
 

Im Rahmen dieser Arbeit wurden mikrostrukturelle, chemische und thermo-
mechanische Einflussfaktoren auf die mechanischen Eigenschaften von einkris-
tallinen Co-Basis-Superlegierungen untersucht. Dafür wurden systematische 
Untersuchungen durchgeführt und die zu charakterisierenden Einflussfaktoren 
sukzessive variiert, sodass ein Einflussfaktor möglichst isoliert von anderen 
betrachtet werden konnte. Bei der Untersuchung einer Legierungsserie, bei 
der nur der γ‘ Ausscheidungsvolumenanteil, aber nicht die Phasenzusam-
mensetzung variiert, wurde herausgefunden, dass der Härtungsbeitrag mit 
zunehmendem Ausscheidungsanteil steigt. Die Druck- und Druckkriechfestigkeit 
nimmt mit steigendem γ‘ Gehalt zu und erreicht sogar Festigkeitsbeiträge, die 
mit Ni-Basis-Superlegierungen vergleichbar sind. Dabei nimmt die Stabilität 
der zweiphasigen Mikrostruktur allerdings ab. An zwei multinären Legierungen 
wurde herausgefunden, dass die Größe der γ‘ Ausscheidungen einen signifi-
kanten Einfluss auf die Kriechfestigkeit hat, deren Form und die Anordnung 
aber eher eine untergeordnete Rolle für das Verformungsverhalten spielen. 
Bei einer genaueren Charakterisierung des Kriechverhaltens mit doppeltem 
Dehnratenminimum wurde festgestellt, dass die gerichtete Vergröberung einen 
großen Einfluss auf die Ausprägung und Lage der Minima hat, aber auch die 
Verformungsmechanismen und Segregation von Elementen an Planardefekte 
nicht außer Acht gelassen werden dürfen. 
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Zusammenfassung

Im Rahmen dieser Arbeit wurden mikrostrukturelle, chemische und ther-
momechanische Einflussfaktoren auf die mechanischen Eigenschaften
von einkristallinen Co-Basis-Superlegierungen untersucht. Dafürwurden
systematische Untersuchungen durchgeführt und die zu charakterisie-
renden Einflussfaktoren sukzessive variiert, sodass ein Einflussfaktor
möglichst isoliert von anderen betrachtet werden konnte.

Bei der Untersuchung einer Legierungsserie, bei der nur der 𝛾′ Aus-
scheidungsvolumenanteil, aber nicht die Phasenzusammensetzung vari-
iert, wurde herausgefunden, dass der Härtungsbeitrag mit zunehmen-
dem Ausscheidungsanteil steigt. Die Druck- und Druckkriechfestigkeit
nimmt mit steigendem 𝛾′ Gehalt zu und erreicht sogar Festigkeitsbei-
träge, die mit Ni-Basis-Superlegierungen vergleichbar sind. Dabei nimmt
die Stabilität der zweiphasigen Mikrostruktur allerdings ab. An zwei
multinären Legierungen wurde herausgefunden, dass die Größe der 𝛾′

Ausscheidungen einen signifikanten Einfluss auf die Kriechfestigkeit hat,
deren Form und die Anordnung aber eher eine untergeordnete Rolle für
das Verformungsverhalten spielen. Bei einer genaueren Charakterisie-
rung des Kriechverhaltens mit doppeltem Dehnratenminimum wurde
festgestellt, dass die gerichtete Vergröberung einen großen Einfluss auf
die Ausprägung und Lage der Minima hat, aber auch die Verformungsme-
chanismen und Segregation von Elementen an Planardefekte nicht außer
Acht gelassen werden dürfen. So konnte die Lage der beiden Minima
auch mit der Bildung unterschiedlicher Planardefekte korreliert werden.
Zusätzlich wurden erste grundlegende Studien zur Zug-Druck-Asymme-
trie unter Kriechbelastung in einem großen Temperaturbereich durch-
geführt. Hier zeigte sich, dass die Unterschiede bei allen untersuchten
Parametern verschieden stark ausgeprägt sind, eine Asymmetrie aber
immer auftritt. Zuletzt wurde der Einfluss der Basiselemente Co und Ni
auf die Verformungseigenschaften untersucht. Eine Legierungsserie mit
systematisch variierendem Anteil an diesen beiden Elementen zeigte bei
900 °C deutlich bessere Kriecheigenschaften auf der Ni-reichen Seite,
was nach Abwägung verschiedener potentieller Härtungsbeiträge auf
die sich stark ändernden Verformungsmechanismen in diesem Legie-
rungssystem zurückzuführen ist. Eine Charakterisierung der verformten
Proben im Transmissionselektronenmikroskop zeigte die Vielfalt an auf-
tretenden Mechanismen in Abhängigkeit des Co/Ni-Verhältnisses, die
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von Stapelfehlern auf der Ni-reichen Seite bis hin zu ausgedehnten Anti-
phasengrenzflächen in den Co-reichen Legierungen reicht.

Die gewonnenen Erkenntnisse konnten genutzt werden, um das Ver-
ständnis des plastischen Verformungsverhaltens von einkristallinen Co-
Basis-Superlegierungen zu erweitern und neue Optimierungsansätze
auszuarbeiten.
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Summary

The scope of this work was to investigate microstructural, chemical and
thermomechanical influences on the mechanical properties of single
crystalline Co-based superalloys. All investigations were carried out
systematically byvarying one featuregradually tocharacterizeonespecific
influencing factor isolated from others.

The investigation of an alloy series with variing precipitate fraction
but similar phase compositions revealed that the strengthening contri-
bution of the 𝛾′ phase increases with increasing volume fraction. The
compressive and compressive creep strength is improved in a way that it is
comparable to conventional Ni-based superalloys, however, the stability
of the two-phase microstructure is diminished. Two multinary Co-base
superalloys showed that the initial 𝛾′ size has a significant influence on
the creep properties, whereas the shape and arrangement of the precip-
itates do not play a major role. It was confirmed that the directional
coarsening of the 𝛾′ phase significantly influences the double minimum
creep behavior, however, also the importance of the deformation mech-
anisms and segregation to planar defects was shown. Therefore, the
appearance of the minima could clearly be correlated to the formation of
different planar defect configurations. Additionally, a preliminary study
on the tension-compression asymmetry during creep was conducted
over a large temperature range. It was found that the asymmetry is pro-
nounced differently at every temperature, however, differences between
tensile and compressive creep appear at all conditions. Furthermore,
the influence of the base elements Co and Ni on the deformation mech-
anisms was investigated. An alloy series with gradually varying base
element content exhibited significantly better creep properties in the
Ni-rich alloys. After evaluating and discussing different strengthening
contributions, the changing deformation mechanisms are mainly respon-
sible for this observations. The characterization of deformed samples
using a transmission electron microscope revealed a variety of occuring
mechanisms according to the Co/Ni content, ranging from supperlattice
stacking faults on the Ni-rich side to extended antiphase boundaries in
the Co-rich alloys.

These results helped to achieve a better understanding of the plastic
deformation behavior of Co-base superalloys and to develop new design
criteria for future alloy development.
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1 Motivation

Superlegierungen gehören zu den Schlüsselmaterialien in den Turbinen
von Flugzeugtriebwerken oder stationären Gasturbinen [1]. Sie werden
dort in den heißesten Bereichen als Turbinenschaufeln oder -scheiben
eingesetzt. Besonders ihre exzellente Widerstandsfähigkeit gegen mecha-
nische Belastungen und korrosive Umgebungen, auch bei Temperaturen,
die verhältnismäßig nahe am Schmelzpunkt liegen, qualifiziert diese
Legierungsklasse für solche anspruchsvollen Einsatzgebiete [2]. Mit Hilfe
von aufwendigen Kühlsystemen und Wärmedämmschichten können Su-
perlegierungen sogar bei Umgebungstemperaturen deutlich über ihrem
Schmelzpunkt eingesetzt werden [1]. Die hohen Betriebstemperaturen
in Turbinen sind notwendig, da der Wirkungsgrad mit der sogenann-
ten Gaseintrittstemperatur korreliert. Das bedeutet, dass die Turbine
effizienter arbeitet, je höher die Betriebstemperatur ist.

In der Theorie klingt das einfach und impliziert, dass zum Beispiel
die Einsparung von Treibstoff und somit von CO2-Emissionen in neuen
Flugzeugtriebwerken leicht zu erreichen sind. Allerdings haben die ver-
wendeten Materialien ihr Einsatztemperatur-Limit erreicht und höhere
Temperaturen sind mit kommerziellen Legierungen aktuell kaum reali-
sierbar [3]. Um die Luftfahrt schadstoffärmer und umweltfreundlicher zu
gestalten, gibt es natürlich verschiedene Wege. Generell wäreein Umstieg
auf ein komplett neues, eventuell elektrisches Antriebssystem denkbar.
Allerdings ist dies laut aktuellen Studien ausschließlich für Flugzeuge mit
kleiner Reichweite realisierbar. Aber auch der Einsatz von synthetischen
und nicht fossilen Treibstoffen wird aktuell in verschiedenen Branchen
entwickelt und geprüft. Im Hinblick auf Flugzeugtriebwerke wäre auch
eine Weiterentwicklung zu höheren Gaseintrittstemperaturen möglich,
um die Effizienz der aktuellen Modelle weiter zu steigern.

