologie variiert
in Co–Ni–Al–W–Cr
Legierungen zwischen

würfel- und mäanderför-
migen Ausscheidungen.

Gehalten sind in Abb. 4.31Abb. 4.31 dargestellt. Alle Legierungen weisen
eine γ/γ′-Mikrostruktur auf, wobei sich der Volumenanteil und
die Ausscheidungsmorphologie teilweise stark unterscheidet.
ERBOCo-9W, -4Cr, -9Ni und -18Ni enthalten eher würfelförmige
Ausscheidungen, wohingegen die Teilchen in den übrigen Legie-
rungen eher undefiniert, abgerundet und mäanderförmig gelängt
erscheinen.
Die Legierung ERBOCo-8Cr weist zusätzlich dunkle Einschlüs-

se in den γ′-Ausscheidungen auf. Dabei handelt es sich erneut
um die γ-Phase, die sich entweder während des Abkühlens
gebildet hat, weil z.B. die γ′-Phasenzusammensetzung eine starke
Temperaturabhängigkeit aufweist, oder die beimWachstum der
γ′-Teilchen zwischen diesen eingeschlossen wurde [195195]. Dass
sich γ unter bestimmten Bedingungen in γ′ ausscheiden kann, ist
auch von Ni-Basis Superlegierungen bekannt [232232–234234].
Für eine Änderung der Ausscheidungsmorphologie ist in γ′-

gehärteten Superlegierungen hauptsächlich die Gitterfehlpassung
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Abbildung 4.31:Mikrostruktur (BSDBSD) der Legierungen ERBOCo- a) 9W, b) 4Cr, c) 8Cr, d) 9Ni, e) 18
Ni, f) 9Ni8Cr und g) 18Ni8Cr nach der Standardwärmebehandlung (1300 ○C/12 h + 900 ○C/200 h).

verantwortlich. Die Gitterparameter aa der beiden Phasen wurden,
wie unter Abschnitt 3.5.1Abschnitt 3.5.1 beschrieben, aus Neutronenbeugungs-
experimenten am FRM IIFRM II bei Raumtemperatur bestimmt. Eine
Zusammenfassung der Ergebnisse ist in Abb. 4.32Abb. 4.32 dargestellt, wo
der Gitterparameter von γ′ über demjenigen von γ aufgetragen
ist. Diese Auftragung lässt es nicht nur zu, den Wert der γ/γ′-
Gitterfehlpassung verschiedener Legierungen miteinander zu ver-
gleichen, sondern macht auch sichtbar, welcher Gitterparameter
für die Änderung von δδ verantwortlich ist.
Die Ergebnisse decken sich mit den Mikrostrukturbeobach-

tungen: die Legierungen mit würfelförmigen Ausscheidungen,
ERBOCo-9W, -9Ni und -18Ni, zeigen mit 0.37 bis 0.43% die
größten Werte von δδ. Durch die Zugabe von Ni zu ERBOCo-
9W wird aγ′aγ′ kleiner. Da sich jedoch auch aγaγ verringert, nimmt δδ
nur unwesentlich ab.
Das Legieren mit Cr wirkt sich stärker auf δδ aus. Die Zugabe

von 8 at.% Cr auf Kosten von Co (ERBOCo-9W → ERBOCo-
8Cr) verringert aγ′aγ′ deutlich, während aγaγ nahezu unverändert
bleibt. Dies führt zu einer Reduzierung der Gitterfehlpassung
von 0.43 auf 0.25 %. Diese intermediäre Gitterfehlpassung führt
in der Mikrostruktur zu noch immer größtenteils geraden γ/γ′-
Grenzflächen. Die Ausscheidungen sind allerdings gelängt und
weisen deutlich abgerundete Ecken auf.
Eine gleichzeitige Zugabe von Cr und Ni wirkt sich unter den Ni und Cr senken die γ/γ′-

Gitterfehlpassung von Co–
Al–W Legierungen ab.

untersuchten Legierungen am stärksten auf die Gitterfehlpassung
und damit auf die Mikrostruktur aus: ausgehend von ERBOCo-
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Abbildung 4.32: Auftragung der γ′-Gitterkonstante der Ni- und Cr-
haltigen Legierungen über derjenigen von γ. Zusätzlich dargestellt sind
Linien mit konstanter Gitterfehlpassung (iso-Fehlpassungslinien).

9W wird durch die Zugabe dieser Elemente die Gitterkonstante
von γ′ verringert, während diejenige von γ größer wird. Oder
schrittweise betrachtet: das Legieren mit Cr verursacht zunächst
nur eine Reduzierung von aγ′aγ′ (ERBOCo-8Cr), woraufhin Ni
ausschließlich aγaγ größer werden lässt. Die Legierungen ERBOCo-
9Ni8Cr und -18Ni8Crweisen damit die geringstenWerte von δδ auf
(0.16% und 0.11 %), was wiederum die mäanderförmige Struktur
der γ′-Ausscheidungen in diesen Legierungen verursacht.
Es sei an dieser Stelle nochmals darauf hingewiesen, dass esBei Auslagerungstem-

peratur liegt in den
Cr+Ni-haltigen Legie-
rungen eine Gitterfehl-
passung nahe null vor.

sich bei den Beugungsexperimenten umRaumtemperaturmessun-
gen handelt. Die Temperaturabhängigkeit von δδ der Legierung
ERBOCo-9W wurde bereits in Abb. 4.20Abb. 4.20 dargestellt. Wird für
die übrigen Legierungen eine ähnliche Temperaturabhängigkeit
zugrunde gelegt, so nimmt die Gitterfehlpassung bis zur Wär-
mebehandlungstemperatur von 900 ○C um 0.1 bis 0.2 % ab. Für
die Legierungen ERBOCo-9Ni8Cr und -18Ni8Cr bedeutet dies,
dass während der Auslagerung nahezu keine Gitterfehlpassung
vorliegt.
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Tabelle 4.3: Volumenanteil fvfv an γ′ und Zusammensetzung von γ/γ′ in den Legierungen ERBOCo-
9W, -4Cr, -8Cr, -18Ni, -9Ni8Cr und -18Ni8Cr aus APTAPT-Messungen.

Zusammensetzung / at.%
fvfv 30 /
%

Phase Co Ni Al W Cr

ERBOCo-9W 38(2) γ 85.5 - 8.5 6.0 -
γ′ 76.6 - 9.4 14.0 -

ERBOCo-4Cr 57(2) γ 80.6 - 7.9 5.9 5.5
γ′ 75.9 - 9.5 11.4 3.2

ERBOCo-8Cr 64(2) γ 73.9 - 8.0 6.8 11.2
γ′ 73.9 - 9.4 10.4 6.3

ERBOCo-18Ni 50(1) γ 69.1 16.9 6.8 7.0 -
γ′ 58.9 19.3 10.8 11.0 -

ERBOCo-9Ni8Cr 64(3) γ 66.7 8.3 7.8 6.7 10.7
γ′ 64.2 9.4 10.1 9.9 6.4

ERBOCo-18Ni8Cr 64(2) γ 59.2 15.6 6.0 7.4 11.8
γ′ 54.2 19.7 10.5 9.7 5.6

4.3.2 Verteilungsverhalten & Kriecheigenschaften

Ob die beschriebenen Änderungen der Gitterparameter durch
das Legieren mit Ni und/oder Cr direkt von diesen Elementen
selbst verursacht werden oder indirekt, indem beispielsweise
das Verteilungsverhalten der anderen Legierungselemente beein-
flusst wird, lässt sich allein durch Beugungsexperimente nicht
feststellen. Auch die Veränderungen der Kriecheigenschaften
lassen sich besser interpretieren, wenn die Zusammensetzungen
der auftretenden Phasen bekannt sind. Daher wurden zusätzlich
APTAPT-Messungen an einigen Legierungen durchgeführt. Die Pha-
senzusammensetzungen können Tabelle 4.3Tabelle 4.3 entnommen werden.
Die Bestimmung von cγcγ und cγ′cγ′ ermöglicht unter Anwendung
des Hebelgesetzes (vgl. Gl. 2.3.1Gl. 2.3.1) außerdem eine sehr genaue
Berechnung des γ′-Volumenanteils fvfv , welcher ebenfalls in der
Tabelle enthalten ist. Die Stöchiometrie der γ′-

Phase in diesen Legierun-
gen ist (Ni,Co)3(Al,W,Cr).

Es fällt auf, dass die Co- und Ni-Konzentrationen in γ′ bei
allen Legierungen addiert ungefähr 75 at.% ergeben, während
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die Summe der Al, W und Cr Konzentrationen etwa 25% beträgt.
Dieses Ergebnis impliziert, dass die Co- und Ni-Atome das A-
Gitter in der A3B γ′-Phase besetzen, während sich Al, W und
Cr das B-Untergitter teilen. Die relativ geringen Abweichungen
von der A3B Stöchiometrie können entweder aus Punktdefekten
resultieren oder Artefakte der Feldemission darstellen [235235].
Die Reduktion von aγ′aγ′ durch die Zugabe von 8 at.% Cr und die

daraus resultierende Reduktion von δδ kann durch eine teilweise
Substitution der größeren W-Atome in der γ′-Phase durch die
kleineren Cr Atome erklärt werden. Die Konzentration von W
in der γ-Phase hingegen nimmt dabei nur in geringemMaße zu,
weswegen keine messbare Veränderung der γ Gitterkonstante
festzustellen ist.
Wie weiter oben bereits beschrieben, verursacht Ni ebenfallsNi verursacht eine

Verminderung der W-
und eine Erhöhung der
Al-Konzentration in γ′.

eine Abnahme der Gitterfehlpassung von ERBOCo-9W. Der
Grund hierfür ist ähnlich wie schon zuvor im Fall von Cr: Ni
führt zu einer Reduktion des W-Gehaltes in γ′, aber auch zu
einer leichten Zunahme von W in γ. Weiterhin wird die Al-
Konzentration in beiden Phasen stark beeinflusst, sodass γ′ nun
an Al angereichert, und γ daran verarmt ist. Dies ist für die zuvor
diskutierte Legierung ERBOCo-8Cr nicht der Fall und der Grund
dafür, warum die Änderung von δδ weniger stark ausgeprägt ist.
Überraschenderweise hat die Zugabe von Ni- zu der Cr-

haltigen Legierung ERBOCo-8Cr, wie zuvor beschrieben, keinen
weiteren Effekt auf aγ′aγ′ . Mit zunehmenden Ni-Gehalt steigt die
Al-Konzentration in γ′ und sinkt in γ, während umgekehrtes für
W der Fall ist. Die Cr-Konzentration in beiden Phasen ist weniger
stark beeinflusst und zeigt keine klare Tendenz. Offenbar gleichen
sich die Änderungen, die die einzelnen Elemente in γ′ bewirken
gerade gegenseitig aus, während in γ eine Nettozunahme des
Gitterparameters und damit eine Abnahme von δδ zu beobachten
ist.
Bei Betrachtung von Tabelle 4.3Tabelle 4.3 wird außerdem deutlich, dass

sowohl Ni, als auch Cr, fvfv erhöhen. Trotzdem bewirkt die ZugabeSowohl Ni als auch
Cr erhöhen den

γ′-Volumenanteil.
von Cr eine Verschlechterung der Kriecheigenschaften bei 850 ○C,
die in Abb. 4.33Abb. 4.33 in einem Norton-Diagramm dargestellt sind: die
Legierung ERBOCo-8Cr kriecht unter den selben Bedingungen
um etwa einen Faktor 30 schneller als -9W. Dies ist umso

30 Die in Klammern angegebene Zahl gibt den Fehler bei der Bestimmung des
Volumenanteils über die lineare Regression an. 38(2) % ist äquivalent mit
38% ± 2%.
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verwunderlicher, wenn das Verteilungsverhalten der anderen
Elemente betrachtet wird, welches in Form der Verteilungsko-
effizienten kγ′/γ

ik
γ′/γ
i in Abb. 4.34Abb. 4.34 dargestellt ist: das Legieren mit 4

und 8 at.% Cr bewirkt, dass die bevorzugte Anreicherung von
W leicht in Richtung γ-Phase verschoben wird. Dort sollte es
effektiv die Mischkristallhärtung (MKHMKH) erhöhen und zusätzlich
– als sehr langsam diffundierendes Element – das Klettern von
Versetzungen verlangsamen. In Ni-Basis Superlegierungen ist es
eine effektive Strategie der Legierungsentwicklung, durch Ändern
der Zusammensetzung eine Anreicherung stark mischkristall-
härtender und langsam diffundierender Elemente wie W, oder
auch Mo und Re, in γ zu bewirken[133133]. Gleiches gilt für Cr
selbst: die Erhöhung des nominellen Cr-Gehaltes von 4 auf 8 at.%
verursacht Cr-Konzentrationen von 5.5 at.% und 11.2 at.% in der γ-
Matrix, was ebenfalls einen signifikanten Beitrag zurMKHMKH leisten
sollte. Der Volumenanteil von γ′ steigt also von 38 auf 64% an,
während gleichzeitig die Konzentration mischkristallhärtender
und langsam diffundierender Elemente in der γ-Matrix zunimmt.
Nichtsdestotrotz sinkt die Kriechfestigkeit in der Reihenfolge Cr erniedrigt die Kriech-

festigkeit von Co–Al–W
Legierungen.

ERBOCo-9W, -4Cr, -8Cr. Es könnte auch ein Einfluss von
δδ vermutet werden: dessen Verringerung in der genannten
Reihenfolge würde die Kohärenzspannungen erniedrigen, und
die Bewegung von Versetzungen in γ erleichtern. Allerdings
führt eine weitere Verringerung der Gitterfehlpassung durch die
Zugabe von Ni im Gegenteil zu einer erneuten Verbesserung der
Kriecheigenschaften.
Was die Zugabe von Ni zu einer bereits Cr enthaltenden Legie-

rung angeht (8Cr→ 18Ni8Cr), trifft obige Argumentation dieses
Mal zu: Bei unverändertemVolumenanteil wird die Anreicherung
von Cr und W in γ verstärkt und die Kriechfestigkeit steigt. Das
Legierenmit Ni verschiebt die Kriechfestigkeit also wieder zurück
in Richtung der „Basislegierung“ ERBOCo-9W, jedoch wird
deren Niveau längst nicht erreicht. Die zuvor diskutierten Punkte
lassen es unwahrscheinlich erscheinen, dass der γ′-Volumenanteil,
die Mischkristallhärtung von γ oder die γ/γ′-Gitterfehlpassung
in diesem Legierungssystem hauptsächlich für die beobach-
teten Kriecheigenschaften verantwortlich sind. Die Legierung
ERBOCo-9W mit dem geringsten fvfv und der geringsten W-
Konzentration in γ zeigt die höchste Kriechfestigkeit.
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Abbildung 4.33: Doppellogarithmische Norton-Auftragung der minima-
len Kriechrate über der angelegten Druckspannung, nach [195195, 210210].

Eigenschaften, die durch die durchgeführten Experimente
bislang nicht adressiert sind, jedoch ebenfalls großen Einfluss
auf die Kriecheigenschaften von Superlegierungen zeigen, sind
die Planarfehlerenergien der auftretenden Phasen. Wenn Cr dieSind die Planarfehler-

energien für die großen
Unterschiede in den Kriech-
festigkeiten verantwortlich?

Stapelfehlerenergie von kfzkfz-Co erhöhen würde, wäre das Rekom-
binieren von Partialversetzungen und damit deren Quergleiten
und Klettern in der γ-Matrix erleichtert, was zu einer Abnahme
der Kriechfestigkeit führen würde. Allerdings wurde kürzlich in
thermodynamischen und first-principles Rechnungen gefunden,
dass Cr in Co, wie auch von Ni-Basis Legierungen bekannt, die
Stapelfehlerenergie sogar senkt—was fast in gleichen Maße auch
für W zutrifft [236236]. Die Cr-haltige Legierung ERBOCo-8Cr mit
einem zusätzlich höheren Wolfram-Gehalt in der Matrix sollte
demzufolge also sogar verlangsamtes Quergleiten in γ zeigen.
Dies macht denWiderstand der Ausscheidungen gegen Schnei-

den die wahrscheinlichste Ursache für die vergleichsweise guten
Eigenschaften von ERBOCo-9W bzw. deren deutliche Verschlech-
terung durch Cr.
Der Widerstand gegen ein Einschneiden von Versetzungen

ist unter anderem bestimmt durch die Gitterfehlpassung, die
durch die Ausbildung von Kohärenzspannungen und später
eines Fehlpassungsversetzungsnetzwerkes ein Eindringen von
Versetzungen in die γ′-Phase erschweren. Das Fortschreiten
von bereits in einer Ausscheidung befindlichen Versetzungen ist
von der Fehlerenergie des Defekts abhängig, den diese in der
geordneten Phase erzeugen, also APBAPB, SISFSISF, SESFSESF oder CSFCSF—
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Abbildung 4.34: Mittels APTAPT ermittelte Verteilungskoeffizienten der
Legierungselemente in den Ni- und Cr-haltigen Legierungen.

hohe Defektenergien in γ′ sind also wünschenswert. Es ist also
zu vermuten, dass Cr auch die Defektenergien in γ′ verringert,
was hier von Nachteil ist.
Die große Gitterfehlpassung in ERBOCo-9W führt zu einem

Spannungsfeld, das die Versetzungen an ihrer Bewegung hindert
und im Verlauf der plastischen Verformung zu einem Verset-
zungsnetzwerk, das das Einschneiden von neuen Versetzungen
erschwert. Indizien hierfür liefern auch Pyczak et al. [237237] sowie
Titus et al. [116116], in deren Untersuchungen die Versetzungsaktivi-
tät in ternären Co–Al–W Legierungen, nach Kriechverformung
bei 850 bis 900 ○C, hauptsächlich in den γ-Kanälen festgestellt
wurde. SISFSISFs in γ′ traten dort nur mit vergleichsweise geringer
Häufigkeit auf.
Es ist also möglich, dass ERBOCo-9W eine gute Kombination

von niedriger Stapelfehlerenergie in γ, geeigneter γ/γ′-Gitterfehl-
passung und ausreichenden Defektenergien in γ′ aufweist. Die
Zugabe von 18Ni erhöht zwar den γ′-Volumenanteil deutlich (++),
erhöht jedoch auch die Stapelfehlerenergie der Matrix (-) [236236],
reduziert die Gitterfehlpassung etwas (+/-) und führt zu einer
Verringerung von APBAPB und SISFSISF Energien (-) [116116]. In diesem
Szenario könnten sich die positiven und negativen Einflüsse
gerade gegenseitig aufheben, sodass die Kriechfestigkeiten von
ERBOCo-18Ni und -9W auf demselben Niveau liegen.
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4.3.3 Co–Ti–Cr-basierte Superlegierungen

In Abschnitt 2.5.5Abschnitt 2.5.5 und Abschnitt 4.1Abschnitt 4.1 wurde bereits auf das System
Co–Ti eingegangen. Viatour et al. [167167] stellten bereits 1973
fest, dass Cr die zu hohe Gitterfehlpassung in diesem System
verringern kann. Allerdings enthielt ihre damalige Studie keine
ausgewogene Legierung, sodass entweder

• der Cr-Gehalt zu niedrig war und damit δδ nicht genügend
reduziert wurde,

• der Cr-Gehalt zu hoch war und damit die Bildung einer
Phase, die als χ bezeichnet wurde, bewirkt3131 oder

• der Ti-Gehalt zu hoch war, was die Ausscheidung der β-
Co2Ti C15 Laves-Phase verursacht.

Nichtsdestoweniger zeigen ihre Ergebnisse, dass das Co–Ti–Cr
System als eine vielversprechende Basis für Hochtemperaturlegie-
rungen dienen könnte. Im Folgenden wird eine solche Legierung
vorgestellt.

4.3.3.1 Mikrostruktur & Gitterfehlpassung

Mikrostrukturaufnahmen der ternären Co–11Ti–15Cr LegierungDie ternäre Co–Ti–Cr
Legierung CTC-1 weist
einen hohen Volumen-
anteil würfelförmiger

γ′-Ausscheidungen auf.

(im Folgenden bezeichnet mit CTC-1) aus REMREM und TEMTEM sind in
Abb. 4.35Abb. 4.35 dargestellt. Aus der Bildanalyse ergeben sich 450 nm für
die γ′-Teilchengröße und 66% für fvfv . Gegenüber der binären Co–
12Ti Legierung WG (s. Abschnitt 4.1Abschnitt 4.1) wurde der Volumenanteil
bei gleicher Auslagerungstemperatur und -dauer etwa auf das
dreifache vergrößert. Es wurden keine groben primären γ′-
Ausscheidungen gefunden, die noch aus dem Guss stammen
könnten, sodass davon auszugehen ist, dass die Legierung wäh-
rend der Lösungsglühung vollständig im einphasigen Zustand
vorlag. Zusätzlich zu den Ausscheidungen, die sich während der
Auslagerung gebildet haben, wurden kleine γ′-Teilchen in den γ-
Kanälen gefunden, die sich während des Abkühlens im Ofen aus-
geschieden haben. Es wurden keine zellulären Ausscheidungen
oder allotropeUmwandlungen gefunden,wie dies z.B. für eineCo–
22Cr–5Ti–1.5Mo Legierung von Bhowmik et al. berichtet wurde

31 Bei dieser Phase handelt es sich nicht um die χ-Co3W-Phase mit der D019
Kristallstruktur
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Abbildung 4.35: Mikrostruktur der Legierung CTC-1 nach der
Standardwärmebehandlung (1150 ○C 100 h + 900 ○C/100 h). a) REMREM-
Aufnahme (BSDBSD) und b) TEMTEMDunkelfeldaufnahme unter Verwendung
des γ′ 010-Überstrukturreflexes.

[170170]. Verglichenmit derMikrostruktur ternärer Co–Al–WLegie-
rungen (vgl. AbbildungenAbbildungen 4.2a4.2a, 4.4a4.4a, 4.31a4.31a oder 4.24a4.24a) erscheint
die Ausscheidungsform in CTC-1 würfelförmiger, was auf einen
größeren δδ Parameter hindeutet. Die binäre Co–Ti LegierungWG
hingegen (Abb. 4.2gAbb. 4.2g) zeigte nach der gleichenWärmebehandlung
bereits unregelmäßig geformteAusscheidungenmit ausgefransten
Grenzflächen, welche durch eine zu hohe Gitterfehlpassung
verursacht werden. Diese Beobachtungen deuten also darauf hin,
dass Cr die Gitterfehlpassung effektiv verringern kann. Um dies
zu überprüfen, wurden HRXRDHRXRD-Messungen durchgeführt.
Abb. 4.36Abb. 4.36 zeigt die RSMRSMs um den γ′ 001-Überstrukturreflex

und den 002-Fundamentalreflex, der von γ und γ′ gemeinsam
stammt. Es ist offensichtlich, dass die Verbreiterung des 002-Refle-
xes in qxqx und qzqz ausschließlich von der γ-Phase verursacht wird,
da der dazugehörige γ′-Überstrukturreflex, der von denselben
Netzebenen stammt, sehr symmetrisch ist.
Die Asymmetrie des 002-Reflexes resultiert direkt aus den

unterschiedlichen Gitterparametern von γ und γ′, welche zu
unterschiedlichen Positionen hinsichtlich qzqz führen. Allerdings
ist auch der Teil des Reflexes asymmetrisch, der nur von γ stammt,
was ebenfalls eine indirekte Konsequenz der unterschiedlichen
Gitterparameter ist: wie in Abschnitt 2.3.2Abschnitt 2.3.2 beschrieben, ist die
γ Einheitszelle tetragonal verzerrt, sodass der Gitterparameter
parallel zu den γ/γ′-Grenzflächen aγ,∥aγ,∥ etwas geweitet ist, wohin-
gegen derjenige senkrecht dazu aγ,⊥aγ,⊥ gegenüber dem entspannten
Gitterparameter gestaucht ist (vgl. Schema in Abb. 2.5Abb. 2.5). Mittels
Anpassung von drei Pseudo-Voigt Profilen, die in Abb. 4.36bAbb. 4.36b
rechts dargestellt sind, an die gemessenenDaten, wurden diese bei-
den Gitterparameter sowie aγ′aγ′ bestimmt. Unter Verwendung von
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Abbildung 4.36: Karten des reziproken Gitters um die a) 001- und b) 002-Reflexe von CTC-1. a)
ist dabei um einen Faktor von fünf gegenüber b) vergrößert. Zusätzlich sind die über qxqx und qzqz
aufsummierten Intensitätsprofile auf logarithmischen Achsen mit aufgenommen.

Gl. 2.10Gl. 2.10 kann für γ, bei Kenntnis der elastischen Konstanten3232, der
äquivalente kubische Gitterparameter aγ,cubaγ,cub errechnet werden. Es
ergeben sich für aγ′aγ′ = 3.5892Å und aγ,cubaγ,cub = 3.5570Å, woraus eine
Gitterfehlpassung von 0.54% resultiert. Verglichen mit binärenCr reduziert die Gitter-

fehlpassung von Co–Ti
Legierungen erheblich.

Co–Ti Legierungen, für die Werte von 0.75 bis 1.67% berichtet
wurden [3232, 167167], ist δδ für die vorliegende Legierung signifikant
geringer, sodass sich kubische γ′-Ausscheidungen bilden können.
Konsistent mit den Erkenntnissen, die in [167167] berichtet wurden,
ist also gezeigt, dass Cr die Gitterfehlpassung auch im System
Co–Ti verringert. Allerdings würde ein Fehlpassungsparameter
von ±0.54% für Ni-Basis Superlegierungen, die üblicherweise
Werte um −0.1 % aufweisen, wohl noch immer als zu groß
erachtet werden. Die kubische Ausscheidungsmorphologie und
der kontinuierliche Verlauf der γ- und γ′-Peaks in Abb. 4.36bAbb. 4.36b –
im Gegensatz zu einer Aufspaltung derselben – sind Indizien
dafür, dass in der vorliegenden Legierung CTC-1 trotz des
vergleichsweise hohenWertes von δδ kohärente γ/γ′-Grenzflächen
vorliegen. Ein weiterer Anhaltspunkt hierfür ist die große Breite
des 002-Reflexes hinsichtlich qxqx : Diese Breite wird verursacht

32 Hier wurden die elastischen Konstanten für kfzkfz-Co aus [238238] verwendet.
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Abbildung 4.37: TEMTEM Hellfeld Mikrostrukturaufnahmen an CTC-
1 im standardausgelagerten Zustand, aufgenommen in der Nähe
der [100] Zonenachse in Zweistrahlfällen, in denen potentielle
Grenzflächenversetzungen sichtbar sein sollten. Verwendet wurden
a) g(020) und b) g(002).

durch an der Grenzflächen gekippte oder gebogene γ Netzebenen.
Wenn semi- oder inkohärente Grenzflächen vorlägen, wäre also

• die Aufspaltung der γ- und γ′-Peaks deutlicher

• keine tetragonale Verzerrung vorhanden, d.h. der von γ
verursachte Anteil des 002-Reflexes wäre hinsichtlich qzqz
symmetrisch und

• die Breite des γ-Anteils wäre hinsichtlich qxqx schmaler, da
keine Biegung o. Kippung der Netzebenen zu erwarten
wäre.

Um zu bestätigen, dass tatsächlich kohärente Grenzflächen vor- Trotz relativ hoher γ/γ′-
Fehlpassung liegen ko-
härente Grenzflächen
vor.

liegen, wurden TEMTEM-Untersuchungen in Bedingungen durch-
geführt, in denen Grenzflächenversetzungen sichtbar werden,
insofern solche vorliegen. Zwei der aufgenommenen TEMTEMHell-
feldaufnahmen, die aus demselben Korn stammen und in der
Nähe der [100] Zonenachse in zwei zueinander senkrechten Zwei-
strahlfällen aufgenommen wurden, sind in Abb. 4.37Abb. 4.37 dargestellt.
Es konnten keine Grenzflächenversetzungen in der vorliegenden
Probe gefunden werden. Gründe dafür, warum trotz der hohen
Gitterfehlpassung in dieser Legierung – und einigen anderen
Co-Basis Legierungen – noch kohärente Grenzflächen vorliegen,
werden in Abschnitt 5.2.1Abschnitt 5.2.1 erläutert.

4.3.3.2 Umwandlungstemperaturen und Verteilungsverhalten

Die DSCDSC-Messungen im vollständig wärmebehandelten Zustand
zeigen, dass die γ′-Solvustemperatur 1135 ○C beträgt, d.h. um
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etwa 150 ○C höher liegt als in Co–Al–W Legierungen [77, 3232].Die γ′-Solvustemperatur
in Co–Ti–Cr Legie-
rungen ist wesentlich
höher als diejenige in

Co–Al–W Legierungen...

Allerdings sind die Solidus- (1153 ○C) und Liquidustemperaturen
(1327 ○C) weit niedriger. Die ternäre Co–9Al–8W Legierung WA
(vgl. Abschnitt 4.1.3Abschnitt 4.1.3) hat z.B. Solidus- und Liquidustemperaturen
von 1446 bzw. 1460 ○C. Die ebenfalls im selben Phasendiagramm
enthaltene, binäre Co–12Ti Legierung WG hingegen weist eine
γ′-Solvustemperatur von 1022 ○C und einen Schmelzbereich
von 1217 bis 1337 ○C auf, d.h. die Zugabe von Cr bewirkt eine..., Solidus- und Liquidu-

stemperaturen sind hinge-
gen wesentlich niedriger.

Erhöhung der γ′ Solvus-, aber eine Abnahme der Solidus- und
Liquidustemperaturen. Ähnlich zu den in [239239] vorgestellten Co–
Ge–W Legierungen und analog zum System Ni–Ge, das in [240240]
diskutiert wird, könnte die niedrige Schmelztemperatur von CTC-
1 in Kombination mit der Fähigkeit γ′ zu bilden für potentielle
Lotmaterialien für Co-Basis Superlegierungen ausgenutzt werden.
Eingangs wurde bereits erwähnt, dass die Zugabe von Cr

eine massive Zunahme von fvfv verursacht. Um besser zu ver-
stehen, in welcher Weise Cr dies bewirkt, wurden APTAPT Mes-
sungen durchgeführt. Abb. 4.38Abb. 4.38 zeigt die Rekonstruktion der
Cr-Atompositionen in einer Elementverteilungskarte. Zur Ver-
anschaulichung der γ/γ′-Grenzfläche ist zusätzlich eine 9.6%
Ti-Isokonzentrationsfläche eingezeichnet, die im dazugehörigen
Proxigramm (Abb. 4.38bAbb. 4.38b) als gestrichelte Linie eingezeichnet ist.
Es ist zu erkennen, dass Ti stark in γ′ angereichert ist, während
Cr bevorzugt in γ zu finden ist. Die Phasenzusammensetzungen
sind zusammen mit den Verteilungskoeffizienten Tabelle 4.4Tabelle 4.4 zu
entnehmen. Die γ′-Phase weist eine Co3(Ti,Cr) Stöchiometrie
auf, was nahelegt, dass Cr – wie schon zuvor in den Co–Al–W-Die Stöchimetrie der

γ′-Phase in CTC-1
kommt Co3(Ti,Cr) nahe.

Basis Legierungen – das B-Untergitter der A3B Struktur besetzt.
Die resultierenden Verteilungskoeffizienten für Cr und Ti sind
kγ′/γ
Cr =0.51 und k

γ′/γ
Ti =2.76. Damit sind sie denjenigen in Co–Al–

W Legierungen, wo Werte von kγ′/γ
Cr =0.57 [195195] und k

γ′/γ
Ti =2.5

[135135] gefunden wurden, sehr ähnlich. Über Gl. 2.4Gl. 2.4 und dem dort
beschriebenen Verfahren lässt sich fvfv bestimmen. Es ergibt sich
fvfv=66.0(8) %, was ausgezeichnet mit dem aus der Bildanalyse
bestimmten Wert übereinstimmt.
Dem Kenntnisstand des Autors nach, basieren die einzigen

Arbeiten zu Phasendiagrammen und Reaktionen auf der Co-
reichen Seite des ternären Co–Ti–Cr Systems [241241, 242242] auf alten
und teilweise widersprüchlichen Veröffentlichungen [243243, 244244].
Um die Anwendbarkeit der daraus resultierenden derzeitigen
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4.3 die auswirkungen von cr

Abbildung 4.38: a) Rekonstruierte Elementverteilungskarte von Cr in
CTC-1 und b) dazugehöriges Proxigramm aller beteiligten Elemente.

Datenbanken zu überprüfen, wurde unter Verwendung von
ThermoCalcmit der TCNI8 Datenbank ein isothermes, ternäres
Phasendiagramm bei 900 ○C errechnet und mit den gemessenen
Werten verglichen (Abb. 4.39Abb. 4.39). Es ist zu erkennen, dass die
Löslichkeit von Cr in der γ′-Phase deutlich unterschätzt wird. Die Löslichkeit von Cr in

γ′ wird von CALPHADCALPHAD-
Berechnungen unterschätzt.

Auch in einer Arbeit zum Legierungsverhalten von Co3Ti [245245]
wurde nur eine Cr-Löslichkeit von weniger als 4.5 at.% gefunden,
verglichen mit den 11.3 %, die in dieser Arbeit ermittelt wurden.
Allerdings wurde die Zusammensetzung der damaligen Veröffent-
lichung an einer Legierung gemessen, die bei 1050 ○C ausgelagert
wurde, was den Vergleich erschwert. Die thermodynamische
Rechnung in Abb. 4.39Abb. 4.39 ergibt für die Zusammensetzung vonCTC-
1 außerdem ein Gleichgewicht zwischen γ, γ′ und einer C15 Laves-
Phase. Letztere wurde allerdings in der vorliegenden Studie nicht Gemäß Datenbank

thermodynamisch stabile
Laves-Phasen konnten ex-
perimentell nicht bestätigt
werden.

experimentell nachgewiesen. Es könnte argumentiert werden,
dass die Mikrostruktur- und Atomsondenuntersuchungen nicht

Tabelle 4.4: Nominelle Zusammensetzung c0c0 der Legierung CTC-1,
mittels APTAPT bestimmte Zusammensetzung der beiden Phasen cγcγ und
cγ′cγ′ , sowie der daraus bestimmte Verteilungskoeffizient.

c0 / at.% cγ / at.% cγ′ / at.% kγ′/γ
i

Co 74 72.7 74.6 1.03
Ti 11 5.1 14.1 2.76
Cr 15 22.2 11.3 0.51
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Abbildung 4.39: Unter Verwendung von TCNI8 berechnetes, ternäres
Phasendiagramm Co–Ti–Cr bei 900 ○C. Mit eingezeichnet sind
die mittels APTAPT gemessenen Phasenzusammensetzungen und die
nominelle Zusammensetzung.

im thermodynamischen Gleichgewicht durchgeführt wurden,
allerdings entspricht die Auslagerungstemperatur von 900 ○C
für die Legierung einer sehr hohen homologen Temperatur von
∼ 0.8⋅TmTm, was – zusammen mit den groben Ausscheidungen
nach der relativ langen Auslagerungszeit von 100 h – dafür
spricht, dass der vorliegende Zustand nicht allzu weit vom
thermodynamischen Gleichgewicht entfernt sein kann. Auch
nach 500 h bei 900 ○C konnten bis auf γ/γ′ keine weiteren IPIPs
nachgewiesen werden.

4.3.3.3 Mechanische Eigenschaften

Die mechanischen Eigenschaften von CTC-1 sind in Form derCr erhöht die Fließ-
spannung von Co–Ti
Legierungen deutlich.

temperaturabhängigen Fließspannung in Abb. 4.40Abb. 4.40 dargestellt. Es
ist ein deutlicher Anstieg der Fließspannung oberhalb von 600 ○C
zu verzeichnen. Dies steht im Gegensatz zu [167167], wo kein Anstieg
der Fließspannung vonCo–Ti–Cr Legierungen beobachtet wurde.
Außerdem stellten die Autoren der damaligen Veröffentlichung
fest, dass die Zugabe von Cr eine Verringerung der Fließspannung
zur Folge hat, während in der vorliegenden Studie ein starker
Anstieg gegenüber der binären Co–12Ti Legierung WGB, die
bereits in Abschnitt 4.1Abschnitt 4.1 vorgestellt wurde, festgestellt wurde. Die
niedrigere Fließspannung, die die Autoren damals beobachteten,
könnte aus der unterschiedlichen Wärmebehandlung resultieren
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Abbildung 4.40: Fließspannung der Legierung CTC-1 im Vergleich zu
der ternären Co–9Al–8W Legierung WAB und der binären Co–12Ti
Legierung WGB.

oder durch den zu hohen Cr-Anteil von 17.4 bis 21.8 at.% ver-
ursacht worden sein. Dieser könnte wiederum die Bildung von
Fremdphasen, diskontinuierliche Vergröberung oder allotrope
Umwandlungen begünstigen, welche auch von Bhowmik et al. an
Mo-haltigen, aber sonst sehr ähnlichen Legierungen gefunden
wurde [170170]. Leider wurde die Bestimmung der mechanischen
Eigenschaften und die Charakterisierung der Mikrostruktur
in [167167] an unterschiedlichen Legierungszusammensetzungen
durchgeführt, sodass es schwierig ist, die tatsächliche Ursache für
den beobachteten Unterschied auszumachen.
Zusätzlich ist in Abb. 4.40Abb. 4.40 die Fließspannung der ternären Rp ,0.2Rp ,0.2 der Co–Ti–Cr Legie-

rung übersteigt diejenige
einer Co–Al–W und zeigt
ihr Maximum bei höheren
Temperaturen.

Co–9Al–8W Legierung WAB mit aufgenommen, die über den
gesamten Temperaturbereich auf etwa demselbenNiveau liegt wie
diejenige von CTC-1. Allerdings scheint die maximale Festigkeit
von CTC-1 bei etwas höheren Temperaturen erreicht zu werden.
Zusätzlich muss beachtet werden, dass CTC-1 einen zusätzlichen
Vorteil hätte, wenn die Massendichte in Betracht gezogen wird:
Diese liegt für CTC-1 mit 8.1 g cm−3 deutlich unterhalb derer von
WAB mit 9.45 g cm−3 und immer noch leicht unterhalb von WGB
(8.30 g cm−3).
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4.4 der einfluss von rhenium

Wie bereits in Abschnitt 2.5.8Abschnitt 2.5.8 erläutert, spielt Re eine Schlüssel-
rolle für die Ni-Basis Superlegierungen, obgleich dessen genaue
Wirkweise noch nicht abschließend geklärt ist. In diesem Ab-
schnitt werden die Eigenschaften von Re-freien Co-Basis Superle-
gierungenmit denen Re-haltiger verglichen. Zum einen geschieht
dies anhand der chromfreien Modelllegierungen ERBOCo-Re0
(0 at.% Re) und -Re1 (1 at.% Re), zum anderen werden in diesemERBOCo-Re0

+ 1 at.% Re
= ERBOCo-Re1

Abschnitt die „anwendungsnäheren“ Legierungen ERBOCo-1
(0 at.% Re) und -3 (1 at.% Re) diskutiert, die sich insbesondere
durch das vorhandene Cr und den höheren Ni-Anteil von den
erstgenannten Legierungen unterscheiden. Außerdem enthaltenERBOCo-1

+ 1 at.% Re
= ERBOCo-3

die letzteren beiden Legierungen kleine Anteile von Si, das sich
positiv auf die Oxidationseigenschaften auswirkt [246246–248248] und
Hf zur Verbesserung der Gießbarkeit [249249] und zur thermodyna-
mischen Stabilisierung der Co3(Al,W)-Phase [185185].
Es wird im Folgenden zunächst auf das Segregationsverhalten

dieser vier Legierungen eingegangen, bevor die Mikrostruktur
und das Verteilungsverhalten der Elemente dargestellt wird.
Abschließend wird die Frage beantwortet, ob Re in Co-Basis
Superlegierungen einen ebenso drastischen Einfluss auf die
Kriecheigenschaften hat, wie dies in Ni-Basis Superlegierungen
der Fall ist. Teile der hier dargestellten Ergebnisse wurden bereits
in [250250] veröffentlicht.

4.4.1 Segregationsverhalten

In den wissenschaftlichen Grundlagen (Abschnitt 2.2.2Abschnitt 2.2.2) wurde
bereits dargestellt, dass Segregationen, die während des Gie-
ßens auftreten, Defekte verursachen können, die sich ihrerseits
nachteilig auf die mechanischen Eigenschaften einer Legierung
auswirken können. Es ist daher von Interesse festzustellen, ob
die geringe Seigerungsneigung Co–Al–W-basierter Legierungen
auch erhalten bleibt, wenn die Zusammensetzung komplexer
wird, als diejenigen der ternären, quaternären und quinären
Legierungen, die in [1919] untersucht wurden. Abb. 4.41Abb. 4.41 zeigt
exemplarisch die mittels WDXWDX ermittelten Re-Konzentrationen
auf der Dendritenskala in den Legierungen ERBOCo-Re1 und
ERBOCo-3.
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Abbildung 4.41: WDXWDX Elementverteilungskarten von Re im Gusszu-
stand der beiden Re-haltigen Legierungen a) ERBOCo-Re1 und b)
ERBOCo-3. Die

Es ist zu erkennen, dass sich Re – wie auch in den Ni-Basis
Superlegierungen – imDendritenkern anreichert, also die Schmel-
ze während der Erstarrung daran verarmt. Die auftretenden
Konzentrationsgradienten scheinen zudem in der Ni-reicheren
Legierung ERBOCo-3 stärker ausgeprägt zu sein. Die Segregati-
onskoeffizienten ksks der vier Legierungen (ERBOCo-1, -3, -Re0
und -Re1) wurden über ein Sortierverfahren (Abschnitt 3.4.2Abschnitt 3.4.2)
ermittelt und sind in Abb. 4.42Abb. 4.42 zusammengefasst. Dabei stellen
die Balken diemittleren Scheil-Koeffizienten dar und die Symbole
die anfänglichen Segregationskoeffizienten, also das Verhältnis
aus der Konzentration eines Elements im Dendritenkern3333 und
dessen nominellen Gehalt in der Legierung. Letztere fallen
naturgemäß immer etwas „stärker“ aus, d.h. liegen weiter von
eins entfernt.
Qualitativ zeigen alle Legierungen dasselbe Segregationsver- Die Legierungselemente in

Co- zeigen hinsichtlich der
Segregation die gleichen
Tendenzen wie in Ni-Basis
Superlegierungen.

halten, wobei die auftretenden Seigerungen in den Re-haltigen
Legierungen jeweils etwas stärker ausgeprägt sind. Wie auch in
der Nickelbasis-Superlegierung der zweiten Generation CMSX–
4 (3 wt.% Re ≈ 1 at.%), reichern sich Co, W, Cr und Re im
Festkörper an, Ni, Al, Ti und Ta in der Schmelze [215215]. Bis auf
Ta segregieren außerdem alle Elemente etwas stärker in den
komplexeren Legierungen ERBOCo-1 und -3. Die Anreicherung
des schweren Elements Ta in der Schmelze ist jedoch in al-
len Legierungen sehr ausgeprägt und könnte, wie auch in den
Nickelbasis-Superlegierungen, die Gießbarkeit verbessern, indem

33 Für die Konzentration im Dendritenkern wurde über das erste Prozent des
rekonstruierten Erstarrungsverlaufs – also 4000 Datenpunkte – gemittelt.
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Abbildung 4.42: Mittlere (Balken) und anfängliche (Symbole) Segregati-
onskoeffizienten der Elemente in den Legierungen ERBOCo-1, -3, -Re0
und Re1.

eine Dichteumkehr in der Schmelze und die damit einhergehen-
den konvektiven Instabilitäten vermieden werden [2121, 251251, 252252].
Es zeigt sich allerdings auch, dass das verschwindend geringDie geringe Segregations-

neigung ternärer Co–Al–W
Legierungen bleibt bei

komplexeren Zusammen-
setzungen nicht erhalten.

ausgeprägte Segregationsverhalten der Elemente in einfachen
Co–Al–W Legierungen [1919, 217217] in komplexeren Legierungen
nicht aufrecht erhalten werden kann. Verglichen mit der Nickel-
Basis Superlegierung der zweiten Generation CMSX–43434 [217217]
zeigt sich sogar, dass die Segregation von W und Re in den
Dendritenkern – bestimmt mit derselben Methode – in den
Co-Basis Legierungen teilweise sogar stärker ausgeprägt ist (vgl.
Tabelle 4.5Tabelle 4.5). Das Segregationsverhalten von Ta unterscheidet sichDie Segregation von W

und Re ist in Co-Basis
Legierungen teilweise
stärker ausgeprägt.

zwischen CMSX–4 und ERBOCo-1/-3 jedoch noch stärker—es ist
in den Co-Basis Legierungen wesentlich stärker in der Schmelze
angereichert. Dies würde also aller Wahrscheinlichkeit nach
die Entstehung konvektiver Instabilitäten während des Gießens

34 In [217217] wird für diese Legierung das Akronym „ERBO/1“ verwendet. Dabei
handelt es sich um CMSX–4, allerdings hergestellt nach den Spezifikationen
des SFB/TR 103SFB/TR 103.