Um höhere Betriebstemperaturen realisieren zu können, ist auch hier
entweder die Entwicklung neuer Legierungen oder die Weiterentwick-
lung bestehender Systeme denkbar. In aktuellen Triebwerken kommen
vor allem kommerzielle Ni-Basis-Superlegierungen als Turbinenschau-
feln und -scheiben zum Einsatz. Diese Legierungsklasse wird schon seit
Jahrzehnten erforscht und konnte in dieser Zeit stetig verbessert wer-
den [2]. Die Ni-Basis-Superlegierungen erhalten ihre außerordentlichen
Hochtemperaturfestigkeiten aufgrund der sogenannten Ausscheidungs-
härtung. Die Festigkeit wird also durch die Bildung einer intermetal-
lischen Phase in einer Mischkristall-Matrix erreicht. Das Basissystem
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1 Motivation

bildet dabei die Ni-reiche Seite des Phasendiagramms Ni-Al und es bil-
den sich Ausscheidungen mit der Stöchiometrie Ni3Al. Im Jahr 2006
gelang es einer Forschergruppe eine ähnliche Mikrostruktur im Co-Al-W
System einzustellen [4]. Hier bilden sich Co3(Al,W) Ausscheidungen im
ungeordneten Mischkristall [4]. Schnell wardie Ideegeboren, neue Super-
legierungen auf Co-Basis zu entwickeln, da sich die Elemente Co und Ni
aufgrund ihrer Nähe im Periodensystem physikalisch sehr ähnlich sind,
Co allerdings einen um ca. 40 °C höheren Schmelzpunkt aufweist. Ziel
war es demnach, neue Superlegierungen mit höheren Schmelzpunkten,
aber identischen Festigkeiten zu designen.

Allerdings wurde nach und nach klar, dass trotz vieler Gemeinsam-
keiten zwischen Ni- und Co-Basis-Superlegierungen auch einige Unter-
schiede und Probleme auftauchen. Zum Beispiel zeigten die ersten Co-
Basis-Superlegierungen deutlich geringere Solvustemperaturen der Aus-
scheidungsphase [5] oder schlechtere Oxidationseigenschaften [6]. Den-
nochsind Co-Basis-Superlegierungen bis heuteeinweltweites Forschungs-
thema und ihre Eigenschaften konnten sukzessive verbessert werden [7–
12]. So zeigen zum Beispiel polykristalline Co-Basis-Superlegierungen
hervorragende mechanische Eigenschaften [7, 13]. Zusätzlich trägt die
Untersuchung von Co-Basis-Superlegierungen zum fundamentalen Ver-
ständnis von Ni-Basis-Superlegierungen bei und unterstützt somit auch
deren Weiterentwicklung und Optimierung.

Besonders bei der Charakterisierung der mechanischen Eigenschaften
und der Verformungsmechanismen sind deutliche Unterschiede zwi-
schen Co- und Ni-Basis-Superlegierungen gefunden worden [13–15]. Um
die Grundlagen der plastischen Verformung von Co-Basis-Superlegie-
rungen noch besser zu verstehen, sollen im Rahmen dieser Arbeit unter-
schiedlichste Einflussparameter auf die mechanischen Eigenschaften
untersucht und eine Korrelation mit den auftretenden Verformungs-
mechanismen hergestellt werden. Zu diesen Einflussfaktoren zählen
zum Beispiel die Variation der Ausgangsmikrostruktur, die Versuchs-
temperatur und -spannung, die Belastungsrichtung oder der Gehalt des
Basiselements. Dabei wurden stets systematische Studien entwickelt oder
Legierungsserien untersucht, sodass möglichst wenige Parameter verän-
dert werden und ein bestimmter Faktor isoliert von anderen Einflüssen
untersucht werden kann.
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2 Wissenschaftliche Grundlagen

Es existieren unterschiedliche allgemeine Definitionen von Superlegie-
rungen in der Literatur [1, 16–18]. Gemeinsam haben dabei aber alle,
dass es sich bei Superlegierungen um Legierungen mit den Basisele-
menten Nickel, Kobalt oder Eisen handelt, die bei hohen Temperaturen
von über 500 °C zum Einsatz kommen und mit ihren herausragenden
mechanischen Eigenschaften überzeugen. Grundlage der guten Hoch-
temperatureigenschaften bildet dabei die einzigartige Mikrostruktur die-
ser Legierungsklasse. Die Besonderheiten der Mikrostrukturen von Ni-
und Co-Basis-Superlegierungen werden deshalb im folgenden Abschnitt
herausgestellt und erläutert. Dabei wird außerdem auf die Einflüsse ein-
zelner Legierungselemente eingegangen und das resultierende plastische
Verformungsverhalten aufgezeigt.

2.1 Aufbau ausscheidungsgehärteter
Superlegierungen

Die ausscheidungsgehärteten Superlegierungen besitzen eine komplexe,
hierarchische Struktur. Einzelne Legierungselemente bilden ein kris-
tallines Grundgerüst, welches dann die jeweiligen Phasen aufbaut. In
welcher Form, Größe und Anordnung diese Phasen im Bauteil vorliegen
bestimmt die Herstellung und Wärmebehandlung. Um die chemischen
Grundlagen verständlich darzulegen, wird im Folgenden zunächst die
sogenannte 𝛾/𝛾′ Mikrostruktur beschrieben. Dabei liegt der Fokus auf
der Kristallstruktur der einzelnen Phasen. Außerdem wird erklärt, wel-
che chemischen und physikalischen Eigenschaften dieser Strukturen
von besonderer Bedeutung sind. Des Weiteren werden die Auswirkun-
gen einzelner Legierungselemente, die im Rahmen dieser Arbeit von
besonderem Interesse sind, auf die Mikrostruktur der Superlegierungen
aufgezeigt.

2.1.1 𝛾/𝛾′ Mikrostruktur

Die besondere Mikrostruktur der ausscheidungsgehärteten Superlegie-
rungen setzt sich aus zwei Phasen zusammen. Würfelförmige oder glo-
bulare Ausscheidungen der 𝛾′ Phase sind kohärent in eine Matrixphase,
die sogenannte 𝛾 Phase, eingebettet. Die 𝛾 Phase ist eine Mischkristall-
phase und besitzt eine kubisch flächenzentrierte Kristallstruktur (kfz,
engl. fcc für face-centered cubic). Dabei werden die Gitterplätze nach
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2 Wissenschaftliche Grundlagen

b)a)

A-Plätze (Co) B-Plätze (Al, W)

Abbildung 2.1: Einheitszellen der a) kubisch flächenzentrierten und b) L12 Kris-

tallstrukturen.

einer zufälligen Verteilung von den Legierungselementen besetzt. Als
Basis der Ausscheidungshärtung dient auf der Seite der Ni-Basis-Super-
legierungen das binäre Phasendiagramm Ni-Al. In diesem ist ein 𝛾/𝛾′

Zweiphasengebiet zu finden, in dem die 𝛾′ Phase mit der Stöchiometrie
Ni3Al ausgeschieden wird. Im binären Co-Al Phasendiagramm existiert
dieses Zweiphasengebiet nicht. Allerdings wurde vor vergleichsweise kur-
zer Zeit im ternären Zustandsdiagramm Co-Al-W ein solches 𝛾/𝛾′ Gebiet
gefunden [4], was nun auch eine ähnliche Ausscheidungshärtung in
Co-basierten Superlegierungen erlaubt. Dabei wird die 𝛾′ Phase mit der
Stöchiometrie Co3(Al,W) in der kfz Matrix ausgeschieden. Im Gegensatz
zur Mischkristallmatrix ist 𝛾′ sowohl in den Ni- als auch den Co-Basis-
Superlegierungen eine intermetallische Phase mit einer L12 Struktur. Das
bedeutet, dass die unterschiedlichen Gitterplätze von bestimmten Legie-
rungselementen bevorzugt werden und keine zufällige Verteilung mehr
vorliegt. Entsprechend der Stöchiometrie besetzen in Ni3Al die Ni-Atome
die Seitenmitten (A-Plätze) und die Al-Atome die Ecken (B-Plätze) der
kubischen Einheitszelle. Für die Co-Basis-Superlegierungen passiert dies
analog, also die Co-Atome besetzen die A-Plätze und Al und W verteilen
sich auf den B-Plätzen. Die Kristallstrukturen der kfz Matrix und der
L12 Ausscheidungen in Co-Basis-Superlegierungen sind in Abbildung 2.1
schematisch dargestellt.

In der Regel sind die Ausscheidungen der 𝛾′ gehärteten Superlegie-
rungen kohärent in die Matrix eingebettet. Dies ist möglich, da die Git-
terparameter der einzelnen Phasen ähnlich sind. Der Gitterparameter
beschreibt dabei die Kantenlänge der kubischen Einheitszelle. Der Unter-
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2.1 Aufbau ausscheidungsgehärteter Superlegierungen

schied zwischen den Gitterparametern der 𝛾 und der 𝛾′ Phase wird als
Gitterfehlpassung bezeichnet und entsprechend Gleichung 2.1 berech-
net.

𝛿 = 2 ⋅
(𝑎𝛾′ − 𝑎𝛾)

𝑎𝛾′ + 𝑎𝛾
(2.1)

Eben dieser Tatsache geschuldet, dass die Gitterparameter zwar ähnlich
aber nicht identisch sind, die Ausscheidungen aber trotzdem kohärent
eingebaut sind, entstehen Verspannungen im Gitter. Da die elastischen
Eigenschaften der Superlegierungen stark anisotrop sind, ist es für die
Ausscheidungen günstig, eine kubische Form anzunehmen, sodass die
Kanten der Ausscheidungen parallel zu den ⟨001⟩ Richtungen der Ein-
heitszelle ausgerichtet sind. So wird die elastische Verzerrungsenergie,
die aus der Gitterfehlpassung resultiert, reduziert.