124



4.4 der einfluss von rhenium

Tabelle 4.5: Anfängliche (ks ,0ks ,0) und mittlere (k̄sk̄s) Segregationskoeffizien-
ten der Refraktärmetalle Ta, W und Re in der Ni-Basis Superlegierung
CMSX–4 [217217], sowie den Co-Basis Superlegierungen ERBOCo-Re0,
-Re1, -1 und -3.

ks,0ks,0 k̄sk̄s
Ta W Re Ta W Re

CMSX–4 [217217] 0.84 1.20 1.19 0.88 1.17 1.14
ERBOCo-Re0 0.61 1.18 - 0.68 1.15 -
ERBOCo-Re1 0.61 1.17 1.22 0.68 1.15 1.15
ERBOCo-1 0.66 1.22 - 0.71 1.19 -
ERBOCo-3 0.65 1.21 1.25 0.71 1.19 1.20

weiterhin verhindern und damit die Bildung von fehlorientierten
Körnern und freckle-chains vermeiden.

4.4.2 Mikrostruktur & Verteilungsverhalten

Die Mikrostrukturen der einkristallinen, Re-freien und
Re-haltigen Legierungen im ausgelagerten Zustand (vgl.
Abschnitt 3.2.5Abschnitt 3.2.5) sind in Abb. 4.43Abb. 4.43 dargestellt.
Es sind deutliche Unterschiede zu erkennen. Wo die beiden Die Ausscheidungsmorpho-

logie der beiden Cr-haltigen
Legierungen weist auf eine
niedrigere Gitterfehlpassung
hin.

„Modelllegierungen“ ERBOCo-Re0 und -Re1 sehr eckige Aus-
scheidungen aufweisen, sind diese in ERBOCo-1 schon etwas
abgerundet und in ERBOCo-3 vollständig rund. Dies ist konsis-
tent mit der unter Abschnitt 4.3Abschnitt 4.3 diskutierten Beobachtung, dass
die Zugabe von Ni und Cr die γ/γ′-Gitterfehlpassung deutlich
reduziert. Wie auch in Ni-Basis Superlegierungen [192192, 253253]
scheint die Zugabe von Re zu einer stärkeren Vergrößerung
des γ-Gitterparameters zu führen, was in den hier vorliegenden

Abbildung 4.43:Mikrostrukturaufnahmen (BSDBSD) der Co-Basis Superlegierungen a) ERBOCo-Re0,
b) ERBOCo-Re1, c) ERBOCo-1 und d) ERBOCo-3 im standardausgelagerten Zustand.

125



ergebnisse & diskussion

Legierungen allerdings nicht wie in Ni zu einer Erhöhung der
(negativen) Gitterfehlpassung, sondern zu deren Verringerung
führt.
Zudem unterscheidet sich auch die Teilchengröße. Die mit

einer Kantenlänge von etwa 500 nm größten Ausscheidungen
treten in ERBOCo-Re0 auf. Die Re-haltige Variante dieser Legie-
rung weist mit ∼430 nm schon etwas kleinere Ausscheidungen
auf. Dies ist aller Wahrscheinlichkeit nach auf die trägere Aus-
scheidungskinetik durch die Zugabe des langsam diffundierenden
Elements Re zurückzuführen. Deutlicher ist dieser Unterschied
noch zwischen ERBOCo-1 mit einer Kantenlänge von etwa
380 nm und ERBOCo-3 mit einer Teilchengröße von 300 nm.
Bei letzterem Wert handelt es sich aufgrund der Teilchenform
nicht um eine Kantenlänge, sondern den Durchmesser. Um zu
einem vergleichbarenWert zu gelangen, kann dieserDurchmesser
unter Annahme von Volumenkonstanz in eine hypothetische
Kantenlänge umgerechnet werden, welche nur 240 nm betragen
würde.
Der Volumenanteil der Legierungen unterscheidet sich eben-ERBOCo-Re0 und -Re1

weisen einen höheren An-
teil an γ′-Ausscheidungen

auf; ihre Morphologie
erscheint zudem eckiger.

falls. Die beiden Modelllegierungen ERBOCo-Re0 und -Re1
zeigen nach der Standardwärmebehandlung Werte um 70%,
während die etwas komplexeren Legierungen nur etwa 60%
aufweisen. Im Gegensatz zu den quaternären und quinären
Legierungen, die unter Abschnitt 4.3Abschnitt 4.3 diskutiert wurden, führt die
Zugabe von Ni und Cr hier also nicht zu einer Zu-, sondern einer
Abnahme von fvfv . Allerdings enthalten ERBOCo-Re0 und -Re1
auch etwas mehr W, was einen direkt Vergleich erschwert.
Um die Abhängigkeit des γ′-Volumenanteils von der Tem-

peratur zu ermitteln, wurden die polykristallinen Legierungen
für jeweils 5 h bei verschiedenen Temperaturen ausgelagert. Das
Ergebnis ist in Abb. 4.44Abb. 4.44 dargestellt. Die Werte für fvfv = 0 stellen
die über DSCDSC ermittelten γ′-Solvustemperaturen dar. Für die
Legierungen ERBOCo-Re0 und -Re1 sind außerdemWerte aus
der APTAPT mit aufgenommen (offene Symbole).
Erwartungsgemäß nimmt der γ′-Volumenanteil aller Legierun-

gen über der Temperatur ab. Dies geschieht jedoch nicht für alle
Legierungen im selben Maße. In den Ni-reicheren LegierungenERBOCo-1 und -3

weisen die höheren γ′-
Solvustemperaturen auf.

ERBOCo-1 und -3 lösen sich die Ausscheidungen gleichmäßiger
mit der Temperatur auf, während bei ERBOCo-Re0 und -Re1 der
Volumenanteil zunächst mit steigender Temperatur stabil bleibt
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Abbildung 4.44: Mittels Bildanalyse bestimmter γ′-Volumenanteil der
Legierungen ERBOCo-Re0, -Re1, -1 und -3 in Abhängigkeit von der
Temperatur. Außerdem mit aufgenommen sind Werte, die aus APTAPT
(offene Symbole) [250250] bzw. DSCDSC-Messungen (Werte bei fvfv = 0) [254254]
stammen.

und danach steiler abfällt, sodass die γ′-Solvustemperaturen sogar
unterhalb der erstgenannten Legierungen liegen.
Mit der Auflösung der γ′-Phase geht auch eine Änderung der

Phasenzusammensetzungen einher. Diese wurde mittels APTAPT an
ERBOCo-Re0 und -Re1 nach der Standardwärmebehandlung und
im zusätzlich für 5 h bei 1050 bis 1100 ○C ausgelagerten Zustand
bestimmt. Die Ergebnisse sind in Form des Verteilungskoeffi-
zienten kγ′/γ

ik
γ′/γ
i in Abhängigkeit von der Temperatur in Abb. 4.45Abb. 4.45

dargestellt.
Im Rahmen der Messgenauigkeit unterscheidet sich das Vertei- Re reichert sich in Co-

längst nicht so stark in γ
an, wie dies in Ni-Basis
Legierungen der Fall ist.

lungsverhalten der Elemente in den beiden Legierungen nicht we-
sentlich voneinander—im standardwärmebehandelten Zustand
(Datenpunkte bei 900 ○C) scheinen sich die γ′-bildenden Ele-
mente in der Re-freien Legierung ERBOCo-Re0 allerdings noch
etwas stärker in den Ausscheidungen anzureichern. Wie auch in
Ni-Basis Superlegierungen der Fall, segregiert Re hauptsächlich
in die γ-Matrix. Allerdings ist diese Anreicherung längst nicht
so stark ausgeprägt. Während sich in Ni-Basis Superlegierungen
etwa 90% der vorhandenen Re Atome in γ befinden, sind es in
ERBOCo-Re1 nur ∼56%.
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Abbildung 4.45: Temperaturabhängigkeit der Verteilungskoeffizienten
in den Legierungen ERBOCo-Re0 und -Re1.

Bei Erhöhung der Temperatur verteilt sich Re im Zuge der
voranschreitenden γ′ Auflösung –wie auch alle anderen ElementeMit steigender Temperatur

verteilen sich alle Elemente
gleichmäßiger auf γ/γ′.

– noch gleichmäßiger auf beide Phasen. Während die Re Konzen-
tration in der Matrix also mit steigender Temperatur sinkt, steigt
dort die Konzentration an W und Ta—ebenfalls Elemente, die
zur Mischkristallhärtung beitragen und langsam diffundieren.
Dieses veränderte Verteilungsverhalten führt auch zu einer Än-
derung von δδ und damit der Ausscheidungsmorphologie: die in
Abb. 4.46Abb. 4.46 zu sehenden γ′-Teilchen sind nach der fünfstündigen
Auslagerung bei 1100 ○C in ERBOCo-Re0 an den Ecken schon
etwas abgerundet, in ERBOCo-Re1 sind sie komplett kugelförmig.
Offensichtlich besteht also eine starke TemperaturabhängigkeitWie wirkt sich die Verän-

derung der thermophysi-
kalischen Eigenschaften
auf die Kriechfestigkeit
dieser Legierungen aus?

der physikalischen Eigenschaften dieser Legierungen. Zwischen

Abbildung 4.46: Mikrostrukturaufnahmen (BSDBSD) der polykristallinen
Legierungen a) ERBOCo-Re0 und b) ERBOCo-Re1 nach einer an die
Standardwärmebehandlung angeschlossenen Auslagerung von 5 h bei
1100 ○C.
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Abbildung 4.47: Doppellogarithmische Auftragung der minimalen
Kriechrate der polykristallinen Legierungsvarianten von ERBOCo-1, -3,
-Re0 und -Re1 über der angelegten Druckspannung (Norton-Plot) bei
850 ○C und 1100 ○C (aus Lastwechselversuchen).

900 ○C und 1100 ○C ändern sich Phasenzusammensetzungen, Vo-
lumenanteil, Gitterfehlpassung und Ausscheidungsmorphologie
extrem. Wie sich dies auf die mechanischen Eigenschaften der
Legierung auswirkt, wird im nächsten Abschnitt adressiert.

4.4.3 Kriecheigenschaften

Die Ergebnisse der Lastwechsel-Druckkriechversuche an den
polykristallinen Varianten der Legierungen ERBOCo-1, -3, -Re0
und -Re1 bei 850 ○C und 1100 ○C sind in Abb. 4.47Abb. 4.47 in Form eines
Norton-Plots zusammengefasst.
Bei beiden Temperaturen und allen Versuchsspannungen sind Bei 850 ○C und 1100 ○C

zeigen die Re-haltigen
Legierungen eine höhere
Kriechfestigkeit.

die Re-haltigen Legierungen ihren Re-freien Pendants überlegen.
Der Unterschied ist mit einer Verlangsamung der Kriechrate um
einen Faktor zwei bis fünf längst nicht so ausgeprägt wie in Ni-
Basis Superlegierungen, in denen ein Zulegieren der gleichen
Menge Re teilweise eine Verbesserung um einen Faktor 100 zur
Folge hat [3030]. Die Erhöhung der Kriechfestigkeit durch Re ist bei
der höheren Temperatur von 1100 ○C etwas stärker ausgeprägt.
Bei dieser übertreffen außerdem die beiden Modelllegierungen
ERBOCo-Re0 und -Re1 jeweils die Cr- und Ni-haltigen Legierun-
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gen ERBOCo-1 und -3, was wahrscheinlich auf ihren erheblich
höheren γ′-Volumenanteil zurückzuführen ist.
Im Gegensatz dazu sind bei der niedrigeren Temperatur von

850 ○C die beiden letztgenannten Legierungen überlegen. Dies
deckt sich nicht mit den Ergebnissen, die unter Abschnitt 4.3Abschnitt 4.3
diskutiert wurden, wo die Zugabe von Cr eine Verschlechterung
der Kriecheigenschaften bei 850 ○C bewirkt, was auch durch
ein zusätzliches Legieren mit Ni nicht vollständig kompensiert
werden konnte. Diese Ergebnisse können allerdings nicht ohne
weiteres verglichen werden, da die hier diskutierten Legierun-
gen im Vergleich zu den obigen einen deutlich höheren Ni-
Anteil aufweisen und außerdem zusätzlich Ta und Ti in un-
terschiedlichen Konzentrationen enthalten, die ihrerseits einen
großen Einfluss auf γ′-Volumenanteil, γ/γ′-Gitterfehlpassung,
γ′/γ-Verteilungsverhalten und erwartungsgemäß auch auf die
assoziierten Planarfehlerenergien haben. Da die Systeme Co–Ta
und Co–Ti eine metastabile bzw. stabile L12-Phase enthalten, ist
davon auszugehen, dass diese beiden Elemente die γ′ Stabilität
und damit die Energie auftretender Planarfehler erhöhen. Dies
wiederum hätte zur Folge, dass die Ausscheidungen weniger leicht
durch Versetzungen geschnitten würden und damit, dass die
Mischkristallhärtung der Matrix eine größere Rolle spielt als in
den quinären Co–Ni–Al–W–Cr Legierungen.
Um den Einfluss von Re auf die mechanischen EigenschaftenBei 1050 ○C führt die Zu-

gabe von Re sogar zu einer
niedrigeren Kriechfestigkeit.

dieser Legierungen genauer zu adressieren, wurden Kriechversu-
che an den einkristallinen Legierungsvarianten durchgeführt. Als
Versuchstemperatur wurde hier allerdings 1050 ○C gewählt, da bei
dieser Temperatur zum einen fvfv größer ist und näher an die für
Ni-Basis Gusslegierungen typischen Werte heranreicht und zum
anderen auch ERBOCo-Re0 einen für eckige Ausscheidungen
ausreichenden δδ Parameter aufweist und so der Einfluss von Re
direkter diskutiert werden kann, weil die Teilchenmorphologie
vergleichbar bleibt. Abb. 4.48Abb. 4.48 zeigt die Ergebnisse der Kriechver-
suche bei einer Spannung von 125MPa.
Wie zuvor bei den Polykristallen im Regime bei hohen Tem-

peraturen, sind die Cr-freien Legierungen mit dem höheren
γ′-Volumenanteil ERBOCo-Re0 und -Re1 den komplexeren
Legierungen ERBOCo-1 und -3 überlegen. Und wie zuvor ist
auch der Einfluss von Re äußerst schwach ausgeprägt. Interessan-
terweise führt das Legieren mit Re im Falle von ERBOCo-1
scheinbar sogar zu einer Verschlechterung der Kriechfestigkeit,
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Abbildung 4.48: Kriechrate über der plastischen Dehnung aus
Druckkriechversuchen bei 1050 ○C und 125MPa an den einkristallinen
Varianten der Legierungen ERBOCo-1, -3, -Re0 und -Re1.

obwohl – wie oben erläutert – auch der γ′-Volumenanteil in
der Re-haltigen Legierung etwas höher liegt. Abweichungen von
den nominellen Zusammensetzungen der Legierungen könnten
als Ursache hierfür vermutet werden. Dies konnte durch EDXEDX-
Messungen [254254, 255255] allerdings nicht eindeutig bestätigt werden.
Die einkristalline, Re-freie Legierung ERBOCo-1 hat zwar mit
6.0 at.% im Vergleich zu ERBOCo-3 eine um 0.6 at.% erhöhte
Konzentration an W, was sich bei hohen Temperaturen positiv
auf die Kriecheigenschaften auswirken würde, es wurde jedoch
im Gegenzug in ERBOCo-3 etwas mehr Re (1.4 at.%) gemessen,
als der nominelle Wert von 1.0 at.%. Abgesehen von diesen
beiden Elementen sind in den Einkristallen keine größeren
Abweichungen festzustellen, von denen zu erwarten wäre, dass
sie große Auswirkungen auf die Kriechfestigkeit hätten.
Die etwas besseren Kriecheigenschaften der Re-freien Legie-

rung ERBOCo-1 könnten jedoch noch eine andereUrsache haben:
Im Gegensatz zu der etwas höheren Versuchstemperatur von
1100 ○C, bei der sowohl ERBOCo-1 als auch ERBOCo-3 runde
Ausscheidungen aufweisen, haben die γ′-Teilchen in ERBOCo-1
bei 1050 ○C noch eine relativ würfelförmige Morphologie. Die
Mikrostruktur nach der Standardwärmebehandlung und einer
daran angeschlossenen halbstündigen Auslagerung bei 1050 ○C
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Abbildung 4.49: Mikrostrukturaufnahmen (BSDBSD) der Legierungen
ERBOCo-1 und -3 nach einer an die Standardwärmebehandlung
angeschlossenen Auslagerung von 30min bei 1050 ○C.

ist in Abb. 4.49Abb. 4.49 dargestellt und entspricht dem Zustand zu Beginn
der Kriechversuche.
Trotz des schwachen Kontrastes3535 ist der Unterschied in der

Ausscheidungsform deutlich zu erkennen. Diese lässt auf unter-
schiedliche γ/γ′-Fehlpassungen rückschließen. Die damit asso-
zierten Kohärenzspannungen leisten erwartungsgemäß einen zu-
sätzlichen Rückspannungsbeitrag während des Kriechens. Zudem
sind die würfelförmigen Teilchen für Versetzungen schwieriger
zu umgehen oder zu überklettern. Ein weiteres Resultat derDie Richtung der Floß-

bildung zeigt, dass
δδ für ERBOCo-Re0,
-Re1 und -1 postiv ist.

Gitterfehlpassung bei hoher Temperatur ist die gerichtete Ver-
gröberung, die in Abb. 4.50Abb. 4.50 dargestellt ist. Wie auch zuvor unter
Abschnitt 4.2.2Abschnitt 4.2.2 beobachtet, bilden sich bei positiven δδ Werten
Platten senkrecht zur anliegenden Druckspannung. Diese sind
zwar für ERBOCo-1 auch nur vergleichsweise schwach ausgeprägt
(vgl. Abb. 4.50cAbb. 4.50c), stellen aber gegenüber den nahezu unverän-
derten Ausscheidungen, wie sie für ERBOCo-3 in Abb. 4.50dAbb. 4.50d
zu beobachten sind, ein zusätzliches Hindernis für das Klettern
von Versetzungen dar. Bei der höheren Versuchstemperatur von
1100 ○C hingegen, wurde – begründet durch die verschwindend
geringe Gitterfehlpassung – in beiden polykristallinen Legierungs-
varianten keine gerichtete Vergröberung festgestellt [254254]. Dies
könnte die Ursache dafür sein, dass die Re-haltige LegierungERBOCo-3 zeigt keine ge-

richte Vergröberung, weist
erwartungsgemäß also eine

verschwindend geringe
Gitterfehlpassung auf.

wieder überlegen ist und würde dieThese stützen, dass das rafting
für die besseren Kriecheigenschaften von ERBOCo-1 bei 1050 ○C
verantwortlich ist.
Die beiden Legierungen ERBOCo-Re0 und -Re1 weisen unter

den gleichen Bedingungen 2 bis 10 mal langsamere Kriechra-

35 Scheinbar ist das Verteilungsverhalten der kontrastgebenden Elemente unter
diesen Bedingungen nicht mehr sehr ausgeprägt, sodass die Phasen mittels BSDBSD
Detektor kaum noch voneinander zu unterscheiden sind.
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Abbildung 4.50: Mikrostruktur der Legierungen a) ERBOCo-Re0, b) ERBOCo-Re1, c) ERBOCo-1
und d) ERBOCo-3 nach dem Druckkriechen bei 1050 ○C und 125MPa nach etwa 2.5 % plastischer
Dehnung.

ten auf als ERBOCo-1 und -3, wobei in diesem Fall die Re-
haltige Legierung leicht überlegen ist. Die Mikrostruktur der
beiden Legierung ist im Ausgangszustand seht ähnlich. Wie
oben erläutert, unterscheiden sie sich leicht hinsichtlich der Aus-
scheidungsgröße und des γ′-Volumenanteils, allerdings sind die
Ausscheidungen in beiden Fällen zu Beginn des Kriechversuchs
noch stark würfelförmig, was eine ausreichende Gitterfehlpas-
sung impliziert. Dies wiederum erklärt das stark ausgeprägte
rafting dieser Legierungen, welches in Abb. 4.50aAbb. 4.50a und 4.50b4.50b
zu erkennen ist. Obwohl der Kriechversuch an ERBOCo-Re1
wesentlich länger andauerte, ist die ausgebildete Floßstruktur im
Vergleich zu ERBOCo-Re0 feiner. Dies ist ein erstes Indiz für
eine verlangsamte Diffusion—ausgelöst durch Re. Der positive
Effekt von Re auf die Kriecheigenschaften (Verlangsamung um
einen Faktor 1.5 bis 3) selbst, ist jedoch auch hier längst nicht
so ausgeprägt, wie dies in Ni-Basis Superlegierungen beobachtet
wird, in denen teilweise Kriechraten gefunden werden, die um
einen Faktor 100 niedriger sind [253253]. Dies ist insbesondere unter
Berücksichtigung der Tatsache interessant, dass Re in Co gemäß
unseren Erkenntnissen [152152] sogar etwas langsamer diffundiert
als in Ni. Da also die absolute Diffusionsgeschwindigkeit von Re Mögliche Ursachen für das

Ausbleiben des Re-Effekts
in Co:

allein nicht verantwortlich für den reduzierten Einfluss von Re
in Co sein kann, lohnt sich eine genauere Betrachtung möglicher
Ursachen:
a) In Ni-Basis Superlegierungen beschränkt sich die Verfor- a) Die Verformung konzen-

triert sich nicht nur auf die
γ-Matrix.

mung bei hohen Temperaturen und niedrigen Spannungen vor-
nehmlich auf die γ-Phase. Dies muss jedoch nicht zwangsläufig
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auch für Co-Basis Legierungen der Fall sein. Wenn die γ′-Phase,
z.B. aufgrund niedrigerer Planarfehlerenergien in Co, leichter
durch Versetzungen geschnitten würde, wäre die Diffusivität in
derMatrixphase vernachlässigbar. In [250250] konnten wir allerdings
zeigen, dass auch in ERBOCo-Re0 und -Re1 nur selten γ′-Aus-
scheidungen geschnitten werden, was diesen Punkt als mögliche
Erklärung ausschließt.
b) Versetzungsbewegung – egal ob durch Klettern oder kon-

ventionelles Gleiten – kann stark durch Mischkristallatome
beeinflusst werden. Es besteht die Möglichkeit, dass diese Wech-b) Die Wechselwirkung

zwischen Re und Verset-
zungen ist in Co geringer.

selwirkung zwischen Versetzungen und den Re-Atomen in Co
weniger stark ausgeprägt ist, als in Ni und so der Einfluss auf die
Versetzungsbewegung und damit die Kriechfestigkeit geringer
ist.
c) Das Verteilungsverhalten von Re in Co- ist weniger starkc) Das Verteilungsver-

halten ist weniger stark
ausgeprägt, der Einfluss
auf Diffusivität und
Mischkristallhärtung
in γ somit geringer.

ausgeprägt als in Ni-Basis Superlegierungen, d.h. eine wesentlich
niedrigere Re-Konzentration liegt in der Matrix vor. Wird nach
Gl. 2.15Gl. 2.15 aus den APTAPT-Messungen der effektive Diffusionsko-
effizient der γ-Matrix berechnet3636, ergibt sich für ERBOCo-
Re0 ein um den Faktor 2.1 höherer Wert als für ERBOCo-Re1
[250250]. Das gleiche Verfahren3737 – angewandt auf entsprechende
rheniumhaltige und -freie Ni-Basis Superlegierungen aus [253253] –
führt aufgrund des stärker ausgeprägten Verteilungsverhaltens zu
einem Unterschied von De f fDe f f um einen Faktor > 60. Hier sollte
allerdings ergänzt werden, dass die Versuchstemperatur um 50 ○C
höher lag, sodass Diffusion noch stärker ins Gewicht fällt3838 und
dass in der Re-haltigen Legierung auch andere Elemente – wie Cr,
Ti, Ta und insbesondere Mo – höhere Konzentrationen aufweisen
und dadurch die Diffusion zusätzlich verlangsamt wird. Die
beiden Faktoren (∼2.1 und ∼60) liegen auch jeweils in der gleichen
Größenordnung wie der Unterschied, der in den Kriechraten der
Re-haltigen und -freien Legierungsvarianten beobachtet wurde,
was diesen Punkt plausibel erscheinen lässt.

36 Zur Berechnung von De f fDe f f in Co wurden die experimentell ermittelten
Frequenzfaktoren und Aktivierungsenergien aus [152152] und [256256] verwendet.

37 Die γ-Zusammensetzung stammt für die Ni-Basis Legierungen aus [257257], QQ und
D0D0 der einzelnen Elemente wurden den Quellen [150150, 258258–262262]entnommen.

38 Wie bereits in Abb. 4.47Abb. 4.47 ersichtlich, hat Re in den polykristallinen Co-Basis
Superlegierungen bei 1100 ○C ebenfalls einen größerer Unterschied in den
Kriechraten zur Folge.
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d) Die Diffusion von Re in der Matrix kann außerdem von
Spannungsfeldern beeinflusst werden. Wie unter Abschnitt 2.3.2Abschnitt 2.3.2
erläutert, führt eine positive Gitterfehlpassung, wie sie in den
vorliegenden Legierung vorhanden ist, zu Zugspannungen in den d) Positive Werte von δδ

führen zu Zugspannungen
in den Matrixkanälen,
welche die Diffusion von Re
dort erleichtern könnten.

Matrixkanälen. Diese würden Diffusionsvorgänge großer Atome
wie Re wahrscheinlich beschleunigen, während die Druckspan-
nungen, wie sie in Legierungen mit negativem δδ auftreten, diese
vielleicht eher verzögern würden. Da jedoch Grenzflächenverset-
zungen die Kohärenzspannungen bei hohen Temperaturen schon
nach geringer plastischer Verformung abgebaut haben, würde
dieser Effekt, wenn er denn überhaupt existiert, nur zu Beginn
des Kriechens eine Rolle spielen. Die Grenzflächenversetzungen
könnten jedoch ihrerseits die Re-Diffusion beschleunigen:
e) Die insgesamt langsamereDiffusion vonRe inCowird haupt- e) Re kann in Co schneller

entlang von Versetzungen
diffundieren.

sächlich durch eine gegenüber Ni höhere Leerstellenbildungsen-
thalpie verursacht [152152, 263263]. Allerdings ist die Energiebarriere
für Diffusion in Co niedriger. Es ist also denkbar, dass Re sich
schneller entlang von Versetzungskernen bewegen kann, wenn
pipe diffusion stattfindet und Grenzflächenversetzungsnetzwerke
vorhanden sind, da für diesen Prozess eine Bildung von Leerstel-
len nicht notwendig ist.
Die Abwesenheit des Re-Effekts in Co-Basis Superlegierungen

kann also durch das Zusammenspiel einer Vielzahl von Einfluss-
faktoren verursacht werden. Die extrem ausgeprägte Anreiche-
rung von Re in der γ-Matrix von Ni-Basis Superlegierungen und
die damit verbundene reduzierte effektive Diffusivität scheinen
jedoch die Hauptursache für die Verbesserung der Kriechei-
genschaften in diesen Legierungen bei hohen Temperaturen
darzustellen. Bei gleichem nominellen Re-Gehalt und einem
typischen γ′-Volumenanteil von 70% wäre die Re-Konzentration
in der Matrix einer Ni-Basis Superlegierung fast doppelt so
hoch wie in einer entsprechenden Legierung auf Co-Basis unter
Annahme des hier bestimmten Verteilungskoeffizienten von
Re. Da der effektive Diffusionskoeffizient nicht linear mit der
Konzentration skaliert, wird der Unterschied noch deutlicher.
Dies ist in Abb. 4.51Abb. 4.51 dargestellt. Jeweils verglichen mit den Selbst-
diffusionskoeffizienten von Ni [259259] und Co [256256], beeinflusst die
Erhöhung des nominellen Re-Gehaltes auf 1 at.% in Abb. 4.51aAbb. 4.51a
die beiden Elemente unterschiedlich: während sich ein großer
Teil des Re im Fall von Ni in γ anreichern würde (ca. 2.7 at.%),
wenn einVerteilungskoeffizient von 0.1 angenommenwird, würde
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die gleiche Menge Re in Co nur zu einer γ-Konzentration von
ca. 1.7 at.% führen. Dies reduziert die effektive Diffusion im Fall
von Ni um einen Faktor 13, während bei Co nur ein Faktor 1.7
gefunden wird.
Doch selbst wenn die Anreicherung von Re in γ stärker ausge-

prägt wäre, wäre nach demModell der effektiven Diffusion von
Zhu et al.[7373], unter Verwendung der experimentell ermittelten
Frequenzfaktoren und Aktivierungsenergien aus [150150, 152152, 256256,
259259], der verlangsamende Effekt von Re längst nicht so ausgeprägt.
Wie in Abb. 4.51bAbb. 4.51b zu sehen, ändern sich die Faktoren nicht, wenn
statt den Rein-Elementen die Matrixzusammensetzungen zweier
Re-haltiger Superlegierungen betrachtet werden: wenn in der
Matrixzusammensetzung der Co-Basis Legierung ERBOCo-Re1
das vorhandene Re mit Co substituiert wird, sagt das Modell
wiederum eine Erhöhung von De f fDe f f um den Faktor 1.7 voraus.
Analog dazu resultiert das Substituieren von Re durch Ni in der
Matrix Ni-Basis Superlegierung AlloyRe zu einer Beschleunigung
der Diffusivität um einen Faktor 13.
Offensichtlich spielt die Kombination aus starker AnreicherungRe hat in Ni-

Mischkristallen einen
größeren Einfluss auf die
Diffusivität als in Co, ...

von Re in γ und einem insgesamt großen Einfluss von Re auf die
γ Diffusivität – wesentlich größer als in Co – eine Hauptrolle
für die Erklärung des Re-Effekts in Ni-Basis Superlegierungen
bzw. dessen Ausbleiben im Falle von Co. Ein Faktor 13 in der
effektiven Diffusivität kann allerdings keine Verlangsamung der
Kriechrate um einen Faktor ∼100 erklären4040. Das vorliegende...zudem ist bei gleichem

c0c0, die Re-Konzentration
in γ für Ni-Basis Su-
perlegierungen größer.

Modell unterschätzt also entweder den Einfluss von Re auf die
Diffusivität – z.B. weil keine Koeffizienten zur Beschreibung der
Wechselwirkung von Mischkristallatomen untereinander einge-
führt werden – oder zusätzliche Effekte, die über konventionelle
Diffusion hinausgehen, wie sie beispielsweise oben aufgeführt
sind, sorgen für eine weitere Erhöhung der Kriechfestigkeit.

39 Dabei handelt es sich nicht um die Matrixzusammensetzungen der Re-freien
Legierungspendants ERBOCo-Re0 bzw. Alloy0 [253253]. Da in diesen Legierungen
auch die Gehalte der übrigen Legierungselemente nicht (im Allgemeinen)
identisch mit denjenigen von ERBOCo-Re1 bzw. AlloyRe, wäre es schwieriger
den Einfluss von Re zu isolieren, wenn diese zum Vergleich verwendet würden.

40 Der oben erwähnte Faktor 60 für die Verlangsamung der Diffusion in Alloy Re
im Vergleich zu Alloy 0 [253253] resultiert aus einer Kombination des Einflusses
von Re und demjenigen der übrigen Legierungselemente.
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Abbildung 4.51: Einfluss von Re auf den effektiven Diffusionskoeffi-
zienten bei 1100 ○C von a) Co und Ni und b) der γ-Matrix, wie sie
in der Co-Basis Legierung ERBOCo-1 und der Ni-Basis Legierung
AlloyRe [253253] bestimmt wurden. Die gestrichelten Linien geben im
Fall a) die Selbstdiffusion der Elemente und in b) die effektive Diffusion
der Matrix der angegebenen Legierungen an, wenn Re in diesen
komplett durch das Basiselement substituiert würde3939. DieUmrechnung
des Verteilungskoeffizienten (Gl. 2.5Gl. 2.5) in eine Konzentration erfolgte
durch Annahme eines nominellen Re-Gehalts von 1 at.% und eines
γ′-Volumenanteils von 70%. Die Daten zur Berechnung von De f fDe f f
stammen aus [150150, 250250, 253253, 258258–262262].
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4.5 die rolle der basiselemente co und ni

In den vorangegangenen Abschnitten wurde bereits des Öfteren
auf Unterschiede zwischen Ni- und Co-Basis Superlegierungen
eingegangen. Jedoch ist ein Vergleich oft dadurch erschwert, dass
sich Legierungen auch in den Gehalten vieler, wenn nicht sogar
aller, enthaltenen Legierungselemente unterscheiden. Um wirk-
lich systematisch den Einfluss des Basiselementes zu ermitteln,
wurden daher im Rahmen dieser Arbeit Modelllegierungsserien
mit der Bezeichnung NCX entworfen, die sich nur im Ni/Co-
Gehalt unterscheiden (siehe Tabelle 3.1Tabelle 3.1).
Außerdemwerden im folgendenAbschnitt auch diemultinären

Legierungen ERBOCo-0, -1 und-1X diskutiert, da sich auch
diese nur im Ni/Co-Gehalt unterscheiden. Der Großteil der
vorgestellten Ergebnisse beschränkt sich allerdings auf die Ni/Co-
Modelllegierungen.
Es wird zunächst auf die Mikrostruktur und Seigerungen im

Gusszustand eingegangen. Daraufhin wird dargestellt welchen
Einfluss der Co-Gehalt in Superlegierungen auf die Phasenum-
wandlungstemperaturen hat und wie sich die Mikrostruktur
der Legierungen nach den verschiedenen Wärmebehandlungen
unterscheidet. Nachfolgendwird auf die Zusammensetzungen der
γ- und γ′-Phasen eingegangen und gezeigt, dass diese eine sehr
starke Abhängigkeit des Co-Gehaltes aufweisen. Die Änderung
der Gitterfehlpassung wird anhand von Neutronenbeugungsexpe-
rimenten diskutiert. Zuletzt werden diemechanischen Eigenschaf-
ten der Legierungen vorgestellt, woraufhin der Versuch erfolgt,
auftretende Unterschiede unter Zuhilfenahme beobachteter Pla-
narfehler und Versetzungskonfigurationen zu erklären.
Auszüge der hier vorgestellten und diskutierten Ergebnisse sind

bereits in [194194, 217217, 264264, 265265] veröffentlicht.

4.5.1 Segregationsneigung & Gießbarkeit

Die Ergebnisse der ESMAESMA-Analyse an den Cr-haltigen, einkristal-
linen Legierungen NCX8Cr sind in Form der Elementverteilungs-
karten von W in Abb. 4.52Abb. 4.52 dargestellt.
Deutliche Änderungen des Segregationsverhaltens von W sindW ist in den Co-reichen

Legierungen gleichmäßiger
auf DCDC und IRIR verteilt.

auf den ersten Blick zu erkennen. Während das Element auf der
Ni-reichen Seite der Legierungsserie, d.h. NC08Cr und NC258Cr

138



4.5 die rolle der basiselemente co und ni

stark in den Dendritenkernen angereichert ist, verteilt es sich
mit zunehmendem Co-Gehalt gleichmäßiger im Gussgefüge, was
konsistent ist mit den Beobachtungen von Tsunekane et al. [1919].
In der Ni-freien Co-Basis Superlegierung NC1008Cr reichert sich
W sogar leicht in den interdendritischen Bereichen an. Dies ist
in sofern erstaunlich, da Wmit 3422 ○C bei weitem die höchste
Erstarrungstemperatur in diesem Legierungssystem besitzt. Es
wäre also zu erwarten, dass es sich entsprechend stark im zuerst
erstarrenden Festkörper, also den Dendritenkernen, anreichert—
so wie es auch für Ni-Basis Legierungen beobachtet wird. Was die
physikalische Ursache für die W-Anreicherung in der Schmelze
ist, bleibt an dieser Stelle ungeklärt.
Die Segregationskoeffizienten ksks aller Legierungen wurden

gemäß Abschnitt 3.4.2Abschnitt 3.4.2 ermittelt und sind in Abb. 4.53Abb. 4.53 zusam-
mengefasst. Es sind bei allen Elementen relativ klare Trends
auszumachen. Neben W ist Co das einzige Element, welches im
DCDC angereichert ist. Es verteilt sich mit steigendem nominellen
Co-Gehalt ebenfalls gleichmäßiger auf Festkörper und Schmelze.
Die verbleibenden Elemente Ni, Al und Cr haben durchwegs
Werte von ksks < 1, d.h. reichern sich in den interdendritischen
Bereichen an. Diese Segregationstendenzen ändern sich mit
steigendem Co-Gehalt jedoch auf unterschiedliche Weise: Ni
reichert sich mit steigendem Co-Gehalt stärker in der Schmelze
an, Cr verhält sich dem entgegensetzt – zeigt also bei der Co-
freien Legierung die höchste Anreicherung – und Al weist die
deutlichste Anreicherung auf, wenn die Ni- und Co-Gehalte in
der Legierung gleich sind (NC508Cr).
Insgesamt lässt sich also eine weit weniger ausgeprägte Se-

gregationsneigung – insbesondere des kritischen Elementes W –
in den Co-reichen Legierungen nachweisen. Erwartungsgemäß

Abbildung 4.52: Durch ESMAESMA bestimmte W-Segregation auf der Dendritenskala im Gusszustand
der Legierungen a) ERBOCo-NC08Cr, b) -NC258Cr, c) -NC508Cr, d) -NC758Cr und e) -NC1008Cr.
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Abbildung 4.53: Anhand der Scheil-Gleichung ermittelte Segregations-
koeffizienten der Legierungselemente in den Cr-haltigen Ni/Co-Basis
Superlegierungen NCX8Cr.

(vgl. Abschnitt 2.2.2Abschnitt 2.2.2) sollte dies zu einer besseren Gießbarkeit im
Hinblick auf fehlorientierte Körner und freckle-Bildung führen.
Dies wiederum würde das (einkristalline) Gießen großer Bauteile
ermöglichen, was die Konstruktion größerer – und damit effizien-
terer – industrieller Gasturbinen ermöglichen würde. Versuche
die vorliegende Legierungsserie auf ihre Anfälligkeit für freckles
zu untersuchen, waren jedoch nicht erfolgreich [266266]. Die Bedin-
gungen konnten in der zur Verfügung stehenden Labor Bridgman-
Anlage desWTMWTMnicht ungünstig genug gewählt werden. Selbst in
Legierungen, die für eine Anfälligkeit für freckle-Bildung bekannt
sind, wie z.B. CMSX–4, konnten keine solchen Defekte erzeugt
werden. Dies liegt hauptsächlich daran, dass nur einzelne Proben
abgegossen werden konnten (im Vergleich zu den Gießtrauben,
wie sie in der Industrie zum Einsatz kommen) und dadurch
der sog. Abschattungseffekt fehlt und daran, dass die Geometrie
dieser Proben – Stäbe oder Platten – weit weniger komplex ist, als
diejenige realer Bauteile, die oft Gießkerne, Hinterschneidungen,
etc. enthalten. Nichtsdestoweniger ist die Segregationsneigung der
Co-reichen Legierungen geringer, sodass eine bessere Gießbarkeit
weiterhin zu erwarten ist.
Dass dieses weniger ausgeprägte Seigerungsverhalten in kom-

plexeren Legierungen nicht zwangsläufig erhalten bleibt, wurde
bereits in Abschnitt 4.4.1Abschnitt 4.4.1 gezeigt. Im Falle der multinären Co-
Basis Superlegierung ERBOCo-0 wird dies besonders deutlich:
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Abbildung 4.54: Intermetallische Phasen in den interdendritischen Bereichen der multinären
Co-Basis Superlegierung ERBOCo-0 (BSDBSD).

In dieser bilden sich, wie in Abb. 4.54Abb. 4.54 dargestellt, gegen Ende
der Erstarrung in den interdendritischen Bereichen zusätzliche In komplexen Co-Basis

Superlegierungen bilden
sich verschiedene IPIPs
während der Erstarrung.

IPIPs. Es können drei verschiedene Typen ausgemacht werden:
eher blockartige und helle Phasen an der Grenze zwischen den
Dendritenarmen und den IRIRs sowie eine ebenfalls helle, nadelige
Phase, die ihrerseits eingebettet ist in eine dunkle Matrixphase.
EineMöglichkeit Zusammensetzungsbereiche zu identifizieren,

in denen sich IPIPs bilden – insbesondere TCPTCPs – wurde von
Seiser et al. [267267] in Form von sog. Strukturkarten eingeführt.
Sie basieren darauf, dass sich manche IPIPs – wie z.B. die Hume-
Rothery Phasen [268268] – beim Auftreten bestimmter Valenzelek-
tronenverhältnisse der beteiligten Elemente bilden, während
andere – wie z.B. die Laves-Phasen [269269] – entstehen, wenn
bestimmte Atomgrößenunterschiede vorliegen. Abhängig von
diesen beiden Größen existieren also gewisse Stabilitätsbereiche
verschiedener IPIPs. Die durchschnittliche Valenzelektronenzahl
NN und der relative Atomvolumenunterschied ∆V/V∆V/V in einer
Verbindung sind dabei wie folgt definiert:

N = ∑
i
ciNi (4.1)

∆V
V
= ∑
i j
cic j
∆Vi j
Vi j
= ∑
i j
cic j

∣Vi − Vj∣
0.5(Vi + Vj)

(4.2)

Dabei ist ci der Stoffmengenanteil des Elements i, Ni dessen Strukturkarten zeigen
Stabilitätsfenster von TCPTCP-
Phasen an.

effektive Anzahl an Valenzelektronen, und Vi das Atomvolumen,
welches unter Verwendung der metallischen Atomradien aus
[270270–273273] berechnet wurde. Werden diese beiden Größen – re-
lativer Volumenunterschied der Atome und durchschnittliche
Valenzelektronenzahl – gegeneinander aufgetragen, so ergibt
sich die Strukturkarte oder Phasenstabilitätskarte. Abb. 4.55Abb. 4.55 zeigt
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Abbildung 4.55: Phasenstabilitätskarte nach [267267]. Eingetragen sind die
mittels WDXWDX bestimmten und rekonstruierten Zusammensetzungsän-
derungen während der Erstarrung von ERBOCo-0, NC08Cr, NC508Cr
undNC1008Cr. Der erstarrte Anteil ist im Fall von ERBOCo-0 durch die
angegebene Skala farblich kodiert, für die NCX8Cr Legierungen stehen
heller werdende Datenpunkte für die fortschreitende Erstarrung.

einen Ausschnitt aus einer solchen Strukturkarte. Es sind farblich
voneinander abgegrenzte Fenster zu erkennen, die die Stabili-
tätsbereiche von TCPTCP-Phasen klar voneinander trennen. Alle
Zusammensetzungen, die eine gewisse Struktur formen kön-
nen, liegen innerhalb dieser Fenster. Manche Stabilitätsbereiche
überlappen allerdings—für Zusammensetzungen, die in solche
Fenster fallen, kommen mehrere Strukturen in Frage. Die L12-
und B2-Strukturen füllen einen großen Teil der Zeichnungsfläche
aus. Dies liegt darin begründet, dass die Stabilität dieser nicht
topologisch dicht gepackten Kristallstrukturen kaum von NN und
∆V/V∆V/V abhängt.
In diese Karte wurden nun die einzelnen Messpunkte aus denBei der Erstarrung von

ERBOCo-0 bewegt sich cscs
auf die TCPTCP-Stabilität zu.