Einkristalline Ni-Basis-Superlegierungen weisen in der Regel eine nega-
tive Gitterfehlpassung (𝛿 < 0) auf. Das bedeutet, dass der Gitterpara-
meter der Matrix größer ist als der der Ausscheidung. Im Gegensatz
dazu zeigt sich bei den meisten Co-Basis-Superlegierungen eine posi-
tive Gitterfehlpassung (𝛿 > 0), also ein größerer Gitterparameter der 𝛾′

Phase im Vergleich zur 𝛾 Phase. Liegt der Betrag der Gitterfehlpassung
annähernd bei null (𝛿 ≈ 0), ist der Gewinn durch die Einsparung an elas-
tischer Verzerrungsenergie gering und es überwiegt die Minimierung der
Oberflächenenergie, sodass sich die Ausscheidungen globular einformen.
Falls der Betrag der Gitterfehlpassung zu groß wird, geht die Kohärenz
der beiden Phasen verloren und 𝛾 und 𝛾′ liegen teil- oder inkohärent
nebeneinander vor.

Ursache der Gitterfehlpassung ist das Verteilungsverhalten der Legie-
rungselemente, die sich meist bevorzugt in einer der beiden Phasen
anreichern. Dieses Verteilungsverhalten kann anhand der jeweiligen Kon-
zentration in der 𝛾 (𝑐𝛾,𝑖) bzw. 𝛾′ (𝑐𝛾′,𝑖) Phase quantifiziert werden. Der

Verteilungskoeffizient (𝑘
𝛾′/𝛾
𝑖 ) für jedes Element (𝑖) wird entsprechend

nach Gleichung 2.2 berechnet.

𝑘
𝛾′/𝛾
𝑖 =

𝑐𝛾′,𝑖

𝑐𝛾,𝑖
(2.2)

Entsprechend des Verteilungskoeffizienten werden einzelne Legierungs-
elemente in der Regel als 𝛾 oder 𝛾′ Bildner bezeichnet, je nachdem in
welcher Phase sie sich anreichern. Allerdings ist das Verteilungsverhalten
nicht konstant, sondern stark abhängig von der Gesamtzusammenset-
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2 Wissenschaftliche Grundlagen

zung einer Legierung [10, 19]. So können sich Legierungselemente auch
gegenseitig bei ihrer Verteilung zwischen 𝛾 und 𝛾′ beeinflussen [20].

Nebenden beiden Phasen 𝛾 und 𝛾′ kanneineVielzahl weiterer interme-
tallischer Phasen in verschiedenen Superlegierungen beobachtet werden.
Die wichtigsten Vertreter sind zum Beispiel die 𝛾′′ (D022, Ni3Nb), 𝛽 (B2,
CoAl), 𝜇 (D85, Co7W6), 𝜂 (D024, Ni3Ti) oder 𝜒 (D019, Co3W) Phasen.
Diese Phasen weisen zum Teil sehr komplexe Kristallstrukturen auf, was
oft negative Auswirkungen auf die mechanischen Eigenschaften hat, da
die Duktilität dadurch stark beeinträchtigt werden kann.

2.1.2 Einfluss verschiedener Legierungselemente

Ausgehend von den binären bzw. ternären Basislegierungen (Ni-Al und
Co-Al-W) können die Eigenschaften der Superlegierungen durch zusätz-
liche Legierungselemente deutlich optimiert werden. Dabei erfüllt jedes
Legierungselement eine bestimmte Aufgabe bzw. verbessert eine spezi-
elle Eigenschaft, sodass am Ende hoch komplexe Legierungen als Bauteil
im Einsatz sind. Die Auswirkungen einzelner Legierungselemente auf
die Basislegierung sollen im Folgenden aufgezeigt werden.

Kobalt&Nickel - Co&Ni: Die beiden Basiselemente Ni und Coähneln
sich in vielen ihrer Eigenschaften. So zeigen zum Beispiel beide eine
Dichte von 8.9 g/cm³ oder einen Goldschmidt Atomradius von 125 pm
bzw. 126 pm [21]. Ein entscheidender Unterschied liegt im Schmelzpunkt,
der für Co mit 1495 °C um 40 °C höher liegt als für Ni mit 1455 °C. Dies
stellt die Hauptmotivation bei der Entwicklung von Co-Basis-Superle-
gierungen dar. Beide Elemente sind bei Raumtemperatur vollständig
mischbar, auch wenn bei Ni-Gehalten von weniger als 30 % und Tem-
peraturen unterhalb von 420 °C eine Umwandlung der Kristallstruktur
von kfz zu hdp stattfindet [22]. Diese kristallographische Umwandlung
durchläuft auch reines Co, das seine Gitterstruktur beim Aufheizen über
450 °C von hdp zu kfz ändert. Die Löslichkeit von anderen Legierungs-
elementen ist allerdings in Ni deutlich höher als in Co [23], was mehr
Spielraum bei der Legierungsentwicklung erlaubt. Deshalb hat sich Ni
auch als nahezu unerlässliches Legierungselement in Co-Basis-Super-
legierungen herausgestellt, da es vor allem das 𝛾/𝛾′ Zweiphasengebiet
deutlich vergrößert [24]. Zusätzlich konnte bereits gezeigt werden, dass
die Zugabe von Ni im Co-Al-W System die 𝛾′ Solvustemperatur und den
𝛾′ Volumenanteil erhöht [24–26]. Ni senkt zudem die Gitterfehlpassung,
wenn es zu Co-Al-W hinzulegiert wird [24].
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2.1 Aufbau ausscheidungsgehärteter Superlegierungen

Die Zugabe von Co zu Ni senkt die Stapelfehlerenergie deutlich [27–
29], was durch die größere Aufspaltungsweite von Partialversetzungen
zu verbesserten Kriecheigenschaften führt [29]. Umgekehrt erhöht die
Zugabe von Ni zu Co die Stapelfehlerenergie [17]. Für die Antiphasen-
grenzflächenenergie wurden für Ni3Al Werte zwischen 111 mJ/m² und
250 mJ/m² [30, 31] und für Co3(Al,W) Energien zwischen 146 mJ/m² und
280 mJ/m² [32–34] bestimmt. Hier ähneln sich die beiden Verbindungen
und konkrete Aussagen, wie sich Ni in Co-Legierungen oder Co in Ni-
Legierungen auswirkt, können hier nicht getroffen werden. Eine weitere
wichtige Eigenschaft, die sich auf die Kriechfestigkeit auswirkt, ist die
Interdiffusion. Im binären Co-Ni-System nimmt der Interdiffusionsko-
effizient mit zunehmendem Ni-Gehalt zu [35]. Mögliche Legierungs-
elemente der Superlegierungen diffundieren in reinem Co in der Regel
etwas langsamer als in reinem Ni [36–38], was sich vorteilhaft auf die
Kriecheigenschaften auswirkt.

Aluminium - Al: Wie bereits erläutert, bildet Al zusammen mit den
Basiselementen die L12 Phasen Ni3Al bzw. Co3(Al,W) und ist somit maß-
geblich für die Ausbildung der zweiphasigen 𝛾/𝛾′ Mikrostruktur verant-
wortlich. Im Co-Al-W System liegt der Al-Gehalt für die Bildung der
𝛾′ Phase bei ca. 9.0 at.%. Zu hohe Al-Anteile führen dabei zur Bildung
der B2 Phase mit der Stöchiometrie CoAl. Ein zu niedriger Gehalt an Al
resultiert in der Ausscheidung der D019 Phase Co3W. Al reichert sich in
Ni-Basis-Legierungen bevorzugt in der 𝛾′ Phase an [39], während es in
Co-Basis-Legierungen nahezu gleich zwischen 𝛾 und 𝛾′ verteilt ist [10,
40].

Eine weitere wichtige Aufgabe kommt Al bei der Oxidationsbestän-
digkeit zu, indem es an der Bildung schützender Al2O3 Deckschichten
auf der Oberfläche beteiligt ist [16, 41]. Für Co-Basis-Superlegierungen
wurde allerdings festgestellt, dass sich trotz des vergleichsweise hohen
Al-Gehalts keine kontinuierlichen Deckschichten bilden und die Oxida-
tionsbeständigkeit im Vergleich zu Ni-Basis-Superlegierungen deutlich
verringert ist [42].

Wolfram - W: Sowohl in Ni- als auch in Co-Basis-Superlegierungen
hat Wolfram einen sehr geringen Diffusionskoeffizienten und eignet
sich demnach bestens als Mischkristallhärter [36–38, 43]. In Ni-Basis-
Superlegierungen ist W in der 𝛾 Matrix angereichert [39], während es
in Co-Basis-Legierungen die 𝛾′ Phase stabilisiert und vermehrt in den
Ausscheidungen zu finden ist [40]. Es konnte gezeigt werden, dass ein
erhöhter W-Gehalt außerdem die 𝛾′ Solvustemperatur und den Aus-
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2 Wissenschaftliche Grundlagen

scheidungsvolumenanteil deutlich erhöht, was in besseren Kriecheigen-
schaften resultiert [44]. Mit seiner Dichte von 19.3 g/cm³ bringt eine
Erhöhung des W-Gehalts allerdings auch deutliche Nachteile mit sich.
Zudem bildet Wolfram zusätzlich zu Co3(Al,W) mit L12 Struktur auch
weitere intermetallische Phasen wie Co3W mit D019 Struktur oder Co7W6

mit D85 Struktur.