ESMAESMAmappings der Legierungen ERBOCo-0, NC08Cr, NC508Cr
und NC1008Cr im Gusszustand eingetragen—pro Legierung also
40 000 Datenpunkte. Die einzelnen Messpunkte liefern in dieser
Darstellung eine Aussage darüber, ob sich bei einer gewissen
Zusammensetzung eine bestimmte Phase bilden kann. Die Segre-
gationen, die während der Erstarrung auftreten, bewirken nun,
dass sich die Position der Zusammensetzung des erstarrenden
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Festkörpers während der Erstarrung in dieser Auftragung verän-
dert. Der ermittelte Festphasenanteil während der Erstarrung (vgl.
Abschnitt 3.4.2Abschnitt 3.4.2) ist für die Legierung ERBOCo-0 in Form einer
Farbskala dargestellt. Es ist zu beobachten, dass NN während der
Erstarrung zunächst abnimmt, während ∆V/V∆V/V zunimmt. Gegen
Ende der Erstarrung kommt es zu einer deutlichen Spaltung des
Erstarrungsverlaufes, wobei der linke Arm den Stabilitätsbereich
der D024-Phase durchläuft und einige Datenpunkte in das Fenster
der Laves-Phasen fallen.
Durch TEMTEM Untersuchungen konnten wir in [217217] zeigen,

dass es sich bei den blockartigen, hellen Ausscheidungen, die
in Abb. 4.54Abb. 4.54 zu sehen sind, tatsächlich, um C14 Laves-Phasen
handelt—die Vorhersage aus der Strukturkarte trifft also für diese
TCPTCP-Phase zu. Die dunkle Matrix-Phase, in welche die nadeligen
Ausscheidungen eingebettet sind, konnte als B2 identifiziert wer-
den.DieNadeln selbst waren zwar zu klein für eine Identifizierung
der Kristallstruktur, allerdings stützen CALPHADCALPHAD Rechnungen
die aus der Strukturkarte gewonnenen Erkenntnisse, nämlich dass
es sich bei dieser Phase um D024 handelt. Allerdings kommt auch
die D019-Phase in Betracht, die allerdings hier nicht dargestellt
ist [264264].
Nicht alle dieser in ERBOCo-0 auftretenden Phasen konnten

im Versuch einer Lösungsglühung bei 1300 ○C aufgelöst werden
[274274]. Generell ist eine Ausbildung von Fremdphasen in Super-
legierungen – egal ob während Erstarrung, Wärmebehandlung
oder im Einsatz – nicht wünschenswert. In der Strukturkarte gilt
es also Zusammensetzungen in der Nähe der TCPTCP Stabilität zu ver-
meiden. Die Datenpunkte der NCX8Cr Legierungen, die ebenfalls
in Abb. 4.55Abb. 4.55 dargestellt sind, liefern bereits eine Möglichkeit, wie
dies zu erreichen ist. Die zu diesen Legierungen gehörigen Punkte
sind ebenfalls mit einer Farbkodierung versehen, die den bereits
erstarrten Anteil mit heller werdenden Punkten angibt. Es ist zum
einen zu erkennen, dass die Datenpunkte aller drei Legierungen,
aufgrund ihrer weniger komplexen Zusammensetzung und ihrer
weniger ausgeprägten Segregationsneigung, einen wesentlich
engeren Bereich der Karte einnehmen als dies für ERBOCo-0
der Fall war. Zum anderen ist aber auch der Einfluss des Ni-
Gehaltes in der jeweiligen Legierung deutlich zu erkennen: Je
mehr Ni in der Legierung vorhanden ist, desto weiter rechts Durch die Erhöhung des

Ni-Gehaltes kann die TCPTCP-
Bildung vermieden werden.

liegen die Datenpunkte in der Karte, da Ni im Vergleich zu Co
ein Elektron mehr besitzt. Zudem ändert sich auch die Richtung,
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Abbildung 4.56: Vergleich der experimentell bestimmten (DSCDSC) und
mittels CALPHADCALPHAD errechneten Umwandlungstemperaturen der NCX
Legierungen a) ohne und b) mit Cr in Abhängigkeit des Co-Gehalts.

in die sich die Zusammensetzung während der Erstarrung in
der Karte bewegt. Während in den Co-reichen Legierungen
NC1008Cr und ERBOCo-0 die Zusammensetzungen in Richtung
der TCPTCP Stabilität streben, entfernen sich die beiden anderen
Legierungen davon. Ein gewisser Anteil von Ni scheint also in Co-
Basis Superlegierungen allein zur Vermeidung der Bildung von
TCPTCP-Phasen notwendig zu sein. Dies ist im Falle von Legierung
ERBOCo-1 geglückt, indem der Ni-Gehalt von 20 auf 32 at.%
erhöht wurde.Wie bereits inAbb. 2.1Abb. 2.1 zu sehen, treten zwar auch in
dieser Legierung im Gusszustand noch vereinzelte IPIPs auf, diese
lassen sich jedoch während der Wärmebehandlung vollständig
auflösen.

4.5.2 Phasenumwandlungen & Mikrostruktur

Die Umwandlungstemperaturen der NCX Modelllegierungen,
wie sie aus den DSCDSC-Messungen bestimmt und mittels
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CALPHADCALPHAD unter Verwendung der TCNI8 Datenbank berechnet
wurden, sind in Abb. 4.56aAbb. 4.56a und 4.56b4.56b dargestellt. Die DSCDSC- Das Verhältnis von Ni

und Co hat kaum Einfluss
auf die Solidus- und
Liquidustemperaturen,
jedoch haben Ni-reiche
Legierungen eine höhere γ′-
Solvustemperatur.

Messungen zeigen für beide Legierungsserien (mit und ohne
Cr), dass die γ′-Solvustemperaturen mit steigendem Co-Gehalt
abnehmen, während sich die Solidus- und Liquidustemperaturen
kaumverändern.Die Zugabe von 8 at.%Cr erniedrigt die Schmelz-
temperaturen über den gesamten Zusammensetzungsbereich
um etwa 40 ○C. Der Cr-Gehalt hat kaum Einfluss auf die γ′-
Solvustemperatur der Co-reichen Legierung, erhöht allerdings
die Solvustemperatur in den Ni-reichen Legierungen um etwa
30 ○C.
Die experimentellen Trends werden auch durch die ther- Aktuelle Datenbanken

beschreiben die Phasenum-
wandlungstemperaturen
gut.

modynamischen Rechnungen richtig wiedergegeben, jedoch
treten Abweichungen der Umwandlungstemperaturen von bis
zu 50 ○C auf. Außerdem werden bei 900 ○C zusätzlich andere
intermetallische Phasen im Gleichgewicht mit γ/γ′ vorhergesagt
(z.B. µ/D85 & β/B2), die experimentell allerdings nicht beobachtet
wurden.
Die Mikrostruktur aller (polykristallinen) Legierungen nach

der Standardwärmebehandlung von 1250 ○C / 24 h + 900 ○C
/ 100 h ist in Abb. 4.57Abb. 4.57 dargestellt. Alle Legierungen zeigen
die typische γ/γ′-Mikrostruktur, allerdings erscheinen die γ′-
Ausscheidungen in den Cr-haltigen Legierungen in Abb. 4.57bAbb. 4.57b
etwas runder. Wie in Abschnitt 4.3Abschnitt 4.3 bereits gezeigt, reduziert das
Legieren mit Cr die γ/γ′-Gitterfehlpassung, was die wahrschein-
liche Ursache des Unterschieds in der Teilchenmorphologie ist.
Hierauf wird später noch genauer eingegangen.
Der Kontrast in den BSDBSD Mikrostrukturaufnahmen invertiert

sich in beiden Legierungsserien mit steigendem Co-Gehalt von
dunklen zu hellen γ′-Ausscheidungen. Dies wird verursacht
durch eine Änderung des Verteilungsverhaltens der Elemente –
insbesondereW – und wird ebenfalls weiter unten adressiert. Alle
Legierungen weisen eher niedrige γ′-Volumenanteile von 35 bis
55 % auf, beide Serien zeigen jedoch ein Maximum im mittleren
Zusammensetzungsbereich, wie es in Abb. 4.58Abb. 4.58 ersichtlich ist.
Der maximale Volumenanteil tritt im Falle der Cr-freien

Legierungen in NC500Cr mit etwa 56% auf, für die Cr-haltigen
Legierung liegt NC758Cr mit 50% am höchsten. Die – unter
Verwendung der APTAPT Daten über das unter Gl. 2.3.1Gl. 2.3.1 erläuterte
Hebelgesetz bestimmten – Phasenanteile stimmen gut mit den
aus der Mikrostrukturanalyse ermittelten Werten überein. Die
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Abbildung 4.57: Mikrostrukturaufnahmen (BSDBSD) der Legierungen a) NCX0Cr ohne und b) mit
Cr NCX8Cr nach Wärmebehandlung bei 900 ○C für 100 h.

Abweichung dieser beiden Methoden im Fall von NC1008Cr wirdDer γ′-Volumenan-
teil der Co/Ni-Basis
Legierungen wird im

mittleren Zusammenset-
zungsbereich maximal.

aller Wahrscheinlichkeit nach von tertiären γ′-Ausscheidungen
verursacht, welche in der Rekonstruktion der APTAPT Daten ge-
funden wurden. Diese erschweren die Ermittlung der Phasen-
zusammensetzungen, wie sie bei der Auslagerungstemperatur
vorlagen und führen so zu dem größeren Fehlerbalken des
Phasenanteils für diese Legierung (vgl. Gl. 2.3.1Gl. 2.3.1). Die in Abb. 4.58Abb. 4.58
enthaltene Trendlinie orientiert sich daher an den Datenpunkten
der Bildanalyse.
Um die Stabilität der Mikrostruktur zu untersuchen, wurden

die Legierungen für zusätzliche 1000 h bei 900 ○C ausgelagert.
Das Ergebnis ist in Abb. 4.59Abb. 4.59 dargestellt. In fast allen Legierungen
sind die Ausscheidungen nur leicht vergröbert, während sich
ihre Morphologie hin zu einer etwas kubischeren Erscheinung
verändert hat. In NC508Cr sind die γ′-Ausscheidungen allerdings
noch immer fast vollständig rund—ein Hinweis darauf, dass in
dieser Legierung eine besonders niedrige γ/γ′-Gitterfehlpassung
vorliegt. In der Ni-freien Legierung NC1008Cr, ist die γ/γ′-Mi-In der Ni-freien Legierung

bilden sich andere Phasen
auf Kosten von γ/γ′.

krostruktur teilweise zugunsten von anderen Phasen zersetzt.
Konsistent mit den Untersuchungen von Bauer et al. [176176] ist also
in Cr-haltigen Legierungen ein kritischer Ni-Gehalt notwendig,
um die γ/γ′-Mikrostruktur zu stabilisieren. In keiner anderen
Legierung wurden zusätzliche IPIPs gefunden—auch nicht in der
ternären Co–9Al–8W Legierung NC1000Cr. Wenn die γ′-Phase
im ternären Co–Al–W System also tatsächlich nur metastabil
sein sollte, wie es manche Forschergruppen für wahrscheinlich
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Abbildung 4.58: Mittels REMREM-Bildanalyse bzw. über das Hebelgesetz aus
APTAPT-Messungen errechnete γ′-Volumenanteile der NCX Legierungen
mit und ohne Cr.

halten [2727, 136136–140140], so ist die Umwandlungskinetik bei 900 ○C
zumindest hinreichend langsam.
Die Mikrostrukturen der beiden komplexeren Legierungen Das Vertauschen der

Ni- und Co-Gehalte in
ERBOCo-1 führt zu einer
deutlichen Änderung der
γ′-Morphologie.

ERBOCo-1 und -1X sind in Abb. 4.60Abb. 4.60 dargestellt. TEMTEM-Auf-
nahmen dieser beiden Legierungen wurden außerdem bereits
in den wissenschaftlichen Grundlagen in Abb. 2.4Abb. 2.4 gezeigt. Für
ERBOCo-1 sind die relevanten Mikrostrukturparameter un-
ter Abschnitt 4.4.2Abschnitt 4.4.2 diskutiert worden. Werden nun in dieser
Legierung die Co- und Ni-Gehalte von 44.5 bzw. 32 at.% ver-
tauscht, entsteht die Ni-Basis Legierung ERBOCo-1X. Wie in
den Mikrostrukturaufnahmen ersichtlich, hat diese vermeintlich
kleine Änderung enormen Einfluss auf die Morphologie der Aus-
scheidungen. Während ERBOCo-1 noch eckige Ausscheidungen
aufweist, sind die Ausscheidungen in ERBOCo-1X rundlich und
haben keine offensichtliche Vorzugsorientierung, was auf eine
Gitterfehlpassung nahe null schließen lässt. Außerdem ist auch im
Falle dieser komplexen Legierungen der Kontrast in den BSDBSD-Auf-
nahmen invers, sodass γ′ in ERBOCo-1 heller und in ERBOCo-
1X dunkler als die Matrix erscheint. In den TEMTEM-Aufnahmen
(Abb. 2.4Abb. 2.4) sind bei genauerer Betrachtung außerdem für beide
Legierungen sehr kleine γ′-Ausscheidungen zu erkennen. Bei
diesen handelt es sich um tertiäre γ′-Ausscheidungen, die sich
während der Abkühlung von der letzten Auslagerungstemperatur
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Abbildung 4.59: Mikrostrukturaufnahmen (BSDBSD) der Legierungen mit variierendem Co-Gehalt
nach Langzeitauslagerung bei 900 ○C für 1100 h: a) NCX0Cr ohne und b) NCX8Cr mit Cr.

bilden und über 900 ○C nicht stabil. Folglich beeinflussen sie die
mechanischen Eigenschaften bei diesen Temperaturen nicht.
Die Ursachen für die veränderte Teilchenmorphologie sowie

die Kontrastumkehr in den Mikrostrukturaufnahmen bei Erhö-
hung des Co-Gehalts werden im folgenden Abschnitt eingehend
erläutert.

4.5.3 Gitterfehlpassung & Verteilungsverhalten

Da die im vorherigen Abschnitt erläuterten Unterschiede in der
Ausscheidungsmorphologie üblicherweise mit der Änderung der
Gitterfehlpassung assoziiert werden, wurden Beugungsexperi-
mente – in diesemFallNeutronenbeugung –durchgeführt, umdie
Gitterparamter von γ und γ′ zu bestimmen.DieDiffraktogramme
der Cr-haltigen Legierungen sind in Abb. 4.61Abb. 4.61 dargestellt.

Abbildung 4.60: Mikrostrukturaufnahmen (BSDBSD) der Legierungen a)
ERBOCo-1 und b) ERBOCo-1X im standardausgelagerten Zustand
(1050 ○C/5 h + 900 ○C/16 h).
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rimenten an den Cr-haltigen Ni/Co-Basis Superlegierungen NCX8Cr.
Alle Kurven haben die gleiche Skalierung.

Es treten nur Reflexe der γ- und γ′-Phasen auf. Die Intensität Die Intensität aller Reflexe
in der Neutronenbeugung
wird mit zunehmendem
Co-Gehalt schwächer.

aller Reflexe nimmt mit zunehmendem Co-Gehalt deutlich ab.
Dies wird durch eine geringere Neutronenstreulänge von Co im
Vergleich zu Ni verursacht. Die Intensität der Überstrukturreflexe
nimmt jedoch noch deutlicher mit dem Co-Gehalt ab und
verschwindet bei NC758Cr und NC1008Cr nahezu vollständig. Ab-
gesehen von der niedrigen Neutronenstreulänge des Co, kommen
noch andereGründe für die Erklärung dieses Phänomens in Frage:
Zum einen könnte die Ordnung der L12-Phase abnehmen, zum
anderen könnte die durchschnittliche Neutronenstreulänge der
B-Atome in der A3B-Struktur, derjenigen der Atome auf dem
A-Untergitter gleichen. So wäre selbst bei perfekter Ordnung4141
kein Überstrukturreflex sichtbar. Da die Überstrukturreflexe in
TEMTEM und XRDXRD sehr deutlich sichtbar sind, erscheint letzteres
tatsächlich der Grund für die abnehmende Intensität der Über-
strukturreflexe in den Co-reichen Legierungen zu sein.
Die Fundamentalreflexe aller Legierungen – auch derjenigen,

die kaum Überstrukturreflexe zeigen – sind mehr oder minder
asymmetrisch. Die 004-Reflexe der Legierungen NC258Cr und
NC758Cr sind exemplarisch in Abb. 4.62Abb. 4.62 dargestellt. Es ist zu
erkennen, dass der Reflex von NC258Cr eher symmetrisch ist

41 Perfekte Ordnung hieße in diesem Fall, dass alle Co und Ni Atome auf den A
Plätzen sitzen und alle Al, W und Cr Atome auf dem B Untergitter.
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Tabelle 4.6: Gitterparameter und -fehlpassung in den chromhaltigen
Ni/Co-Basis Superlegierungen NCX8Cr.

NC08Cr NC258Cr NC508Cr NC758Cr NC1008Cr

aγaγ / Å 3.5834 3.5833 3.5837 3.5808 3.5817
aγ′aγ′ / Å 3.5793 3.5808 3.5852 3.5848 3.5884
δδ / % -0.11 -0.07 +0.04 +0.11 +0.19

und linksseitig nur eine sehr kleine Schulter aufweist, während
NC758Cr eine ausgeprägtere Asymmetrie hin zu größeren Beu-
gungswinkeln zeigt. Dies wird jeweils durch die etwas kleine-
re bzw. größere Gitterkonstante der γ′-Phase verursacht. Die
Position des γ′-Peaks wurde jeweils unter Zuhilfenahme der
Überstrukturreflexe ermittelt.
Es ist also bereits an dieser Stelle zu erkennen, dass δδ für die Ni-

reichen Legierungen negativ und für die Co-reichen Legierungen
positiv ist. Die Resultate der Auswertung aller auftretenden
Reflexe sind Tabelle 4.6Tabelle 4.6 zu entnehmen; Abb. 4.63Abb. 4.63 stellt diese
Ergebnisse in Form der Gitterfehlpassung graphisch dar.
Mit zunehmendem Co-Gehalt ändert sich δδ linear von −0.11 %Die Gitterfehlpassung

ändert sich linear zwi-
schen der Ni- und der

Co-Basis Superlegierung.

in der Ni-Basis Legierung NC08Cr hin zu 0.19% in NC1008Cr.
Dabei ist zu beachten, dass die Neutronenbeugungsexperimente
bei Raumtemperatur durchgeführt wurden. Allerdings ist die
runde Form der Ausscheidungen im mittleren Zusammenset-
zungsbereich ein starkes Indiz dafür, dass der Trend auch bei
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Abbildung 4.62: Vergrößerte 004-Beugungsreflexe der Legierungen
a) NC258Cr und b) NC758Cr.
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Abbildung 4.63: Gitterfehlpassung δδ der Cr-haltigen Legierungen
NCX8Cr im Vergleich mit den Cr-freien Legierungen aus [155155] in
Abhängigkeit des Co-Anteils.

der Auslagerungstemperatur von 900 ○C erhalten bleibt. Erwar-
tungsgemäß würde die Gitterfehlpassung aller Legierungen mit
steigender Temperatur zu etwas negativen Werten verschoben
werden, wie dies auch für Co–Al–W und Co–Al–W–Ta Legierun-
gen in Abb. 4.20Abb. 4.20 gezeigt wurde.
Dass δδ mit zunehmendem Co-Gehalt größer wird, wurde Nur die Gitterfehlpassung

der Cr-haltigen und Ni-
reichen Legierungen ist
negativ.