Chrom - Cr: In Ni-Basis-Superlegierungen wird das Legierungsele-
ment Chrom hauptsächlich für den Oxidations- bzw. Korrosionsschutz
hinzulegiert [45, 46]. Cr bildet dabei eine schützende Cr2O3 Deckschicht
und fördert damit sogar zusätzlich die Bildung einer darunter liegenden
Al2O3 Schicht [46, 47]. Oberhalb von 1000 °C bildet sich allerdings das
flüchtige Oxid CrO3, sodass hier vorrangig Al2O3-bildende Elemente
eingesetzt werden müssen [41, 45]. Auch in Co-Basis-Superlegierungen
verbessert Cr die Oxidationsbeständigkeit [42, 48, 49]. Zwar führt die
Erhöhung des Cr-Gehaltes auf bis zu 30 wt.% in binären Legierungen zu
einer immer weiteren Verbesserung der Oxidationsbeständigkeit [50],
allerdings fördern zu hohe Cr-Anteile dann die Bildung unerwünschter,
spröder TCP Phasen [51]. Außerdem wurde beobachtet, dass Cr die 𝛾′

Solvustemperatur in Co-Basis-Legierungen herabsetzt [25, 52].

Titan - Ti: Titan als Legierungselement dient in Ni-Basis, wie auch in
Co-Basis-Superlegierungen als 𝛾′ Bildner. Ti ist in beiden Legierungsty-
pen stark in der 𝛾′ Phase angereichert und erhöht somit den Ausschei-
dungsvolumenanteil [39, 40]. Zusätzlich bewirkt Ti eine Erhöhung der
𝛾′ Solvustemperatur und verbessert somit auch die mechanischen Eigen-
schaften insbesondere von Co-Al-W-basierten Legierungen [26, 51, 53–
55]. Im Ni-Ti-System existiert eine D024 Phase mit der Stöchiometrie
Ni3Ti, die durch ihre meist plattenförmige Morphologie die mechani-
schen Eigenschaften von Ni-basierten Legierungen verschlechtern kann.
Im Co-Ti-System hingegen findet sich eine stabile L12 Phase mit der
Stöchiometrie Co3Ti, die analog zur Co3(Al,W) Phase zur Festigkeitsstei-
gerung eingesetzt werden kann [56, 57]. Zusätzlich gilt Titan durch seine
vergleichsweise geringe Dichte von nur 4.5 g/cm3 als vielversprechendes
Legierungselement.

Tantal - Ta: Das Element Tantal verhält sich in Superlegierungen sehr
ähnlich zu den bereits beschriebenen Einflüssen von Titan. Auch Ta gilt
als 𝛾′ Bildner und ist sowohl in Ni-Basis als auch in Co-Basis-Legierungen
stark in 𝛾′ angereichert [39, 40, 58]. Von Ooshima und anderen [55]
konnte gezeigt werden, dass Ta den größten positiven Effekt auf die
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2.2 Plastische Verformung von Superlegierungen

𝛾′ Solvustemperatur und den Ausscheidungsvolumenanteil unter den
typischen Legierungselementen bewirkt. Es konnte außerdem gezeigt
werden, dass das Zulegieren von Ta die mechanischen Eigenschaften von
Co-Al-W-Legierungen deutlich verbessern kann [5, 59–61], insbesondere
in der Kombination mit Ti [62]. Dabei kann natürlich der erhöhte 𝛾′

Volumenanteil, aber auch andere positive Veränderungen durch Ta fürdie
Festigkeitssteigerungen verantwortlich sein. Diese sind zum Beispiel die
Vergrößerung der Gitterfehlpassung [25] und der mischkristallhärtende
Effekt [38, 63].

2.2 Plastische Verformung von Superlegierungen

Die hervorragenden mechanischen Eigenschaften bei hohen Tempera-
turen sind der entscheidende Faktor für den Einsatz der 𝛾′-gehärteten
Superlegierungen in den heißen Bereichen der Flugzeugtriebwerke oder
stationären Gasturbinen. Um die mechanischen Eigenschaften aber noch
zu verbessern und die Anwendungstemperatur eventuell noch weiter
erhöhen zu können, ist es notwendig, das Verformungsverhalten der
Co- und Ni-Basis-Superlegierungen zu verstehen. Dabei liegt der Fokus
hauptsächlich auf dem Verhalten von Versetzungen in den beiden Phasen
𝛾 und 𝛾′ und auf der Mikrostrukturevolution unter Last und Temperatur.
Deshalb wird in den folgenden Kapiteln zunächst erklärt, welche Defekte
im Zusammenhang mit der plastischen Verformung in den ausschei-
dungsgehärteten Superlegierungen auftreten können und wie sich diese
auf die mechanischen Eigenschaften in Druck-, Zug- und Kriechversu-
chen auswirken. Außerdem wird aufgezeigt, wie die gerichtete Vergröbe-
rung in diesen Legierungen zustande kommt und welche Folgen das für
die Superlegierungen hat.

2.2.1 Planardefekte in der L12 Struktur

Die Erzeugung und Bewegung von Versetzungen ist der grundlegende
Mechanismus der plastischen Verformung. Die Versetzungen selbst zäh-
len als 1-dimensionaler Defekt, können aber unter bestimmten Vorausset-
zungen planare, 2-dimensionale Defekte erzeugen, wenn sie sich durch
das Kristallgitter bewegen [64]. Die Entstehung möglicher Planardefekte
wird im Folgenden nun genauer beleuchtet. Dabei wird besonders auf die
Defekte eingegangen, die bei der Verformung der L12 Struktur auftreten
können.

Zunächst ist die Verformung der𝛾′-gehärteten Superlegierungen in der
Regel allerdings in der 𝛾Matrix lokalisiert. Das bedeutet, dass sich soge-
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2 Wissenschaftliche Grundlagen

nannte perfekte Versetzungen durch das kfz-Gitter bewegen, die einen
Burgersvektor vom Typ a/2⟨110⟩{111} aufweisen. Um die Versetzungs-
energie zu verringern, können diese Matrixversetzungen entsprechend
Gleichung 2.3 aufspalten. Dabei bildet sich auch in der 𝛾 Phase ein Sta-
pelfehler.

𝑎/2⟨101⟩ ⟶ 𝑎/6⟨211⟩ + 𝑆𝐹 + 𝑎/6⟨112⟩ (2.3)

Ein Stapelfehlerstörtdie Stapelfolge ...ABCABCABC... derdichtestgepack-
ten (111) Ebenen der kfz Struktur. Dabei werden zwei Arten von Stapel-
fehlern unterschieden. Wird eine zusätzliche Ebene in das Kristallgitter
eingebracht, sodass die Stapelreihenfolge ...ABCAB|A|CABC... lautet,
wird von einem extrinsischen Stapelfehler gesprochen. Fehlt eine Git-
terebene ergibt sich die Stapelfolge ...ABCA||CABC..., was intrinsischer
Stapelfehler genannt wird [64].

Eine Besonderheit ergibt sich nun, wenn sich Versetzungen durch die
𝛾′ Ausscheidungen mit L12 Struktur bewegen. Aufgrund der geordneten
Überstruktur stellt die Abscherung einer Gitterebene um a/2⟨110⟩{111}

in dieser Kristallstruktur keine Gittertranslation mehr da, sondern würde
ungünstige nächste Nachbarschaften in der Atomanordnung erzeugen.
Stattdessen ist der kürzeste Gittervektor auf einer (111) Ebene, der eine
vollständige Translation bewirkt, vom Typ a⟨110⟩. Der Burgersvektor ist
hier also doppelt so lang verglichen mit dem in der 𝛾Matrix. Diese Art von
Versetzung wird Superversetzung genannt. Auch weil die Energie einer
Versetzung quadratisch mit der Länge des Burgersvektors zunimmt, spal-
ten auch die Versetzungen in der L12 Phase auf. Abbildung 2.2a zeigt, dass
hierfür verschiedenste Variationen denkbar sind. Unter der Annahme,
dass drei {111} Ebenen ungestört gestapelt sind (Abbildung 2.2b), zei-
gen die Abbildungen 2.2c, d und e welchen Defekt die Verschiebung der
obersten Ebene um die in Abbildung 2.2a gezeigten Burgersvektoren
erzeugt.

Spaltet eine Superversetzung in zwei Superpartialversetzungen auf,
erzeugtdievorauslaufendeVersetzung eineAntiphasengrenzfläche (APB)
[68, 69]. In Abbildung 2.2c ist beispielhaft die Verschiebung der obersten

Gitterebene um den Burgersvektor a/2⟨101⟩ gezeigt. Außerdem sind die
ungünstigen Nachbarschaftspositionen durch gestrichelte Linien gekenn-
zeichnet. Hier liegen also gleichartige Atome nebeneinander, während
die Stapelreihenfolge hingegen ungestört bleibt. Die Aufspaltungsreak-
tion entspricht dann Gleichung 2.4.

𝑎⟨101⟩ ⟶ 𝑎/2⟨101⟩ + 𝐴𝑃𝐵 + 𝑎/2⟨101⟩ (2.4)

10



2.2 Plastische Verformung von Superlegierungen

Abbildung 2.2: Entstehung von Planardefekte in der L12 Struktur. a) Mögliche

Versetzungsaufspaltungen einer a⟨101⟩{111} Superversetzung in der L12 Ele-

mentarzelle, b) drei aufeinandergestapelte (111) Ebenen der ungestörten L12

Struktur, c) Entstehung einer APB durch Verschiebung der obersten (111) Ebene

um den Burgersvektor a/2[101], c) Verschiebung der obersten (111) Ebene um

den Burgersvektor a/6[112] einer Shockley-Partialversetzung führt zu einem CSF

und e) Bildung eines SISF durch eine Kear-Superpartialversetzung mit Burgers-

vektor a/3[211]. Energetisch ungünstige Wechselwirkungen zwischen direkten

Nachbaratomen sind mit gestrichelten Linien in rot gekennzeichnet. Nach [19,

65–67].
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2 Wissenschaftliche Grundlagen

Außerdem können diese Superpartialversetzungen weiter in sogenannte
Shockley-Partialversetzungen aufspalten, was einen komplexen Stapel-
fehler erzeugt (CSF) (siehe Gleichung 2.5) [69]. Exemplarisch ist dies in
Abbildung 2.2d gezeigt. Hier wird die oberste Ebene um den Burgersvek-

tor a/6⟨112⟩ verschoben, was sowohl ungünstige Nachbarschaftsbezie-
hungen sowie eine gestörte Stapelreihenfolge hervorruft. Werden diese
beiden Versetzungsreaktionen kombiniert, ist auch eine vierfach Auf-
spaltung entsprechend Gleichung 2.6 möglich [65], sodass zwischen den
Shockley-Partialversetzungen jeweils ein CSF vorliegt und in der Mitte
der Versetzungskonfiguration eine APB.

𝑎/2⟨101⟩ ⟶ 𝑎/6⟨112⟩ + 𝐶𝑆𝐹 + 𝑎/6⟨211⟩ (2.5)

𝑎⟨101⟩ ⟶ 𝑎/6⟨112⟩+𝐶𝑆𝐹+𝑎/6⟨211⟩+𝐴𝑃𝐵+𝑎/6⟨112⟩+𝐶𝑆𝐹+𝑎/6⟨211⟩

(2.6)
Eine weitere Aufspaltungsmöglichkeit für eine Superversetzung ist in
Abbildung 2.2e dargestellt. Die Aufspaltung in zwei sogenannte Kear-
Superpartialversetzungen erzeugt einen superintrinsischen Stapelfehler
(SISF) entsprechend Gleichung 2.7 [70–72]. Als Beispiel ist in Abbil-

dung 2.2e die Verschiebung um a/3⟨211⟩ gezeigt, die eine gestörte Stape-
lung der Ebenen erzeugt, allerdings keine ungünstigen Nachbarschaften.
Lokal entspricht dann die Stapelreihenfolge am SISF der D019 Kristall-
struktur.

𝑎⟨101⟩ ⟶ 𝑎/3⟨211⟩ + 𝑆𝐼𝑆𝐹 + 𝑎/3⟨112⟩ (2.7)

Darüber hinaus wurden noch komplexere und vielfältigere Aufspaltungs-
möglichkeiten von Pope und Ezz [65] beschrieben, die an dieser Stelle
aber nicht im Detail beschrieben werden. Welche Aufspaltungsreaktion
und welche Versetzungsreaktionen in mechanischen Tests tatsächlich
auftreten wird von unterschiedlichen Parametern beeinflusst, wie zum
Beispiel der Probenorientierung [73], der angelegten Spannung und Ver-
suchstemperatur [74] oder der jeweiligen Defektenergien. Allerdings wer-
den im Folgenden noch Versetzungsreaktionen aufgezeigt, die besonders
bei Co- und Ni-Basis-Superlegierungen auftreten, während die bisher
beschriebenen Aufspaltungsmöglichkeiten allgemein für Materialien
mit kfz bzw. L12 Struktur gültig sind. Außerdem wird zusätzlich die Ent-
stehung von superextrinsischen Stapelfehlern (SESF) und Zwillingen
erläutert.

In Ni-Basis-Superlegierungen tritt in Kriechversuchen bei Temperatu-
ren oberhalb von 850 °C typischerweise die Aufspaltung in zwei Superpar-
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2.2 Plastische Verformung von Superlegierungen

tialversetzungen mit dazwischen liegender APB auf (vgl. Gleichung 2.4)
[75, 76]. Dabei schneidet zunächst die vorauslaufende Superpartialver-
setzung in die 𝛾′ Phase ein und erzeugt die APB, während die zweite
Superpartialversetzung die ungestörte Ordnung wieder herstellt. Dabei
ist auch eine weitere vierfach Aufspaltung entsprechend Gleichung 2.6
möglich. Im Gegensatz dazu wurde in CoNi-Basis-Superlegierungen
in Zugkriechversuchen bei 900 °C beobachtet, dass auch einzelne Su-
perpartialversetzungen des Typs a/2⟨101⟩{111} in die Ausscheidungen
einschneiden können und eine ausgedehnte APB erzeugen [8]. Auch in
Co-Basis-Superlegierungen wurden APBs gefunden, die von einzelnen
a/2⟨101⟩{111} Versetzungen erzeugt wurden, allerdings immer nur in
Kombination mit SISFs [15, 77, 78]. Generell wird aber beobachtet, dass
die Verformung von Co-Basis-Superlegierungen oberhalb von 850 °C eher
auf der Bildung von SISFs beruht [5, 15, 59, 77–80]. Es konnte gezeigt wer-
den, dass die Bildung der superintrinsischen Stapelfehler mit atomaren
Platzwechseln einhergeht und so die L12 in die D019 Struktur umgewan-
delt wird [81–84]. Allerdings wird in der Literatur meist ein anderer
Mechanismus für die Bildung von SISFs, entsprechend Gleichung 2.8,
genannt [5, 15, 82]. In diesem Fall wird der superintrinsische Stapelfeh-
ler von einer Kear-Superpartialversetzung erzeugt, welche wiederum
durch die Reaktion zweier Matrixversetzungen mit unterschiedlichem
Burgersvektor entsteht. Für diesen Mechanismus wären keine atomaren
Umordnungsprozesse notwendig, allerdings konnte bisher noch keine
unaufgespaltene und vorauslaufende Kear-Superpartialversetzung in
TEM-Untersuchungen nachgewiesen werden.

𝑎/2⟨101⟩ + 𝑎/2⟨011⟩ ⟶ 𝑎/3⟨112⟩ + 𝑆𝐼𝑆𝐹 + 𝑎/6⟨112⟩ (2.8)

Ein weiterer Mechanismus, der mit der Bildung eines SISF einhergeht,
wurde von Eggeler et al. [85] nach Zugkriechversuchen bei 900 °C an
einer CoNi-Basis-Superlegierung gefunden, welcher daraufhin auch in
anderen Co- und CoNi-Basis-Superlegierungen bei unterschiedlichen
Versuchsparametern nachgewiesen wurde [77, 86–88]. Es wurde gezeigt,
dass unter bestimmten Voraussetzungen eine Defektkonfiguration aus
APB-SISF-APB (ASA) entstehen kann. Dieser Mechanismus ist schema-
tisch in Abbildung 2.3a-f dargestellt.

Für die Entstehung dieser ASA-Konfiguration müssen zunächst zwei
Matrixversetzungen auf der gleichen (111) Ebene gleiten und an der
𝛾/𝛾′ Grenzfläche entsprechend Gleichung 2.8 miteinander reagieren.
Zunächst schneidetdanndievorauslaufende Kear-Superpartialversetzung
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2 Wissenschaftliche Grundlagen

Abbildung 2.3: Schematische Darstellung der Bildung einer sogenannten ASA-

Defektkonfiguration, nach [66, 85, 89]. a,d) Eine Kear-Superpartialversetzung

und eine Shockley-Partialversetzung bilden sich entsprechend Gleichung 2.8 und

können beide in die 𝛾′Ausscheidung einschneiden. Die Shockley-Partialversetz-

ung wandelt den SISF, der von der vorauslaufenden Kear-Superpartialversetzung

erzeugt wurde, in eine APB um. Es entsteht ein Diffusionsstrom von L12- bzw.

D019-stabilisierenden Elementen am SISF. b,e) Die Shockley-Partialversetzung

bildet einen Loop um den SISF. Unterstützt durch die Anreicherung an 𝛾-sta-

bilisierenden Elementen wechselt die APB nach und nach auf {001} Ebenen,

auf denen die APB Energie geringer ist. c,f) Indem sie mit sich selbst reagiert,

vollendet die Shockley-Partialversetzung den Loop, sodass ein SISF eingebettet

in einer APB zurückbleibt. Die APB verbreitert und wird reicher an 𝛾 Elementen.
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2.2 Plastische Verformung von Superlegierungen

in die 𝛾′ Ausscheidung ein und erzeugt einen SISF (Abbildung 2.3a).
Die nachlaufende Shockley-Partialversetzung bleibt in diesem Fall aber
nicht an der Phasengrenze gepinnt, sondern schneidet ebenfalls in die 𝛾′

Ausscheidung ein. Dies führt dazu, dass der SISF in eine APB umgewan-
delt wird (Abbildung 2.3a und d). Aus energetischen Gründen beginnt
die APB von den {111} Ebenen auf {001} Ebenen zu wandern (Abbil-
dung 2.3d). Die Shockley-Partialversetzung bildet im Folgenden einen
Loop (Abbildung 2.3b) und reagiert zuletzt mit sich selbst, sodass ein
SISF eingebettet in einer APB zurückbleibt (Abbildung 2.3d und c). Diese
Prozesse werden unterstützt von der Diffusion von D019-stabilisierenden
Elementen hin zum SISF und L12-stabilisierenden Elementen weg davon.
In Abbildung 2.3d-f ist bereits angedeutet, dass diese Diffusion, wie von
Makineni et al. [89] gezeigt, in der Defektebene stattfindet und nicht,
wie ursprünglich vermutet, senkrecht dazu.