bereits von Shinagawa et al. beobachtet, deren Daten ebenfalls
in Abb. 4.63Abb. 4.63 aufgenommen sind. Ihre Cr-freie Legierungsserie
der Zusammensetzung Co-xNi-10Al-7.5W, zeigt jedoch keinen
Nulldurchgang von δδ, sondern weist durchwegs positive Werte
auf, die über den gesamten Zusammensetzungsbereich um etwa
0.26 Prozentpunkte höher liegen als diejenigen von NCX8Cr. Da
sich diese Cr-freien Legierungen kaum von den in dieser Arbeit
untersuchten Legierungen der Serie NCX0Cr unterscheiden, kann
davon ausgegangen werden, dass δδ auch in letzteren durchweg
positiv ist. Dass die Zugabe vonCr die Gitterfehlpassung reduziert
– genauer: zu negativeren Werten verschiebt – ist konsistent mit
den Ergebnissen, die in Abschnitt 4.3Abschnitt 4.3 diskutiert wurden. Auch in
dort beschriebenen Legierungen sorgt die Zugabe von 8 at.% Cr
zu einer Änderung von δδ um 0.18 bis 0.26 Prozentpunkte (vgl.
Abb. 4.32Abb. 4.32).
Für ERBOCo-1 und -1X liegen keine Messungen der Gitter-

fehlpassung vor. Im Vergleich mit anderen Mikrostrukturen ist
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Abbildung 4.64: Elementverteilungskarten (APTAPT) der Legierungen a)
NC258Cr und b) NC758Cr

allerdings davon auszugehen, dass in dieser Legierung mit zwar
würfelförmigen, an den Ecken aber bereits etwas abgerundeten,
Ausscheidungen eine vergleichsweise niedrige positive Gitterfehl-
passung vorliegt (∼0.2%). In ERBOCo-1X mit fast vollständig
runden Ausscheidungen ohne klare Vorzugsorientierung liegt δδ
dagegen erwartungsgemäß sehr nahe bei null.
Um Änderungen von Phasenzusammensetzungen zu identifi-

zieren, die für die Variation der Gitterparameter verantwortlich
sein könnten, wurde APTAPT durchgeführt. Die Rekonstruktion
zweier Proben der NCX8Cr Legierungsserie ist in Form von Ele-
mentverteilungskarten vonCr undAl in Abb. 4.64Abb. 4.64 dargestellt. Die
γ/γ′-Grenzfläche ist durch eine 8 at.%Cr-Isokonzentrationsfläche
gekennzeichnet. Qualitativ ist bereits zu erkennen, dass sich
sowohl Al als auch Cr in der Co-reicheren Legierung NC758Cr
gleichmäßiger auf die beiden Phasen γ und γ′ verteilen.
Das Verteilungsverhalten der Elemente ist in Form des Ver-Cr und Al sind in Co-

Basis Superlegierungen
gleichmäßiger verteilt.

teilungskoeffizienten kγ′/γ
ik
γ′/γ
i in Abb. 4.65Abb. 4.65 dargestellt. Es ist zu

erkennen, dass sich Al in den Ni-reichen Legierungen stark in
γ′ anreichert (kγ′/γ

ik
γ′/γ
i > 4), während es in der reinen Co-Basis

Legierung NC1008Cr nahezu gleichmäßig verteilt ist. Cr zeigt
mit kγ′/γ

ik
γ′/γ
i ≈ 0.2 ebenfalls das ausgeprägteste Verteilungsverhalten

auf der Ni-reichen Seite der Legierungsserie, wobei es sich im
Gegensatz zu Al in γ anreichert. Die deutlichste Änderung ist
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Abbildung 4.65: γ′/γ-Verteilungskoeffizienten kγ′/γ
i der Legierungsele-

mente i in den Cr-haltigen NCX8Cr Legierungen .

allerdings bei dem Element W zu beobachten: Es ist auf der W ist in Ni-Basis in γ und
in Co-Basis Superlegierun-
gen in γ′ angereichert

Ni-reichen Seite des Legierungssystems in γ angereichert (kγ′/γ
ik
γ′/γ
i

≈ 0.7), segregiert jedoch in den Co-Basis Legierungen stark
in γ′ (kγ′/γ

ik
γ′/γ
i ≈ 1.7). Im mittleren Zusammensetzungsbereich

ist es dagegen einigermaßen gleichmäßig auf γ und γ′ verteilt.
Diese Umkehrung des bevorzugten Verteilungsverhaltens von
W ist wahrscheinlich der Hauptgrund für die Änderung der
Gitterfehlpassung mit zunehmendem Co-Gehalt, da es in beiden
Phasen den höchsten Vegardschen Koeffizienten aller beteiligten
Elemente aufweist [161161].
In Abb. 4.66Abb. 4.66 werden die Verteilungskoeffizienten der Elemente Cr verstärkt die Anreiche-

rung der Elemente in ihren
bevorzugten Phasen.

in den Cr-haltigen Legierungen in einer anderen Darstellung
mit denjenigen der Cr-freien Legierungen aus [155155] verglichen.
Die Trends aller Elemente, die in beiden Legierungsserien vor-
kommen, sind identisch. Jedoch scheint die Anreicherung in den
jeweiligen Phasen stärker ausgeprägt zu sein, wennCr in der Legie-
rung vorhanden ist. In Übereinstimmung mit den Erkenntnissen,
die anhand der Cr-haltigen Legierungen gewonnen wurden (vgl.
Abb. 4.34Abb. 4.34) bzw. den veröffentlichten Daten aus [135135, 195195], bildet
W hiervon die einzige Ausnahme—es ist in Anwesenheit von Cr
weniger stark in γ′ angereichert. Die sehr deutliche Anreicherung
von Cr in γ ist aller Wahrscheinlichkeit nach der Hauptgrund für
die niedrigere, teilweise sogar negative, γ/γ′-Gitterfehlpassung
dieser Legierungen im Gegensatz zu den Cr-freien Legierungen
aus [155155] mit ähnlichem Ni/Co-Verhältnis. Insgesamt ist in dieser
Darstellung sehr gut ersichtlich, dass sich alle Elemente – wieder
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Abbildung 4.66: Abhängigkeit der Verteilungskoeffizienten vom Co-
Gehalt in den NCX8Cr Legierungen im Vergleich mit den mit den Cr-
freien Legierungen aus [155155].

mit Ausnahme vonW–mit steigendemCo-Gehalt gleichmäßiger
auf die beiden Phasen verteilen.
Die gleichen Tendenzen bleiben auch bei Betrachtung der

komplexeren Legierungen ERBOCo-1 und -1X erhalten, deren
rekonstruierte Elementverteilungskarten in Abb. 4.67Abb. 4.67 anhand derDas bevorzugte Ver-

teilungsverhalten der
Elemente bleibt auch
in den multinären

Legierungen erhalten.

Elemente Cr und Al und von 5 at.% Cr-Isokonzentrationsflächen
dargestellt sind. Wie in den TEMTEM-Aufnahmen der Legierungen
Abb. 2.4Abb. 2.4 sind kleine γ′-Ausscheidungen zu erkennen, die aus der
Abkühlung von der Wärmebehandlungstemperatur stammen.
Bereits in dieser Darstellung ist qualitativ zu erkennen, dass
sowohl Cr als auch Al in der Ni-reichen Legierung ERBOCo-1X
stärker in den jeweiligen Phasen angereichert sind.

Abbildung 4.67: APTAPT Elementverteilungskarten von Al und Cr in den
Legierungen ERBOCo-1 und -1X. Die γ/γ′-Grenzflächen sind durch
5 at.% Cr-Isokonzentrationsflächen dargestellt..
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Abbildung 4.68: Proxigramm aus der APTAPT über eine γ/γ′-Grenzfläche
in den Legierungen a) ERBOCo-1 und b) ERBOCo-1X.

Das dazugehörige Proxigramm aller Legierungselemente über
die γ/γ′-Grenzfläche der jeweils großen Ausscheidung, Abb. 4.68Abb. 4.68,
zeigt dies auch quantitativ. Auffällig ist wiederum insbesondere
W: während es in ERBOCo-1 in γ′ angereichert ist, liegt in
ERBOCo-1X eine etwas höhere W-Konzentration in der γ-Phase
vor. Die Legierungselemente Ti, Ta und Hf verhalten sich in
beiden Legierungen sehr ähnlich, wobei sie alle in der Co-reichen
Legierung ERBOCo-1 etwas stärker in γ′ angereichert sind. Auch
bei Co und Ni bleibt die jeweilige Tendenz erhalten: Co hat
in beiden Legierungen höhere Konzentrationen in γ, Ni in γ′.
Erwähnenswert ist jedoch, dass der Co-Gehalt beider Phasen in
der Co-reichen Legierung ERBOCo-1 den Ni-Gehalt übertrifft, In ERBOCo-1X basiert γ

hauptsächlich auf Co und
γ′ auf Ni.

während die γ-Matrix in der Ni-reichen Legierung ERBOCo-1X
ärmer an ihrem Basiselement Ni ist—d.h. gewissermaßen liegt
in ERBOCo-1X eine nickelbasierte Ausscheidungsphase in einer
Co-Basis Matrix vor.
Eine Bestimmung des γ′-Volumenanteils fvfv aus diesen APTAPT-

Messungen mittels Gl. 2.4Gl. 2.4 ergibt für ERBOCo-1 69.6(24) % und
für ERBOCo-1X 67.5(34) %. Im Rahmen derMessgenauigkeit wei-
sen diese Legierungen also in etwa den gleichen γ′-Volumenanteil
auf. Der so bestimmte Wert für ERBOCo-1 ist etwas höher, als
der in Abschnitt 4.4.2Abschnitt 4.4.2 genannte Volumenteil von 60% aus der
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Abbildung 4.69: Minimale Kriechrate der Legierungen NCX0Cr und
NCX8Cr in Abhängigkeit des Co-Gehaltes.

Bildanalyse. Dem APTAPTWert ist hierbei aller Wahrscheinlichkeit
nach mehr zu vertrauen, da bei der Mikrostrukturanalyse An-
nahmen über die Teilchenmorphologie getroffen werden müssen,
um den bestimmten γ′ Flächenanteil in einen Volumenanteil zu
konvertieren.

4.5.4 Kriecheigenschaften

Zum Vergleich der mechanischen Eigenschaften wurden Druck-
kriechversuche an den polykristallinen Legierungsserien durchge-
führt. Ein Vergleich der Legierungen ist in Form der minimalen
Dehnrate bei 900 ○C und 250MPa in Abb. 4.69Abb. 4.69 dargestellt. Es
wird deutlich, dass die Kriecheigenschaften beider Legierungs-
serien stark vom Co-Gehalt abhängen. In der Legierungsserie
ohne Cr zeigt die Ni-Basis Superlegierung NC00Cr bei weitem das
schlechteste Kriechverhalten, während die Co-reiche Legierung
NC750Cr die höchste Kriechfestigkeit erreicht.
Im Falle der Cr-haltigen Legierungen kehrt sich dieser Trend

fast vollständig um: die Co-Basis Legierung NC1008Cr schneidet
am schlechtesten ab, während die Ni-reiche Legierung NC258Cr
die niedrigste Kriechrate aufweist.
Für die Cr-freien Legierungen gibt es also einen Trend zu bes-Co-Basis Superlegierun-

gen zeigen die besseren
Kriecheigenschaften...

seren Kriecheigenschaften bei hohem Co-Gehalt. Dies kann nicht
durch den γ′-Volumenanteil erklärt werden, da dieser bei einem
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Co-Anteil von 50% ein Maximum erreicht– vgl. Abb. 4.58Abb. 4.58 – und
zu den Rändern des Zusammensetzungsbereiches hin abnimmt.
Ein Grund für die niedrigeren Kriechraten könnte der Co–Ni
Interdiffusionskoeffizient sein, welcher zur Co-reichen Seite des
binären Co–Ni Systems abnimmt [149149]. Es wurde außerdem
bereits gezeigt, dass die Diffusivität der Übergangsmetalle in
Co etwas niedriger ist als in Ni [152152]. Darüber hinaus würde
die niedrigere Stapelfehlerenergie von Co die Rekombination
und damit das Quergleiten und Klettern von Partialversetzungen
erschweren. Davies at al. haben bereits 1965 gezeigt, dass die
Zugabe von Co zu Ni zu einer deutlichen Erhöhung der Kriechfes-
tigkeit führt [146146]. Die größere Gitterfehlpassung der Co-reichen
Legierungen und die damit verbundenen Kohärenzspannungen
würden außerdem zu einem dichteren Versetzungsnetzwerk an
den γ/γ′-Grenzflächen führen und ebenfalls eine effektivere Bar-
riere für die Bewegung nachfolgender Versetzungen darstellten.
In Übereinstimmung mit dem Experiment, sprechen all diese
Gründe dafür, dass Co-Basis Legierungen unter den gegebenen
Bedingungen niedrigere Kriechraten aufweisen würden.
Schwieriger ist allerdings, den umgekehrten Trend zu erklären, ...solange kein Cr in den

Legierungen enthalten ist.der in denCr-haltigen Legierungen beobachtetwird, in denen sich
die Co-Basis Legierung NC1008Cr bei den gleichen Bedingungen
ummehr als zweiGrößenordnungen schneller verformt, als dieNi-
reiche Legierung NC258Cr. Anders formuliert führt das Legieren
mit Cr also zu einer enormen Zunahme der Kriechfestigkeit
im Falle der Ni-reichen Legierungen, während es diejenige der
Co-Basis Legierungen – konsistent mit den Beobachtungen
aus Abschnitt 4.3.2Abschnitt 4.3.2 – verschlechtert. Basierend auf den relativ
ähnlichen γ′-Volumenanteilen (vgl. Abb. 4.58Abb. 4.58), wäre eine so
drastische Änderung der Kriecheigenschaften nicht zu erwarten—
im Gegenteil verringert Cr in den Ni-reichen Legierungen den γ′-
Volumenanteil sogar und erhöht ihn in den Co-Basis Legierungen.
Wird allein von Mikrostrukturparametern ausgegangen, wäre Cr verschlechtert die

Kriechfestigkeit der
Co-Basis Legierungen
drastisch, obwohl es den γ′-
Volumenanteil erhöht.

demnach hinsichtlich der Kriecheigenschaften eher von einem
negativen Einfluss von Cr auf Ni-Basis und von einem positiven
Einfluss auf Co-Basis Superlegierungen auszugehen—das Ge-
genteil von den experimentellen Beobachtungen. Offensichtlich
existieren also noch andere Einflussfaktoren.
Einer dieser Faktoren ist die Mischkristallhärtung MKHMKH der

γ-Matrix: wie anhand von Abb. 4.65Abb. 4.65 und 4.664.66 bereits diskutiert
wurde, reichert sich Cr dort in Ni stärker an und würde dadurch
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die Kriechfestigkeit erhöhen. Wird nun Co zulegiert kommt es
zunächst zu einer weiteren MKHMKH, da auch dieses Element in
γ segregiert (NC258Cr). Bei weiterer Erhöhung des Co-Gehalts
hingegen, würde eswieder zu einemAbsinken derMKHMKHkommen,
da sich Cr, Co und W zunehmend in γ′ anreichern.
Die gleiche Argumentation – insbesondere für W – könnte

auch für die Diffusivität der Matrixphase herangezogen werden.
Eine Abschätzung der effektiven Diffusion nach [7373], wie sie in
Abschnitt 2.4.3Abschnitt 2.4.3 beschrieben und im vorangegangen Abschnitt
angewandt wurde, ist im vorliegenden Fall allerdings nicht ohne
weiteresmöglich. Für die Ränder des Zusammensetzungsbereichs,
also für die reine Co- und die reine Ni-Basis Legierung funk-
tioniert dies natürlich—es können die Aktivierungsenergien QQ
und Frequenzfaktoren D0D0 für die Selbstdiffusion von Co(Ni) und
die entsprechenden Werte für die Legierungselemente in Co(Ni)
eingesetzt werden. Für die intermediären Legierungen können
jedoch weder die einen, noch die anderen Werte verwendet
werden. Daher wurden zur Ermittlung der effektiven Diffusion
in diesen Legierungen nach dem Co-Anteil fB(Co)fB(Co) gewichtete
Mittelwerte verwendet: für D0D0 waren dies die harmonischen
Mittel aus den Frequenzfaktoren der Legierungselemente in Co
und dem entsprechenden Wert in Ni, also

Di ,Co/Ni0 = ( 1 − fB
Di ,Ni0

+ fB
Di ,Co0

)−1. (4.3)

Für die Werte der Aktivierungsenergien der Legierungselemente
wurde das gewichtete arithmetischeMittel der jeweiligen QWerte
in Ni bzw. Co verwendet:

Qi ,Co/Ni = (1 − fB)Qi ,Ni + fBQi ,Co (4.4)

Für die Ermittlung der Aktivierungsenergie des Basiselements
gestaltet sich eine faire Mittelung schwieriger, da für die beiden
Elemente insgesamt vier Terme in diese eingehen müssten—die
Aktivierungsenergien für die Diffusion von Co in Co, Ni in Ni, Ni
in Co und Co in Ni. Daher wurde analog zu Gl. 4.4Gl. 4.4 zunächst ein
gewichteter Mittelwert für die Selbstdiffusion und die Diffusion
des jeweils anderen Elements gebildet:

QCo,Co/Ni = (1 − fB)QCo,Ni + fBQCo,Co (4.5)

QNi ,Co/Ni = (1 − fB)QNi ,Ni + fBQNi ,Co (4.6)
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Abbildung 4.70: Literaturwerte für die Aktivierungsenergien der
Diffusion für Co in Co von Bussmann et al. [256256], für Ni in Co von
Wazzan [260260], für Co in Ni von Jung et al. [261261] und für Ni in Ni von
Monma et al. [259259] an denRändern des Zusammensetzungsbereichs und
nach Gleichungen 4.54.5, 4.64.6 und 4.84.8 errechnete Werte für intermediäre
Co/Ni Legierungen.

Umaus diesen beidenGrößen einenWert für QBasis in Gl. 2.17Gl. 2.17 zur
ermitteln wurde daraus nochmals ein gewichteter, arithmetischer
Mittelwert ermittelt:

QBasis = (1 − fB)Q
Ni ,Co/Ni + fBQ

Co,Co/Ni (4.7)

Damit ergibt sich

QBasis = (1− fB)2QNi ,Ni+( fB− f 2B)(QNi ,Co+QCo,Ni)+ f 2BQCo,Co.
(4.8)

Das Ergebnis dieser Gewichtung ist in Abb. 4.70Abb. 4.70 dargestellt. Durch die Verwendung
gewichteter Mittelwerte
kann die Diffusion der
Elemente in Co/Ni-Basis
Legierungen abgeschätzt
werden.

Gl. 4.8Gl. 4.8 liefert für die Ränder des Zusammensetzungsbereichs, d.h.
für fB = 0 oder 1, QNi ,Ni bzw. QCo,Co, und gewichtet im interme-
diären Zusammensetzungsbereich die Aktivierungsenergien für
Fremddiffusion und Selbstdiffusion der Elemente entsprechend,
sodass beispielsweise bei fB = 0.5 alle vier Energien zu gleichen
Teilen eingehen.
Um zu der gesamten effektiven Aktivierungsenergie der Diffu-

sion zu gelangen, gehen hinter dem Summenzeichen in Gl. 2.17Gl. 2.17
dann nur noch die Qi ,Co/Ni aller Legierungselemente außer
Ni und Co ein. Unter Verwendung obiger Gleichungen und
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Abbildung 4.71: Nach dem Modell von Zhu et al. [7373] errechnete
effektive Diffusionskoeffizienten der Matrixzusammensetzungen in den
Legierungen NCX0Cr (aus den Verteilungskoeffizienten der Elemente
errechnet) und NCX8Cr (aus APTAPT-Messungen) bei 900 ○C.

der durch APTAPT bestimmten γ-Zusammensetzungen wurde der
effektiveDiffusionskoeffizient in derMatrix derNCX8Cr Legierun-
gen errechnet. Da für die Cr-freien Legierungen NCX0Cr keine
Phasenzusammensetzungen vorlagen, wurden die theoretischen
Matrixzusammensetzungen unter Verwendung der Verteilungs-
koeffizienten aus [155155], die in Abb. 4.66Abb. 4.66 ebenfalls dargestellt sind,
unter Annahme eines γ′-Volumenanteils von 50%, errechnet. Das
Ergebnis ist in Abb. 4.71Abb. 4.71 dargestellt.
Für die Cr-freien Legierungen ist, ausgehend von der Ni-

Basis Legierung NC00Cr, ein leichter Anstieg des effektiven
Diffusionskoeffizienten zu verzeichnen, woraufhin er – in Über-
einstimmung mit dem in den Kriechraten beobachteten Trend –
zur kobaltreichen Seite hin wieder absinkt und den niedrigsten
Wert bei NC1000Cr einnimmt. Der Unterschied in den Diffusi-
onskoeffizienten beträgt jedoch weniger als einen Faktor zwei
und kann damit den Unterschied zwischen den Ni-Basis und den
Co-Basis Legierungen nicht allein erklären.
Das Legieren mit 8 at.% Cr führt über den gesamten Zusam-Nach dem Modell von

Zhu et al. [7373] verlang-
samt Cr die Diffusion
in allen Legierungen...

mensetzunsbereich nach dem Modell von Zhu et al. [7373] zu
einer Verlangsamung der effektiven Diffusion um mehr als eine
Größenordnung. Der Vergleich mit Abb. 4.69Abb. 4.69 zeigt, dass dies auf
der Ni-reichen Seite bis hin zurMitte des Legierungssystems auch
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in etwa der beobachteten Verbesserung der Kriechrate entspricht.
Es zeigt sich zudem ein schwach ausgeprägtes lokales Mini-
mum von De f fDe f f bei NC258Cr—die Legierung mit der höchsten
Kriechfestigkeit. Dieses Minimum wird durch eine etwas stärkere
Anreicherung von Cr in γ verursacht – 13.4 versus 12.0 at.% –
was sich positiv auf Aktivierungsenergie und Frequenzfaktor
auswirkt. Bei weiterer Erhöhung des Co-Anteils sagt das Modell
weiter absinkende Diffusionskoeffizienten in der Matrix voraus,
obwohl die Konzentration der Legierungselemente in der Matrix,
mit Ausnahme von Al, immer weiter abnimmt. Dies zeigt, dass
die Basiselemente Ni und Co hinsichtlich der Diffusivität die
anderen Legierungselemente aufgrund ihres höheren Gehaltes
dominieren. Co als Basiselement ist hier also imVorteil, da DCo,Co0
kleiner undQCo,Co größer ist, als die entsprechendenWerte inNi—
unabhängig davon welche Annahmen für Aktivierungsenergien
und Vorfaktoren im intermediären Bereich zwischen diesen
Basiselementen getroffen werden. Zusätzlich ist, wie weiter oben
bereits erläutert, die Diffusivität der Legierungselemente in Co
etwas geringer als in Ni [152152].
Experimentell wird jedoch bei Erhöhung des Co-Anteils ...kann also die schlechteren