Zuletzt gibt es auch noch die Möglichkeit, dass sich in der 𝛾′ Phase
superextrinsische Stapelfehler (SESF) und Zwillinge bilden, wenn Ver-
setzungen die Ausscheidungen schneiden und durchlaufen. Die Bildung
dieser beiden Planardefekte ist eng miteinander verbunden, da ein SESF
bereits als 2-lagiger Mikrozwilling bezeichnet werden kann [90]. Die Bil-
dung von SESFs wird in der Literatur über Shockley-Partialversetzungen
auf benachbarten Gleitebenen und atomare Platzwechsel beschrieben
[90–96]. Dieser Ablauf ist schematisch in Abbildung 2.4 dargestellt.

Zunächst bewegen sich zwei Matrixversetzungen auf benachbarten
(111) Ebenen und werden an der 𝛾/𝛾′ Grenzfläche gestoppt (Abbil-
dung 2.4a und b). Daraufhin spalten die Superpartialversetzungen in
Shockley-Partialversetzungen auf und können so in die 𝛾′ Phase ein-
schneiden. Dabei bildet jede der Shockleys einen komplexen intrinsi-
schen Stapelfehler (CISF), was als komplexer extrinsischer Stapelfehler
(CESF) bezeichnet werden kann, wenn die CISFs auf benachbarten Ebe-
nen liegen (Abbildung 2.4d und e). Durch Diffusion von zum Beispiel Co
und Cr an den CESF, wird lokal die Planarfehlerenergie reduziert. Ato-
mare Platzwechselvorgänge nach dem Kolbe-Mechanismus [91] führen
dazu, dass der CESF in einen SESF umgewandelt wird (Abbildung 2.4d
und e). Lokal liegt am SESF jetzt die D024 Struktur vor. Durch diese Umla-
gerung und die Anreicherung an Co und Cr wird die Planarfehlerenergie
weiter gesenkt, sodass die vorauslaufenden Shockley-Partialversetzun-
gen weiter in die 𝛾′ Ausscheidung einschneiden können. Wenn nun auf
den wiederum benachbarten beiden (111) Ebenen zwei weitere Matrix-
versetzungen nach dem gleichen Prinzip aufspalten, einschneiden und
umwandeln, dann hat sich ein 4-lagiger Mikrozwilling gebildet (Abbil-
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2 Wissenschaftliche Grundlagen

dung 2.4g und h). Durch Co und Cr Anreicherungen vor allem an den
Zwillingsgrenzen wird lokal die L12 Struktur zerstört, sodass auch ein-
zelne Shockley-Partialversetzungen in die 𝛾′ Phase einschneiden und
den Zwilling verbreitern können.

Wann welche Versetzungen vorliegen, wie sie aufspalten, wie sie mit-
einander reagieren oder welcher Defekt bzw. welche Defektkonfiguration
während der Verformung von Co- oder Ni-Basis-Superlegierungen ent-
stehen, hängen von vielen Faktoren ab, wie zum Beispiel den Versuchsbe-
dingungen, der genauen Legierungszusammensetzung oder den Planar-
fehlerenergien in der 𝛾 und 𝛾′ Phase. Um das Verformungsverhalten zu
verstehen und zu erklären ist es deshalb notwendig, die Mechanismen
im Anschluss an mechanische Tests genau zu analysieren und auf Basis
der in diesem Kapitel dargelegten Grundlagen zu bewerten.

2.2.2 Verformungsverhalten bei erhöhten
Temperaturen

Ausgehend von den in Abschnitt 2.2.1 erläuterten grundlegenden Mecha-
nismen soll im folgenden Kapitel aufgezeigt werden, welche Besonderhei-
ten sich dadurch bei der Hochtemperaturverformung von 𝛾′-gehärteten
Superlegierungen ergeben. Dabei wird zunächst auf das Fließverhalten
bzw. die sogenannte Fließspannungsanomalie eingegangen und erklärt,
wie es zu Verfestigungseffekten kommen kann. Außerdem werden die
charakteristische gerichtete Vergröberung und der Einfluss der Diffusion
während des Kriechens genauer beleuchtet.

Fließverhalten: Die meisten metallischen Materialien zeigen mit stei-
gender Temperatur eine abfallende Fließspannung, wenn sie mit kon-
stanter Dehnrate verformt werden. Die 𝛾′-gehärteten Co- und Ni-Basis-
Superlegierungen hingegen zeigen bei erhöhten Temperaturen einen
anomalen Anstieg der Fließspannung, bevor die Festigkeit endgültig
abnimmt. Diese Fließspannungsanomalie ist in Abbildung 2.5 anhand
der einphasigen L12 Strukturen Ni3Al, Co3Ti und Co3(Al,W) gezeigt.

Für Ni3Al zeigt sich, dass die Fließspannung im gesamten Tempera-
turbereich bis hin zu ca. 700 °C ansteigt. Diese Zunahme der Festigkeit
wird dem sogenannten Kear-Wilsdorf-Lock (KWL) zugeschrieben, wel-
cher eine unbewegliche Versetzungskonfiguration beschreibt [70, 72].
Ausgangspunkt ist die vierfach Aufspaltung einer Superversetzung in
der L12 Struktur nach Gleichung 2.6. Wenn die beiden vorauslaufenden
Shockley-Partialversetzungen rekombinieren, kann es vorkommen, dass
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Abbildung 2.4: Schrittweise Bildung von SESF und Mikrozwillingen, nach [66, 90,

94–96]. a,b) Zwei Matrixversetzungen, die sich auf benachbarten (111) Ebenen

bewegen, werden an der 𝛾/𝛾′ Grenzfläche gestoppt. c) Die perfekten Matrix-

versetzungen spalten in Shockley-Partialversetzungen auf, schneiden in die 𝛾′

Ausscheidung ein und bilden dabei einen CESF. Co und Cr diffundieren zum

CESF hin und reichern sich dort an. d,e) Durch lokale Platzwechsel der Atome,

entsprechend des Kolbe-Mechanismus [91], wird der CESF zu einem SESF umge-

wandelt. Durch die Anreicherung an Co und Cr sowie der Umwandlung des

Planardefekts wird die Defektenergie deutlich verringert, sodass die Shockley-

Partialversetzungen weiter in die 𝛾′ Phase eindringen können. f) Thompson

Tetraeder zur Charakterisierung der auftretenden Versetzungen. g,h) Wenn sich

zwei weitere Matrixversetzungen wiederum auf den benachbarten (111) Ebenen

bewegen und entsprechend dem in a-e dargestellten Mechanismus aufspalten,

einschneiden und reagieren, hat sich ein 4-lagiger Mikrozwilling gebildet. i)

Dadurch, dass die Zwillingsgrenzen Co und Cr Anreicherungen aufweisen, kön-

nen auch einzelne Shockley-Partialversetzungen zur weiteren Ausbreitung des

Zwillings beitragen.
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Versetzungssegmente der a/2⟨110⟩ Superpartialversetzung mit Schrau-
bencharakter auf eine {001} Ebene quergleiten und sich dort ebenfalls
unter Bildung einer APB weiter fortbewegt (siehe Abbildung 2.6a). Dies
wird vor allem davon ermöglicht, dass die APB Energie auf den {001} Ebe-
nen niedriger ist als auf den {111} Ebenen [97]. Die nicht-rekombinierten
Shockley-Partialversetzungen sowie die nachlaufenden Partialversetzun-
gen verbleiben dabei auf der {111} Ebene. Diese Konfiguration ist aller-
dings noch nicht sesshaft und wird deshalb als unfertiger Kear-Wilsdorf-
Lock (IKWL) bezeichnet. Die quergeglittene Superpartialversetzung ist
nämlich in der Lage sich weiter fortzubewegen, dabei die APB zu ver-
größern, immer mehr Schraubenanteile quergleiten zu lassen und zur
Kompensation der APB Bildungsenergie auch die nachfolgenden Partial-
versetzungen auf den Kreuzungspunkt zuzubewegen (Abbildung 2.6b).
Erst wenn die nachlaufenden Partialversetzungen den Kreuzungspunkt
der {001} Ebene und {111} Ebene erreichen, an der die vorauslaufende
Superpartialversetzung quergeglitten ist und somit die gesamte APB auf
einer {001} Ebene liegt, wird von einem vollständigen Kear-Wilsdorf-
Lock gesprochen [98] (siehe Abbildung 2.6c). Die nachlaufenden Shock-
ley-Partialversetzungen können ohne Rekombination nicht quergleiten
und die Konfiguration ist gepinnt. Da die bevorzugten Gleitebenen aller-
dings immer noch die {111} Ebenen sind, kann auch die vorauslaufende
Superpartialversetzung wieder zurück auf eine solche Ebene querglei-
ten und wieder in zwei Shockley-Partialversetzungen aufspalten, was in
Abbildung 2.6d dargestellt ist. Die Fließspannung von Ni3Al nimmt erst
dann wieder ab, wenn die Temperatur so hoch ist, dass das Gleitsystem
gänzlich zu {001}⟨110⟩ wechselt.

In Abbildung 2.5 ist außerdem der Fließspannungsverlauf von Co3Ti
gezeigt. Hier fällt auf, dass die Fließspannung bei niedrigen Tempe-
raturen zunächst abfällt, bevor sie ab ca. 200 °C wieder ansteigt. Von
Takasugi et al. [101] und Liu et al. [102, 103] wurde gezeigt, dass die Ver-
formung im Niedrigtemperaturbereich hauptsächlich durch die Bildung
von SISFs geprägt ist, die durch die Bewegung von Kear-Superpartial-
versetzungen entstehen. Das entspricht also einer Aufspaltungsreaktion
nach Gleichung 2.7. Diese Konfiguration kann allerdings keinen KWL
ausbilden, was als Erklärung für die abnehmende Fließspannung in die-
sem Temperaturbereich herangezogen wird. Außerdem weisen die Kear-

Superpartialversetzungen vom Typ a/3⟨112⟩{111} einen nicht-planaren
Versetzungskern auf [104–106], was dazu führt, dass deren Bewegung
durch eine hohe Peierlsspannung beschränkt wird und thermische Akti-
vierung notwendig ist. Der darauf folgende Anstieg der Fließspannung
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Abbildung 2.5: Der Fließspannungsverlauf von einphasigem Ni3Al [99], Co3Ti

[100] und Co3(Al,W) [32] über der Temperatur zeigt für alle drei Verbindungen

eine anomalen Anstieg der Fließspannung bei hohen Temperaturen.

mit zunehmender Temperatur wird damit erklärt, dass sich die APB und
SISF Energien annähern, sodass sich Superversetzungen vermehrt auch
entsprechend Gleichung 2.6 aufspalten und KWLs bilden können [103].
Da der Anteil an KWLs zunimmt, steigt auch die Fließspannung an. Aller-
dings wird die erneute Abnahme der Fließspannung hier nicht mit dem

Wechsel des Gleitsystems hin zu ⟨101⟩{001} erklärt, sondern Takasugi et
al. [101] vermuten, dass die zunehmende Diffusionsgeschwindigkeit bei
erhöhten Temperaturen die Beweglichkeit der Versetzungen maßgeblich
erleichtert.
Zuletzt ist in Abbildung 2.5 noch der Verlauf der Fließspannung von
Co3(Al,W) dargestellt. Qualitativ zeigt sich ein Verlauf, ähnlich zu Co3Ti,
also zunächst eine Abnahmeder Fließspannung bei niedrigen Temperatu-
ren und eine Fließspannungsanomalie bei erhöhten Temperaturen von ca.
650 °C bis 850 °C. Allerdings unterscheidet sich der Kurvenverlauf quan-
titativ vor allem in zwei Eigenschaften, nämlich dem zunächst starken,
dann schwächeren Abfall der Fließspannung bei niedrigen Temperaturen
und der Verschiebung der Fließspannungsanomalie zu höheren Tem-
peraturen. Okamoto et al. [32] fanden heraus, dass die Verformung im
Bereich niedrigerer Temperaturen über APB-gekoppelte Versetzungs-
paare abläuft und nicht, wie bei anderen L12 Verbindungen [100, 101,
109], über die Bildung von SISFs. Deshalb kann die Abnahme der Fließ-
spannung auch nicht mit der thermisch aktivierten Bewegung der SISF-
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Abbildung 2.6: Schematische Darstellung des Kear-Wilsdorf-Locks, nach [19, 66,

98, 107, 108]. a) Quergleiten des Schraubenanteils einer rekombinierten Super-

partialversetzung auf eine (010) Ebene. Es bildet sich ein sogenannterunvollstän-

diger Kear-Wilsdorf-Lock (IKWL). b) Ausbreitung der APB auf der (010) Ebene,

während sich die nachlaufende Superpartialversetzung dem Kreuzungspunkt

annähert, um die Gesamtfläche der APB auszugleichen. c) Die hinterherlaufende

Superpartialversetzung erreicht die Kreuzungslinie der (111) und (010) Ebene,

kann aber nicht Quergleiten, da sie in Shockley-Partialversetzungen aufgespalten

ist. Dies entspricht einer unbeweglichen Versetzungskonfiguration und somit hat

sich ein vollständiger Kear-Wilsdorf-Lock (KWL) in diesem Bereich ausgebildet.

d) Die vorauslaufende Superpartialversetzung gleitet erneut quer auf eine (111)

Ebene und spaltet wieder in Shockley-Partialversetzungen auf.

bildenden a/3⟨112⟩ Versetzungen erklärt werden. Stattdessen wird in
[32] vermutet, dass die rasche Abnahme einer thermischen Komponente
der Mischkristallhärtung zugeschrieben werden kann und der Plateau-
ähnliche Bereich nur durch den athermischen Anteil geprägt ist. Die
Zunahme der Fließspannung bei höheren Temperaturen kann aber, wie
auch bei Ni3Al, mit der Bildung der KWLs erklärt werden [32]. Für die
höhere Peaktemperatur in Co3(Al,W) im Vergleich zu Co3Ti und Ni3Al
gibt es zwei Vermutungen, die aber beide ein erschwertes Quergleiten
der vorauslaufenden Superpartialversetzung beschreiben. Vamsi und
Karthikeyan [34] erklären dies mit einer höheren Aktivierungsenergie
durch einen höheren Schubmodul in Co3(Al,W) als in Ni3Al. Andere
Publikationen zeigen, dass die CSF Energie in Co3(Al,W) vergleichsweise
niedrig ist, die Shockley-Partialversetzungen deshalb weit aufspalten und
die Rekombination, die zum Quergleiten notwendig ist, erschwert bzw.
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2.2 Plastische Verformung von Superlegierungen

verhindert wird [6, 110]. Ein dritter Unterschied für Co3(Al,W) zu den
zuvor beschriebenen L12 Strukturen besteht darin, dass sich die Fließ-
spannungsanomalie nur über einen relativ kurzen Bereich erstreckt. Von
Okamoto et al. [32] wird dies mit dem Erreichen der 𝛾′ Solvustempe-
ratur erklärt, was die Verformung auf die kfz Matrix und somit {111}
Ebenen verlagert. Für Co3(Al,W)-basierte Legierungen, deren 𝛾′ Solvus-
temperatur ausreichend hoch ist, konnte aber auch schon gezeigt werden,

dass auch hier das Gleitsystem bei hohen Temperaturen zu ⟨101⟩{001}
wechselt und dies für die abnehmende Festigkeit verantwortlich ist [110].

Kriechen: Das Kriechen beschreibt ebenfalls eine plastische Deforma-
tion, unterscheidet sich aber vom bisher beschriebenen Fließverhalten
dadurch, dass die Verformung schon deutlich unterhalb der Fließspan-
nung bei konstanter Last und erhöhten Temperaturen (≥ 0.4 Tm) über
längere Zeit auftritt. Diese Besonderheit macht Kriechen, neben der
Ermüdung, zu einem der wichtigsten Auslegungskriterien in der Beur-
teilung von industriellen Bauteilen, die bei hohen Temperaturen zum
Einsatz kommen. Zur Beurteilung der Kriecheigenschaften einer Legie-
rung werden im Labormaßstab Versuche bei höheren Temperaturen
und Spannungen durchgeführt, als sie im Anwendungsfall auftreten wür-
den, um Kosten und Zeit einzusparen. Dabei wird dann die plastische
Verformung über der Versuchszeit gemessen.

Die zweiphasige 𝛾/𝛾′ Mikrostruktur in den ausscheidungsgehärteten
Superlegierungen ist maßgeblich für deren außerordentliche Kriechei-
genschaften verantwortlich. Allerdings erschwert diese komplexe Struk-
tur auch das Verständnis der zugrundeliegenden Mechanismen, da es so
eineVielzahl an Einflussfaktoren auf die Kriechbeständigkeit gibt. Nichts-
destotrotz istesessentiell, die Kriechverformung derSuperlegierungen zu
verstehen, um erfolgreich neue und bessere Legierungen zu entwickeln.
Deshalb haben verschiedene Forschergruppen einzelne Einflussfaktoren
bereits systematisch untersucht, wie zum Beispiel die Folgen der kristal-
lographischen Anisotropie [111–117], die Auswirkungen einer gerichteten
Vergröberung [79, 80, 118–131] oder die Interaktionen von Versetzun-
gen mit den 𝛾′ Ausscheidungen [76, 118, 127, 132–140]. Alle Prozesse,
die während der Kriechverformung auftreten, sind dabei temperatur-,
spannungs- und richtungsabhängig. Deshalb werden die Prozesspara-
meter in der Regel in unterschiedliche sogenannte Kriechregime anhand
der Versuchstemperatur und angelegten Spannung eingeteilt. Für gegos-
sene Ni-Basis-Superlegierungen wird bei Temperaturen von 1000 °C bis
1150 °C und Spannungen um ca. 150 MPa vom Hochtemperaturregime
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und bei Temperaturen unter 800 °C und Spannungen über 600 MPa vom
Niedrigtemperaturregime gesprochen. Der Bereich dazwischen wird als
Regime der mittleren Temperaturen und Spannungen bezeichnet. Das
unterschiedliche Kriechverhalten der kommerziellen Ni-Basis-Superle-
gierung CMSX-4 in diesen drei Kriechregimen ist zum Beispiel in [125]
zusammengestellt. Für Ni-Basis-Schmiedelegierungen trifft diese Ein-
teilung aber nicht mehr zu, da hier Temperaturen um 800 °C bereits als
hoch gelten. Auch für Co-Basis-Superlegierungen müssen die Grenzen
der Kriechregime angepasst werden, da vor allem die ersten Generatio-
nen dieser Legierungen zu geringe 𝛾′ Solvustemperaturen aufweisen
und so die Kriechregime ebenfalls zu niedrigeren Temperaturen und
Spannungen verschoben sind. Die Mechanismen, die in den unterschied-
lichen Regimen beobachtet werden können, unterscheiden sich zum Teil
signifikant voneinander und werden im Folgenden für einige Beispiele
erklärt.