Kriecheigenschaften der
NCX8Cr Legierungen nicht
erklären.

fB(Co)fB(Co) über 25% ein drastisches Ansteigen der Kriechrate über
zwei Größenordnungen hinweg beobachtet. Der vorherigen
Diskussion zufolge kann dies nicht durch die Diffusionskoeffi-
zienten erklärt werden. Da eine so ausgeprägte Änderung der
Eigenschaften einen Wechsel der Verformungsmechanismen
nahelegt, wurden die Kriechversuche an einkristallinen Abgüssen
der Cr-haltigen Legierungen wiederholt. Die Ergebnisse dieser
Versuche sind in Abb. 4.72Abb. 4.72 in Form der Dehnrate gegen die
plastische Dehnung aufgetragen.
Der Trend der Legierungseigenschaften ist unverändert. Die Die einkristallinen NCX8Cr

Legierungen zeigen in
ihren Kriechfestigkeiten die
gleichen Tendenzen.

minimale Dehnrate zeigt NC258Cr insgesamt die besten Kriechei-
genschaften der NCX8Cr Legierungsserie; die Co-reicheren Le-
gierungen schneiden sukzessive schlechter ab. Zudem ändert
sich auch die Form der Kriechkurven. Während die Ni-Basis
Legierung NC08Cr nach Erreichen des Kriechminimums einen
ausgeprägten stationären Bereich aufweist, steigt die Kriechrate in
den Legierungen NC258Cr und NC508Cr nach dessen Erreichen
kontinuierlich an. In den Co-Basis Legierungen NC758Cr und
NC1008Cr ist nach Erreichen der minimalen Dehnrate hingegen
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Abbildung 4.72: Kriechkurven der einkristallinen LegierungenNCX8Cr, ERBOCo-1 und ERBOCo-
1X bei 900 ○C und 250MPa. Die Winkelangaben in der Legende geben die Misorientierung der
jeweiligen Probe von der ⟨100⟩ Kristallrichtung an.

ein lokales Maximum zu verzeichnen, woraufhin sie im weiteren
Verlauf bis zum Beenden der Tests stetig abfällt4242.
Die beiden komplexeren Legierungen ERBOCo-1 und -1XERBOCo-1 und -1X sind

kriechfester als die NCX8Cr
Legierungen und weisen

ähnliche Kriechraten auf.

weisen unter den gleichen Bedingungen noch etwas höhere
Kriechfestigkeiten als die Legierungen der NCX8Cr Serie auf. Die
Kriechrate der Co-reichen Legierung ERBOCo-1 zeigt ein lokales
Minimum, bevor sie auf ein stationäres Niveau ansteigt. Der
Kurvenverlauf der Ni-reichen Legierung ERBOCo-1X ist dagegen
ähnlich wie derjenige der Ni-Basis NC08Cr: das Minimum der
Dehnrate wird erst bei einer höheren plastischen Dehnung
erreicht, woraufhin die Verformung langsam beschleunigt. Das
Niveau der stationären Kriechraten unterscheidet nur leicht:
ERBOCo-1 kriecht um einen Faktor zwei schneller. Da sichTrotz der runden γ′-

Ausscheidungen ist
die sekundäre Kriech-
rate von ERBOCo-
1X etwas niedriger.

der γ′-Volumenanteil der beiden Legierung gemäß den APTAPT-
Messungen nicht wesentlich unterscheidet und dieMikrostruktur
mit würfelförmigen γ′-Ausscheidungen und engen γ-Kanälen
in ERBOCo-1 günstiger erscheint (vgl. Abb. 2.4Abb. 2.4), ist die erhöhte
Mischkristallhärtung und die verlangsamte Diffusivität durch die
höhereW-Konzentration in γ (vgl. Abb. 4.68Abb. 4.68) wahrscheinlich der

42 Wie auch der Legende zu entnehmen, wiesen die Proben verschiedene
Misorientierungen auf. Unter Umständen kann dies auch sehr starken Einfluss
auf die Kriechrate und die Form der Kriechkurve haben.
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4.5 die rolle der basiselemente co und ni

Hauptgrund für die etwas höhere Kriechfestigkeit der Ni-reichen
Legierung ERBOCo-1X.
Da Mischkristallhärtung und Diffusivität, wie zuvor diskutiert,

aber nicht zur Erklärung der großen Unterschiede in den Kriech-
festigkeiten der NCX8Cr Legierungsserie ausreichen, wurden zur
Charakterisierung der Verformungsmechanismen im TEMTEM die
Kriechversuche an diesen Legierungen erneut durchgeführt und
bei einer plastischen Dehnung von ∼0.2% abgebrochen. Die
ersten Ergebnisse dieser Charakterisierung, die im Rahmen der
Masterarbeit von Nicklas Volz [275275] entstanden, sind anhand von
Dunkelfeldaufnahmen in Abb. 4.73Abb. 4.73 dargestellt.
Die beobachteten Defektstrukturen unterscheiden sich stark Die Verformungsmecha-

nismen in den NCX8Cr
Legierungen unterscheiden
sich stark:
NC08Cr zeigt eng gepaarte
Versetzungen,...

voneinander: In NC08Cr (vgl. Abb. 4.73aAbb. 4.73a) ist ein Aufstau von
Versetzungen an den γ/γ′-Grenzflächen zu beobachten. Nur
selten werden Versetzungen in γ′ beobachtet. In solchen Fällen
sind die Versetzungen eng gepaart und hinterlassen keine aus-
gedehnten Planarfehler. Scheinbar werden die Ausscheidungen
hauptsächlich durch den Orowan-Mechanismus umgangen, wo-
durch Versetzungsringe um die Ausscheidungen zurückbleiben.
Die in den Druckkriechversuchen beste Legierung NC258Cr

zeigt ein komplett anderes Bild. Wie in Abb. 4.73bAbb. 4.73b exemplarisch ...,NC258Cr weist SISFSISF-
Ringe auf, die in APBAPBs
eingebettet sind und...

gezeigt, werden SISFSISFs beobachtet, die in APBAPBs eingebettet sind.
Eine solche Anordnung von Planarfehlern wurde bereits von Y.M.
Eggeler et al. [117117] an einer Co-Basis Legierung beobachtet. Der
Mechanismus, der dieseASA-Konfiguration erzeugt, wurde bereits
unter Abschnitt 2.4.2.2Abschnitt 2.4.2.2 erläutert. Es erscheint wahrscheinlich,
dass die gleichen Vorgänge auch im hier vorliegenden Fall für
das Zustandekommen der Defekte verantwortlich sind. Auch das
in [117117] geschilderte Abknicken der APBAPBs auf die {100} Ebenen
ist in Abb. 4.73bAbb. 4.73b oben zu erkennen. Für ERBOCo-1 wurde der
beschriebene Mechanismus ebenfalls bereits im Rahmen der
Masterarbeit von Malte Lenz [276276] nach Zugkriechversuchen
bei 850 ○C beobachtet, während im Fall von Druckkriechversu-
chen unter gleichen Bedingungen gewöhnliche SISFSISFs- und SESFSESFs-
Strukturen, die sich über mehrere Ausscheidungen und Kanäle
hinweg erstrecken, dominieren.
Im Gegensatz zu den Quellen [117117, 276276], wird die ASA-

Konfiguration jedoch hier – dem Kenntnisstand des Autors
nach zum ersten Mal – an einer Ni-Basis Superlegierung
beobachtet. Neben der Grundvoraussetzung für das Auftreten
von SISFSISFs und APBAPBs, nämlich, ein geringer Unterschied der
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Abbildung 4.73: TEM Aufnahmen von Versetzungen und Planarfehlern
in den Legierungen a) NC08Cr, b) NC258Cr, c) NC758Cr und d)
NC1008Cr nach Druckkriechverformung bei 950 ○C und 250MPa bis zu
∼0.2% plastischer Dehnung. Dunkelfeldaufnahmen, aufgenommen im
Zweistrahlfall in der Nähe einer ⟨001⟩ Zonenachse.

Defektenergien, ist eine mögliche Ursache für das Auftreten der
Konfiguration der stark unterschiedliche Spannungszustand im
vorliegenden Fall: während in [117117, 276276] die Gitterfehlpassung
positiv ist, was zu planaren Zugspannungen in denMatrixkanälen
führt, liegen in NC258Cr eine negative Gitterfehlpassung und
damit Druckspannungen vor. Zudem sind diese Spannungen
während des Versuchs durch Zugspannungen überlagert
und in letzterem mit Druckspannungen. Der daraus resultie-
rende Spannungszustand beeinflusst die Aufspaltungsweite
von Partialversetzungen und ermöglicht oder verhindert
Versetzungsreaktionen, die notwendig sind um die ASA-
Konfiguration zu erzeugen. Die meisten Literaturdaten zu
Verformungsmechanismen in Ni-Basis Superlegierungen
stammen aus Zugkriechversuchen. Es ist wahrscheinlich,
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4.5 die rolle der basiselemente co und ni

dass dieser neue Verformungsmechanismus in einigen dieser
Legierungen aufträte, würden sie in Druckkriechversuchen
verformt.
Die vorherrschenden Defekte in den druckkriechverformten

Legierungen NC758Cr undNC1008Cr (siehe Abb. 4.73cAbb. 4.73c und 4.73d4.73d) ...in NC758Cr und NC1008Cr
treten ausgedehnte APBAPBs
auf.

sind über viele Ausscheidungen hinweg ausgedehnte APBAPBs. Sol-
che ausgedehnten APBAPBs wurden von Titus et al. [116116], sowie
Eggeler et al. [277277] auch in intermediären Co/Ni-Basis Super-
legierungen nach Zugkriechverformung bei 900 ○C beobachtet.
Nach [116116] ist in solchen Legierungen die APBAPB-Energie besonders
gering, was die Entstehung dieser ausgedehnten Planarfehler
verursacht. Dies ist wahrscheinlich auch in den vorliegenden
Legierungen NC758Cr und NC1008Cr der Grund für deren auf-
treten. In reinen Co-Basis Legierungen finden die Autoren in
[116116] allerdings hauptsächlich SISFSISFs und SESFSESFs. Es erscheint
daher wahrscheinlich, dass der hohe Cr-Gehalt im vorliegenden
Legierungssystem, die APBAPB-Energie der Co-reichen Legierungen
stark herabsetzt und damit das Schneiden der Ausscheidungen
durch Superpartialversetzungen erleichtert. In einer Legierung in
[116116] ist zwar ebenfalls Cr enthalten, allerdings ist dessen Gehalt
mit 4.5 at.% wesentlich niedriger, jedoch ist zudem Ta enthalten—
ein Element, welches großen Einfluss auf die Stabilität von γ′
Co3(Al,W) hat und damit seinerseits die Planarfehlerenergien
beeinflusst, z.B. die SISFSISF-Energie erhöht [278278].
Die Ergebnisse aus den TEMTEM-Untersuchungen bestätigen also

die Vermutung, dass in den NCX8Cr Legierungen die Änderung
der Verformungsmechanismen für die starke Änderung der
Kriechfestigkeit verantwortlich ist. Hauptgrund hierfürwiederum
ist aller Wahrscheinlichkeit nach die Änderung der Planarfehle-
renergien und damit des Widerstands gegen ein Einschneiden
von Versetzungen. In NC258Cr scheinen Diffusivität und Misch-
kristallhärtung in der Matrix, sowie der Scherwiderstand der
Ausscheidungen insgesamt am besten ausbalanciert zu sein, was
in der vorliegenden Legierungsserie zur niedrigsten Kriechrate
führt.
Um zu adressieren, warum sich der Trend der Kriechfestigkeit

– „Co-Basis Superlegierungen haben eine höhere Kriechfestigkeit
als Ni-Basis Superlegierungen“ – bei Zugabe vonCr umkehrt, sind
zukünftig die Untersuchung der Verformungsmechanismen auch
in einkristallinen Varianten der Cr-feien Legierungsserie, sowie
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eine detaillierte Charaktersierung der Versetzungsreaktionen
notwendig.
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5SCHLUSSFOLGERUNGEN & AUSBLICK

Die Intention der folgenden Abschnitte ist es, die im vor-
angegangen Kapitel gewonnenen Erkenntnisse zu den
verschiedenen Legierungen und systematisch untersuchten

Legierungsserien zu diskutieren und in einen größeren Zusam-
menhang zu stellen. Dabei erfolgt der Versuch, allgemeine Aussa-
gen über den Stellenwert verschiedener Legierungseigenschaften
für mögliche, zukünftige Anwendungen zu treffen.

5.1 prozessierbarkeit

Für Gusslegierungen ist die Gießbarkeit ein wichtiges Kriterium, In einfachen Co-Basis
Legierungen sind die
Seigerungen während des
Gießens weniger stark
ausgeprägt als in solchen
auf Ni-Basis.

die im Rahmen dieser Arbeit hauptsächlich anhand der auftre-
tenden Segregation abgeschätzt wurde. In Abschnitt 4.5.1Abschnitt 4.5.1 wurde
für quinäre Co–Ni–Al–W–Cr (NCX8Cr) Legierungen gezeigt,
dass die Elemente nach der einkristallinen Erstarrung in Co-
Basis Legierungen tatsächlich gleichmäßiger verteilt sind, was
die Neigung solcher Legierungen zur freckle-Bildung reduzieren
sollte. Allerdings wird in Abb. 4.55Abb. 4.55 auch deutlich, dass Co-Basis
Superlegierungen komplexerer Zusammensetzung schon wäh-
rend des Gießens zur Bildung von TCPTCP-Phasen neigen können. In Komplexere Co-Basis

Superlegierungen zeigen
jedoch ein ähnlich stark
ausgeprägtes wie ihre
Ni-basierten Pendants.

Abschnitt 4.4.1Abschnitt 4.4.1 wird außerdem deutlich, dass die gleichmäßigere
Verteilung der Elemente in solchen Legierungen nicht erhalten
bleibt und die kritischen Elemente Re und W teilweise sogar
stärker segregieren als in Ni-Basis Superlegierungen. Die stärkere
Segregation von Ta könnte dies jedoch wiederum ausgleichen.
Wie in Abschnitt 2.2.2Abschnitt 2.2.2 kurz adressiert, kann es während der

Erstarrung oder der nachfolgenden Wärmebehandlung zu uner-
wünschter, schädlicher Rekristallisation kommen. Im Rahmen
der Bachelorarbeit von B. Böhnlein [279279] konnte gezeigt werden,
dass die Co-Basis Superlegierungen ERBOCo-1 und ERBOCo-
9W aufgrund ihrer niedrigeren Stapelfehlerenergie anfälliger
für Rekristallisation sind, als die Ni-Basis Superlegierung ER-
BO/1 (CMSX–4). Dieser Trend konnte in der Masterarbeit von
T. Halvaci [266266], in der die NCX8Cr Legierungen untersucht
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wurden, nicht in gleichem Maße bestätigt werden. Es konnte
kein klarer Trend ausgemacht werden. Allerdings ist in den Co-
reichen Legierungen dieser Serie nach [275275] die Fließspannung
wesentlich niedriger, sodass es schon bei niedrigeren thermischen
Spannungen, wie sie beim Abkühlen in der Formschale auftreten
können, zu plastischer Verformung kommt, was wiederum Re-
kristallisation auslösen kann. Hinsichtlich der Gießbarkeit kann
also abschließend keine klare Tendenz ausgemacht werden.
Für die Eignung als Schmiedelegierung ist bezüglich derDas größere Schmie-

defenster der Co-Basis
Superlegierungen ist

ein Vorteil hinsichtlich
der Umformbarkeit.

Prozessierbarkeit das Schmiedefenster relevant, in dem eine Le-
gierung einphasig vorliegt. In Abb. 4.56bAbb. 4.56b wurde deutlich, dass
dieses Schmiedefenster in der NCX8Cr Serie bei den Co-reichen
Legierungen deutlich größer ist—bei gleichzeitig höherem γ′-
Volumenanteil bei 900 ○C (vgl. Abb. 4.58Abb. 4.58). In [106106] wird außer-
dem gezeigt, dass dieses Prozessfenster auch bei komplexeren
Legierungen erhalten bleibt und diese problemlos warmwalzbar
sind.Wie in Abschnitt 4.1Abschnitt 4.1 ersichtlich, darf in solchen Legierungen
allerdings der Ti-Gehalt nicht zu groß werden, da dadurch die γ′-
Solvustemperatur erhöht und die Solidus- und Liquidustempera-
turen erniedrigt werden.

5.2 mechanische eigenschaften

Wohl das wichtigste Bewertungskriterium einer Superlegierung
sind ihre mechanischen Eigenschaften. Soweit möglich sollen im
Folgenden die untersuchten Legierungen dahingehend mitein-
ander verglichen werden, wobei versucht wird, den Einfluss von
Gitterfehlpassung, Volumenanteil und dem Verteilungsverhalten
der Elemente zu erörtern.

5.2.1 Gitterfehlpassung

Der Einfluss der Gitterfehlpassung auf die mechanischen Eigen-Die gerichtete Vergröberung
parallel zu Zugspannungen

könnte sich vorteilhaft
bei hohen TT auswirken.

schaften einer γ′-gehärteten Superlegierung ist ein kontrovers
diskutiertes Thema [124124, 280280, 281281]. Die Frage nach einem optima-
len Misfit bleibt unbeantwortet bzw. ist für hohe und niedrige
Temperaturen unterschiedlich zu beantworten. Hobbs et al. [282282]
finden z.B., dass sich eine große (negative) Gitterfehlpassung
positiv auf die Kriecheigenschaften von Superlegierungen bei
niedrigen Temperaturen auswirkt, während bei hohen Temperatu-
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ren eine kleinere Gitterfehlpassung vorteilhaft ist. AuchMughrabi
[283283] folgert in Übereinstimmungmit einemModell von Svoboda
und Lukáš [284284], dass der Betrag der Gitterfehlpassung ∣δδ∣ bei
niedrigen Temperaturen größer und bei hohen Temperaturen
kleiner sein sollte. Bei den etablierten Legierungen ist es nicht
möglich beide Bedingungen zugleich zu erfüllen, da die Gitterfehl-
passung mit steigender Temperatur größer (negativer) wird. Die
in dieser Arbeit untersuchten Legierungen zeigen allerdings diese
Verhalten: wie in Abb. 4.20Abb. 4.20 gezeigt wurde, nimmt die positive
Gitterfehlpassung mit steigender Temperatur ab. Die Ausrichtung
der sich entwickelnden Floßstruktur parallel zu der Zugspan-
nungsache wäre zudem zuträglich, da die Stufenkomponenten
der Grenzflächenversetzungen an vertikalen γ/γ′-Grenzflächen
aus geometrischen Gründen eine kleinere Peach-Köhler Kraft
erfahren und so Kletterprozesse verlangsamt ablaufen würden
[128128, 283283, 285285]. Ob sich die vorhergesagte positive Auswirkung im
Experiment – d.h. in Zugkriechversuchen – bestätigen lässt, ist
Gegenstand zukünftiger Arbeiten.
In den untersuchten Legierungen und Legierungsserien konn-

te kein eindeutiger Einfluss der Gitterfehlpassung ausgemacht
werden:
In den Co–Al–W–Ti Legierungen WXB, die in Abschnitt 4.1Abschnitt 4.1

vorgestellt wurden, steigt die Fließspannung unterhalb 1050 ○C
mit steigender Gitterfehlpassung erst an und fällt bei den Le-
gierungen mit noch größerem δδ wieder ab (vgl. [3232]). Die
Zunahme der Festigkeit könnte aus einer Zunahme der mit dem
Misfit verbundenen Kohärenzspannungen resultieren, wie es
beispielsweise auch in [3434, 286286] beobachtet wird. Sobald allerdings
ein gewisser Betrag der Gitterfehlpassung überschritten wird,
würden die Kohärenzspannungenwieder abnehmen, da sich semi-
oder inkohärente Ausscheidungen ausbilden. Allerdings ist dieser
Trend in dieser Legierungsserie von anderen Einflussfaktoren
überlagert – hauptsächlich dem mit steigendem δδ kontinuierlich
sinkenden γ′-Volumenanteil – sodass der Effekt nicht allein der
Gitterfehlpassung zugeschrieben werden kann.
Die Kriecheigenschaften der Co-Basis Legierungen mit verän-

derlichem Ni- und Cr-Gehalten (Abschnitt 4.3Abschnitt 4.3) zeigen bei 850 ○C
keine klare Abhängigkeit von der Gitterfehlpassung. Die Legie-
rungen ERBOCo-9W und -18Ni, welche die größten Gitterfehl-
passungen aufweisen, zeigen zwar die besten Kriecheigenschaf-
ten, dagegen steigen die Kriechfestigkeiten in den Legierungen
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ERBOCo-8Cr, -9Ni8Cr und -18NiCr in dieser Reihenfolge aber,
während δδ abnimmt.
Auch für die NCX Legierungsserien mit unterschiedlichen Co-

und Ni-Anteilen aus Abschnitt 4.5Abschnitt 4.5 scheint die Gitterfehlpassung
nicht die ausschlaggebende Rolle für die Kriecheigenschaften
bei 900 ○C zu spielen. Die Gitterfehlpassung von Cr-freien Legie-
rungen dieses Legierungsystems (Co–Ni–Al–W) ist nach [155155]
positiv und nimmt mit zunehmendem Co-Gehalt zu. Die Kriech-
festigkeiten von NCX0Cr nehmen tendenziell in der gleichen
Reihenfolge zu (vgl. Abb. 4.69Abb. 4.69). In den Cr-haltigen Legierungen
hingegen, erhöht sich die ebenfalls positive Gitterfehlpassung in
der Reihenfolge NC508Cr, NC758Cr, NC1008Cr ebenfalls, während
die Kriechfestigkeit deutlich abnimmt. Die mit Abstand besten
Kriecheigenschaften in diesem System zeigt NC258Cr, die eine
kleine negative Gitterfehlpassung aufweist.
Wie in Abschnitt 4.3.3Abschnitt 4.3.3 gezeigt wurde, liegen die Ausscheidun-

gen in einer Co–Ti–Cr Legierung bei einer Gitterfehlpassung
von 0.54% noch kohärent vor—einem Wert der für Ni-Basis
Legierungen wahrscheinlich als zu hoch erachtet werden würde.
Dass trotzdem noch kohärente Grenzflächen vorliegen, könnte
aus folgenden Umständen resultieren:

a) Legierungen mit positiver Gitterfehlpassung zeigen typi-
scherweise eine Abnahme von δδ mit der Temperatur. Bei
der Auslagerungstemperatur ist der Wert also aller Wahr-
scheinlichkeit nach kleiner als dieser bei Raumtemperatur
bestimmte.

b) kfzkfz-Co [238238] weist in allen Kristallrichtungen eine gerin-
gere elastische Steifigkeit auf als kfzkfz-Ni [287287]. Daraus folgt,
dass die Kohärenzspannungen, die aus einer gewissen
Gitterfehlpassung resultieren, in einer Co-Basis Legierung
geringer sind, als in einer Legierung auf der Basis von Ni.

Punkt b) wird anhand konkreter Werte deutlicher: Nach Gl. 2.13Gl. 2.13
gehen Kohärenzspannungen von 625MPa mit der tetragona-
len Verzerrung einher, die in Abschnitt 4.3.3.1Abschnitt 4.3.3.1 bestimmt wur-
de. Dieselbe elastische Verformung der Matrix würde unterCo-Basis Superlegierungen

können größere Gitter-
fehlpassungen tolerieren.

Verwendung der elastischen Konstanten von Ni mit ∼50% hö-
heren Kohärenzspannungen von 955MPa einhergehen. Unter
diesen Annahmen können Co-Basis Legierungen also größere
Gitterfehlpassungen „tolerieren“ ohne inkohärente Grenzflächen
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auszubilden. Aber nicht nur die maximale, sondern auch die
optimale Gitterfehlpassung wäre demnach anders. Falls eine
optimaleGitterfehlpassung existiert, so ist derenWert in Co-Basis
Superlegierungen mit großer Wahrscheinlichkeit ein anderer:
da σ∥σ∥ die Ausscheidungsmorphologie bestimmt, sind in Co-
Basis Superlegierungen größere Fehlpassungen notwendig, um
die in [288288] vorgeschlagene „optimale Ausscheidungsform“ zu
erreichen.

5.2.2 Verteilungsverhalten

In Ni-Basis Superlegierungen ist es eine beliebte Strategie der Le-
gierungsentwickler, das Verteilungsverhalten so zu beeinflussen,
dass stark mischkristallhärtende und langsam diffundierende
Elemente in der γ-Matrix angereichert sind, z.B. [133133]. Dies
ist insbesondere bei hohen Temperaturen effektiv, wenn die γ′-
Ausscheidungen nicht geschnitten werden.
Wie in dieser Arbeit gezeigt wurde, ist das Verteilungsverhalten Das Verteilungsverhalten

der Elemente ist einer
der Hauptunterschiede
zwischen Co- und Ni-Basis
Superlegierungen

der Legierungselemente zwischen γ und γ′ einer der größ-
ten Unterschiede zwischen Ni- und Co-Basis Superlegierungen.
Abb. 4.66Abb. 4.66 zeigt z.B. sehr anschaulich, dass sich die meisten Legie-
rungselemente in den Co-Basis Legierungen sehr viel gleichmäßi-
ger auf die beiden Phasen verteilen. Wolfram bildet hiervon die
einzige Ausnahme—es ist in denCo-Basis Legierungen vergleichs-
weise stark in γ′ angereichert, während es inNi-Basis Legierungen
als Mischkristallhärter in γ fungiert. Tatsächlich bevorzugen in
Co-Basis Superlegierungen nahezu alle Legierungselemente die
γ′-Phase und verarmen dementsprechend in der Matrix. Co, Cr
undRe sind die einzigen4343 in dieser Arbeit untersuchten Elemente,
die in γ höhere Konzentrationen aufweisen, als in γ′. Aber auch
Re, welches in Ni-Basis Legierungen extrem stark in γ segregiert, Die γ-MKHMKH in ist in

Co-basierten Legierungen
gering, da außer Cr
kein Element dort stark
angereichert ist.

ist dort in Co nur leicht angereichert. Wie in Abschnitt 4.4.2Abschnitt 4.4.2
diskutiert, ist die gleichmäßigere Verteilung neben einer Reihe
andererGründe diewahrscheinlichsteUrsache für dasAusbleiben
des Re-Effekts in Co-Basis Superlegierungen.
Die gleichmäßigere Verteilung der Elemente stellt demnach

eine große Herausforderung für die Legierungsentwicklung
zukünftiger Co-Basis Superlegierungen dar. Allerdings wurde

43 In der Legierung ERBOCo-1 ist das nur in sehr geringen Mengen enthaltene Si,
ebenfalls leicht in γ angereichert.
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in Abschnitt 4.3Abschnitt 4.3 auch gezeigt, dass nicht zwangsläufig bessere
Kriecheigenschaften beobachtet werden, wenn das Verteilungs-
verhalten von mischkristallhärtenden Elementen in Richtung
γ verschoben wird: Das Legieren einer Co–Al–W Legierung
mit Cr führt zu einer Erhöhung des γ′-Volumenanteils, zu einer
Erhöhung der MKHMKH in γ (durch eine stärkere Anreicherung
von W und des Cr selbst) und weist trotzdem um mehr als
eine Größenordnung schlechtere Kriecheigenschaften auf. Eine
Erklärung dafür wäre, dass sich die Verformung eben nicht
auf die γ-Matrix konzentriert, sondern die γ′-Ausscheidungen
geschnitten werden. Im folgenden Abschnitt wird hierauf noch
etwas näher eingegangen.

5.2.3 Planarfehlerenergien

Die größte Änderung der mechanischen EigenschaftenDie Ausscheidungen der
Co-Basis Superlegierungen
sind leichter zu schneiden.

verursachte im Rahmen dieser Arbeit das Legieren mit Cr
(vgl. Abschnitt 4.3Abschnitt 4.3) und das Substituieren von Co durch Ni (vgl.
Abschnitt 4.5Abschnitt 4.5). Da, wie zuvor diskutiert, die Gitterfehlpassung
und das Verteilungsverhalten alleine nicht für die Erklärung
des Kriechverhaltens in Frage kommen und in beiden Fällen
(NC258Cr vs. NC758Cr und ERBOCo-9W vs. ERBOCo-8Cr)
die Legierung mit dem höheren Volumenanteil die schlechteren
Kriecheigenschaften zeigt, kommt nur noch der Härtungsbeitrag
der Ausscheidungen bzw. derenWiderstand gegen das Schneiden
durch Versetzungen als Erklärungsversuch für die beobachteten
Kriecheigenschaften in Frage.
Die TEMTEM-Untersuchungen an den verformten NCX8Cr Legie-

rungen (vgl. Abb. 4.73Abb. 4.73) liefern Indizien für diese These: die ausge-
dehnten Planarfehler, die in NC758Cr und NC1008Cr beobachtet
wurden, deuten auf eine besonders niedrige APBAPB Energie hin.
Folglich wird das Einschneiden von a/2⟨110⟩Matrixversetzungen,
die diesen Defekt erzeugen, deutlich erleichtert. Da der Trend derCr scheint die Planarfeh-

lerenergien der γ′-Phase
in Co-Basis Legierungen
deutlich zu erniedrigen.

Kriecheigenschaften mit steigendem Co-Gehalt in den Cr-freien
Legierungen jedoch umgekehrt ist, wird allerdings vermutet,
dass diese niedrige APBAPB Energie nicht nur durch das Co selbst
verursacht wird, sondern durch die Anwesenheit von Cr in Co-
Basis Legierungen verstärkt wird—dies würde auch die drastische
Verschlechterung durch Cr erklären, die in Abb. 4.33Abb. 4.33 gezeigt
wurde.
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Damit scheinen die Planarfehlerenergien in γ′ und damit der
Härtungsbeitrag der Ausscheidungen die zentrale Rolle für die
Kriecheigenschaften der Superlegierungen zu spielen. Nahezu
alle Phänomene, die für Ni-Basis Superlegierungen untersucht
und „verstanden“ wurden, basieren auf der Grundannahme,
dass die γ′-Ausscheidungen schwer zu schneiden sind. Wenn Für Co-Basis Superlegie-

rungen sind neue Strategien
der Legierungsentwicklung
notwendig.

diese Annahme allerdings für Co-Basis Superlegierungen nicht
zutrifft, gelten für solche Legierungen andere Regeln. Wenn die
Legierungen nicht den Ni-Basis Superlegierungen angeglichen
werden sollen, müssten bisherige optimale Volumenanteile, Aus-
scheidungsgrößen und -formen, Gitterfehlpassungen, etc. für
Co-Basis Legierungen systematisch neu aufgestellt werden. Dass
für Co tatsächlich andere Grundsätze zu gelten scheinen, wurde
in der Literatur bereits beobachtet: Im Gegensatz zu den Ni-
Basis Legierungen [101101–105105] scheint Mikroverzwillingung in Co-
Basis Superlegierungen bei niedrigen Temperaturen zu extrem
guten Kriecheigenschaften zu führen [100100, 106106] und optimale
Volumenanteile an γ′ für hohe Temperaturen scheinen sich eher
bei 85% einzupendeln [129129], statt der 55 bis 60% [132132], die für
Ni-Basis Legierungen als optimal gelten.

5.3 ausblick

Die im Rahmen dieser Arbeit gewonnenen Erkenntnisse wurden
genutzt, um oxidationsbeständige Legierungen komplexer Zu-
sammensetzung mit der Bezeichnung ERBOCo-X zu schaffen,
die in zukünftigen Arbeiten als Basis für die weitere Legierungs-
entwicklung dienen sollen.
Die zuletzt entwickelte Legierung dieser Serie ist ERBOCo-

4, die gegenüber ERBOCo-1 erhöhte Anteile an γ′-bildenden
Elementen enthält und dementsprechend einen höheren γ′-
Volumenanteil bei hohen Temperaturen aufweist. Anhand dieser
Legierung soll zukünftig u.a. erörtert werden, wie sich die Aus-
richtung der Floßstruktur parallel zu den Zugspannung auf das
Ermüdungsrisswachstum auswirkt.
Neben diesen „anwendungsnahen“ Legierungen sind allerdings

auch weitere Legierungsserien entworfen worden, um verbliebene
und neu aufgekommen Fragestellungen in einer systematischen
Weise zu adressieren:
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Die Legierungen ERBOCo-VFX mit variablen γ′-Volumen-
anteil und gleicher γ/γ′-Zusammensetzung sind ein Beispiel
hierfür, welches in dieser Arbeit bereits kurz vorgestellt wurde.
Anhand dieser Serie soll zukünftig der Härtungsbeitrag der
γ′-Ausscheidungen, sowie der optimale Volumenanteil in Co-
Basis Superlegierungen ermittelt werden und die Frage geklärt
werden, ob sich eine parallel Floßstruktur tatsächlich besser auf
die Zugkriecheigenschaften auswirkt.
Ein weiteres Beispiel für offene Fragestellungen ergibt sich

aus den NCX Legierungen mit variablen Co/Ni-Gehalt. Im
Rahmen der vorliegenden Arbeit wurde gezeigt, dass Cr die
Kriecheigenschaften der Ni-Basis Legierung deutlich verbessert,
während sie in Co-Basis Legierungen verschlechtert werden.
Eine Veränderung der mit den Verformungsdefekten assoziierten
Planarfehlerenergienwurde als wahrscheinlichste Ursache hierfür
ausgemacht. Um den Einfluss der Planarfehlerenergien auf diese
Weise weiter zu charakterisieren, soll in Zukunft eine ähnliche
Legierungsserie untersucht werden, die allerdings zusätzlich Ti
enthält. Erwartungsgemäß stabilisiert Ti die γ′-Phase auf der Co-
reichen Seite eines solchen Systems, da Co3Ti eine stabile L12-
Phase ist. Hingegen würde Ti die γ′-Ausscheidungen auf der Ni-
reichen Seite wahrscheinlich destabilisieren, da die stabile Ni3Ti-
Phase die D024-Struktur aufweist. Es ist zu erwarten, dass die
Kriecheigenschaftenwiederum stark von denen der beiden bereits
untersuchten Legierungsserien NCX0Cr und NCX8Cr abweichen.
Es bleibt die Frage, wie es umdie zukünftigeAnwendbarkeit derDer Einsatz von Co-Basis

Superlegierungen als ein-
kristalline Turbinenschau-
feln scheint nach jetzigen
Stand unwahrscheinlich,...

Co-Basis Superlegierungen bestellt ist: Es erscheint unwahrschein-
lich, dass die γ′-Solvustemperatur sowie der γ′-Volumenanteil
bei hohen Temperaturen im Bereich von 1000 bis 1150 ○C soweit
erhöhtwerden können, dass Co-Basis Legierungen zu den etablier-
ten, einkristallinen Ni-Basis Superlegierungen konkurrenzfähig
werden. Es hat sich außerdem gezeigt, dass der Vorteil von Co
durch seine höhere Schmelztemperatur im Vergleich zu Nickel
bereits in den relativ simplen Modelllegierungsserien, die in
dieser Arbeit untersucht wurden, nicht aufrecht erhalten bleibt—
so entfällt die ursprüngliche Motivation der Steigerung von
Betriebstemperatur und Energieeffizienz.
Was den Einsatz in mittleren Temperaturbereichen angeht,

zeigen die Legierungen allerdings großes Potential. Wie zuvor
bereits diskutiert wurde, kann in Co-Basis Legierungen ein
größeres, einphasiges Prozessfenster zur Umformung erreicht
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werden, während gleichzeitig der Volumenanteil bei den po- ...wohingegen ihr Ei-
genschaftsprofil zur
Verwendung als polykris-
talline Schmiedelegierungen
vielversprechend ist.

tentiellen Einsatztemperaturen ≤ 900 ○C höher liegt als in den
Ni-reichen Legierungen. Diese Vorteile können auch in an-
wendungsnäheren Legierungen beibehalten werden, während
gleichzeitig die Kriecheigenschaften bei 750 ○C bereits besser sind,
als diejenigen von state-of-the-art Ni-Basis Schmiedelegierungen
[106106]. Es erscheint daher sinnvoll, die Legierungsentwicklung in
diese Richtung mit dem Ziel voranzutreiben, Co-Basis Superle-
gierungen beispielsweise in Form von Turbinenscheiben in die
Anwendung zu bringen. Eine der größten Herausforderungen
in dieser Hinsicht ist wahrscheinlich die hohe Dichte dieser W-
haltigen Legierungen. Ein Ziel der Legierungsentwicklung sollte
es also sein, ihre Dichte durch Substitution von W zu verringern.
Denkbar ist alternativ auch, den Kern der Turbinenscheibe
weiterhin aus den etablierten Ni-Basis Superlegierungen zu
fertigen und diesen dann durch ein Cladding-Verfahren mit
einer Co-Basis Superlegierung zu ummanteln. So könnte die
Temperaturverträglichkeit einer Turbinenscheibe erhöht werden –
nur an ihrem äußeren Rand treten die höchsten Temperaturen
auf – während die Zunahme der Dichte weniger stark ausgeprägt
wäre.
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AKRISTALLSTRUKTUREN

Tabelle A.1Tabelle A.1 zeigt eine Zusammenfassung von Kristallstrukturen,
die typischerweise in Superlegierungen auftreten oder auftreten
können. In dieser Arbeit werden hauptsächlich griechische Buch-
staben für die Bezeichnung dieser Phasen verwendet. Andere
gängige Bezeichnungsformen wie die Nomenklatur nach den
Strukturberichten, das Pearson-Symbol oder die Nennung der
Stöchiometrie sind ebenfalls in dieser Liste aufgeführt. Die
Abbildungen in der rechten Spalte zeigen die Einheitszellen
der jeweiligen Kristallstrukturen anhand von Phasen, die in
Superlegierungen vorkommen.
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Tabelle A.1: Nomenklatur in Superlegierungen auftretender Kristallstrukturen. Co–blau, Ni–rot, Al–cyan, Ti–grün, Ta–gold, W–schwarz,
Nb–gelb.

kürzel strukturbericht pearson-symbol prototyp beispiele elementarzelle

α, hdp, hcp A3 hP2 Mg Co (< 422 ○C)

β′4444 B2 cP2 CsCl CoAl, NiAl

β′′4545, Heusler L21 cF16 Cu2AlMn Ni2AlTi, Co2AlTi

γ, fcc, kfz A1 cF4 Cu Ni, Co (> 422 ○C)

44 Für diese Phase wird in den meisten Fällen nur β verwendet. Hier wurde die Bezeichnung β′ gewählt, um analog zu γ/γ′ zu signalisieren, dass es sich dabei
um eine auf dem kubisch raumzentrierten Gitter basierende Kristallstruktur handelt, die eine zusätzliche Überstruktur aufweist.

45 In Analogie zu γ′/γ′′ stellt die β′′ eine Überstruktur der β′-Phase dar.



Tabelle A.1: Nomenklatur in Superlegierungen auftretender Kristallstrukturen. (Fortsetzung)

kürzel strukturbericht pearson-symbol prototyp beispiele elementarzelle

γ′ L12 cP4 Cu3Au Ni3Al, Co3Ti, Co3(Al,W)

γ′′ D022 tI8 Al3Ti Ni3Nb

η4646 D024 hP16 Ni3Ti Ni3Ti

46 The hidden enemy [44].



Tabelle A.1: Nomenklatur in Superlegierungen auftretender Kristallstrukturen. (Fortsetzung)

kürzel strukturbericht pearson-symbol prototyp beispiele elementarzelle

λ1 (Laves-Phase) C14 hP12 MgZn2 Co2Nb, α-Co2Ta

λ2 (Laves-Phase) C15 cF24 MgCu2 Cr2Ti, β-Co2Ti, β-Co2Ta

λ3 (Laves-Phase) C36 hP24 MgNi2 γ-Co2Ta



Tabelle A.1: Nomenklatur in Superlegierungen auftretender Kristallstrukturen. (Fortsetzung)

kürzel strukturbericht pearson-symbol prototyp beispiele elementarzelle

µ D85 hR13 Fe7W6 Ta7Co6,Co7W6

χ D019 hP8 Ni3Sn Co3W



B VERTEILUNGSKOEFFIZIENTEN

Abb. B.1Abb. B.1 zeigt die Verteilungskoeffizienten der Elemente in allen
Legierungen. Die Daten sind absteigend nach dem Verteilungs-
verhalten vonW in den Legierungen sortiert. Da, wie im Rahmen
der Arbeit erläutert, Ni und Cr dieses Verteilungsverhalten
stark beeinflussen, führt dies dazu, dass die Ni- und Cr-reiche
Legierungen weiter unten vorzufinden sind.
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verteilungskoeffizienten

AbbildungB.1: Verteilungskoeffizienten kγ′/γ
ik
γ′/γ
i der Legierungselemente i in allen untersuchten

Legierungen, an denen diese bestimmt wurden. Der Großteil der Daten ist veröffentlicht in
[3232, 135135, 194194, 195195, 250250, 289289].
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Systematische Untersuchungen 
zum Einfluss wichtiger Legierungselemente 
in Co-Basis und Co/Ni-Basis Superlegierungen

Thermophysikalische und mechanische Eigenschaften   

Entdeckt erst im Jahr 2006, stellen γ′-gehärtete Co-Basis Superlegierungen eine relativ junge 

Klasse unter den Strukturmaterialien dar. Durch den höheren Schmelzpunkt von Co im Vergleich 

zum traditionell verwendeten Basiselement Ni bergen sie das Potential, die maximale Betriebs-

temperatur und damit die Energieeffizienz moderner Gasturbinen zu erhöhen. Um Co-Basis  

Superlegierungen der Einsatzreife näher zu bringen, ist ein detailliertes Verständnis des Einflusses 

einzelner Legierungselemente auf das Eigenschaftsprofil dieser Legierungen unerlässlich. 

Unter Verwendung von systematischen Modelllegierungsserien werden die Auswirkungen  

wichtiger Legierungselemente auf die Ausscheidungsanteile, Phasenstabilität und -zusammen-

setzungen, Umwandlungstemperaturen, Gitterfehlpassung sowie letztlich die mechanischen  

Eigenschaften von Co- und Co/Ni-Basis Superlegierungen untersucht. Unter anderem zeigt sich 

dabei, dass sich Ni-Basis und Co-Basis Superlegierungen in vielen Eigenschaften stark unter-

scheiden, obwohl sie den gleichen strukturellen Aufbau besitzen und die beiden Basiselemente 

hinsichtlich ihrer physikalischen Eigenschaften generell sehr ähnlich sind.

Die anhand der Modellegierungsserien gewonnen Erkenntnisse konnten genutzt werden,  

um oxidationsbeständige, mehrkomponentige Co-Basis Superlegierungen mit verbesserten 

Kriecheigenschaften zu entwickeln. Das Eigenschaftsprofil der Legierungen ist vielversprechend 

für eine Anwendung in mittleren Temperaturbereichen, z.B. als Turbinenscheiben in stationären 

Gasturbinen oder Triebwerken.
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