Im Bereich der niedrigen Temperaturen und hohen Spannungen wurde
zum Beispiel von Schneider et al. [141, 142] und Wu et al. [143] fürdie Legie-
rung CMSX-4 gezeigt, dass sich im Verlauf der Dehnrate zwei Minima
ausbilden. In beiden Fällen wurden Zugkriechversuche in [001] Richtung
und bei Temperaturen von 800 °C bzw. 750 °C durchgeführt. Schneider
beobachtet dabei zunächst konventionelle Verfestigung durch Verset-
zungserzeugung in den frühen Kriechstadien, was zur Abnahme der
Dehnrate führt. Das erste Minimum entsteht dann durch eine vorüberge-
hende Entfestigung durch folgenden Effekt: Zunächst konnten a/3⟨112⟩

Kear-Superpartialversetzungen beobachtet werden, die die 𝛾′ Ausschei-
dungen unter Bildung von Stapelfehlern schneiden. Bei der Bildung die-
ses Versetzungstyps bilden sich allerdings zusätzlich Stufenversetzungen,
die an der 𝛾/𝛾′ Grenzfläche gepinnt werden und lokal die Kohärenzspan-
nungen abbauen können. Da sich die Stapelfehler aber nur auf einem
Gleitsystem befinden, kann die Verformung vergleichsweise leicht fort-
laufen, was zu einer Zunahme der Dehnrate führt. Mit fortschreitendem
Kriechversuch werden allerdings auch andere Gleitsysteme aktiviert, was
zur Folge hat, dass sich diese gegenseitig behindern und die Kriechrate
wieder abnimmt. Erst mit einem kompletten Wechsel des Verformungs-
mechanismus hin zum Schneiden der 𝛾′ Ausscheidungen durch APB-
gepaarte Superpartialversetzungen nimmt die Dehnrate dann kontinu-
ierlich zu. Auch andere Studien berichten von ähnlichen Mechanismen
[144–146]. In [145] wird außerdem erklärt, dass die Dehnrate im sekun-
dären Kriechregime hauptsächlich von der Matrixfestigkeit bestimmt
wird.
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2.2 Plastische Verformung von Superlegierungen

Die Verformung der Ni-Basis-Superlegierungen im Hochtemperaturre-
gime ist im wesentlich durch die Bewegung von a/2{111}⟨110⟩ Versetzun-
gen in der 𝛾Matrix geprägt [76, 147]. Ein Schneiden der Ausscheidungen
wird hier zunächst nicht beobachtet und die 𝛾′ Phase wird durch Gleit-
und Kletterprozesse entlang der 𝛾/𝛾′ Grenzflächen überwunden [118,
127, 140, 148, 149]. Deshalb ist in diesem Regime vor allem die Misch-
kristallhärtung der Matrix [150] und die Diffusionsgeschwindigkeit der
mischkristallhärtenden Legierungselemente [20, 151] ausschlaggebend
für die Kriechfestigkeit der Legierungen. Erst in späteren Kriechstadien
wird auch bei hohen Temperaturen Versetzungsbewegung in der Aus-
scheidungsphase beobachtet [142, 149]. Typischerweise zeigt sich hier im
Verlauf der Dehnrate nach kurzen Zeiten bzw. geringen Dehnungen ein
Minimum, gefolgt von einer kontinuierlichen Zunahme der Verformungs-
geschwindigkeit. Unter bestimmten Voraussetzungen kann es auch zur
Ausbildung eines doppelten Dehnratenminimums im Hochtemperatur-
regime kommen. Darauf wird in Kapitel 7 genauer eingegangen.

Eine Besonderheit, die bei Kriechverformung unter hohen Tempe-
raturen auftritt, ist die gerichtete Vergröberung der 𝛾′ Phase, d.h. das
Wachstum der Ausscheidungen mit einer Vorzugsrichtung, sodass sich
aus der würfelförmigen Ausgangsmorphologie Platten bilden, die auch
Flöße genannt werden. Voraussetzung für die gerichtete Vergröberung
sind kohärent eingebettete Ausscheidungen, die sich aber im Gitter-
parameter zur Matrixphase unterscheiden und eine Gitterfehlpassung
aufweisen, sowie eine von außen angelegte Spannung und hohe Tempe-
raturen, um Diffusionsprozesse zu ermöglichen [118, 121, 152]. Welche
Vorzugsorientierung sich dann einstellt, hängt vom Vorzeichen der Git-
terfehlpassung und der Richtung der äußeren Spannung ab. Fredholm
und Strudel [153] unterscheiden dabei zwei Fälle: das Typ-N und das Typ-
P Verhalten. Durch die Überlagerung der inneren Misfit-Spannungen
und der äußeren Last, kommt es zu ungleichen Spannungsverteilungen
in den horizontalen und vertikalen 𝛾 Kanälen. Wird eine Legierung mit
negativer Gitterfehlpassung unter Zug belastet, bilden sich Flöße senk-
recht zur Spannungsachse aus, was dem Typ-N entspricht. Gleiches tritt
auf, wenn eine Legierung mit positiver Gitterfehlpassung unter Druck-
belastung steht. Das Typ-P Verhalten, also die Ausrichtung der Flöße
parallel zur äußeren Spannung, tritt für Legierungen mit negativer Gitter-
fehlpassung unter Druck oder positiver Gitterfehlpassung unter Zug auf.
Die Triebkraft für eine gerichtete Vergröberung hängt dabei vom Betrag
der Gitterfehlpassung und der äußeren Spannung sowie der Temperatur
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ab [119, 121, 122, 154]. So nimmt mit steigender Temperatur oder größeren
Gitterfehlpassungen die Triebkraft zu.

Für Ni-Basis-Superlegierungen konnte gezeigt werden, dass eine Floß-
struktur im Temperaturbereich von 1000 °C bis 1100 °C positive Auswir-
kungen auf die Kriecheigenschaften haben kann, wenn die Flöße parallel
zur äußeren Zugspannung ausgerichtet sind [155, 156]. Dabei wurden
sowohl die Ausbildung der Floßstruktur während des Kriechversuchs
als auch vorgeflößte Mikrostrukturen untersucht. Auch eine Verbesse-
rung der Hochtemperatur-Ermüdungseigenschaften durch gerichtete
Vergröberung der 𝛾′ Phase konnte bereits nachgewiesen werden [149,
157]. Dabei beruht die erhöhte Festigkeit vor allem auf der Behinderung
der Rissausbreitung durch die geflößte Mikrostruktur. Xue et al. [79,
80] konnte zudem auch bei Co-Basis-Superlegierung einen härtenden
Effekt durch die gerichtete Vergröberung des Typ-N aufzeigen. Bei 975 °C
und unter Druckbelastung führt das Schließen der vertikalen 𝛾 Kanälen
dazu, dass die Bewegung der Matrixversetzungen behindert wird und
die Ausscheidungen auf weiten Wegen überklettert werden müssen.

Wenn die 𝛾′ Ausscheidungen aber unter bestimmten Versuchsbedin-
gungen von Versetzungen geschnitten werden können, treten zusätzliche
Effekte auf. Wie in Abschnitt 2.2.1 beschrieben, wird die L12 Phase nicht
von perfekten Versetzungen geschnitten, sondern von verschiedenen
Arten an Partialversetzungen, die die Gitterordnung stören und Defekte
erzeugen. Vor allem bei der Verformung unter hohen Temperaturen kön-
nendann Segregationenvon LegierungselementenandieseVersetzungen
oder Defekte auftreten, sodass lokal die chemische Zusammensetzung
variiert [82, 83, 85, 90, 158–160]. Erst seit wenigen Jahren wird intensiv
an den Auswirkungen dieser Segregationen auf die mechanischen Eigen-
schaften geforscht. Je nach Art des Defekts und der Zusammensetzung
einer Legierung kann es zu Anreicherungen von 𝛾-, D019- oder D024-
bildenden Elementen kommen. Barba et al. [161] fanden zum Beispiel,
dass die Segregationsneigung von Mikrozwilling zu SESF und zu SISF
zunimmt. Für Mikrozwillinge hängt der Grad der Segregation außerdem
von der Anzahl der Lagen ab. So wurde zum Beispiel für einen 4-lagigen
Zwilling nahezu die gleiche Zusammensetzung bestimmt, wie für einen
SESF [66], während in Zwillingen mit mehrals 10 Lagen vorallem Segrega-
tion an den Zwillingsgrenzen gefunden wurde und die Zusammensetzung
im Inneren der der 𝛾′ Phase gleicht [90, 94, 95].

Die Kombination aus Segregation von Legierungselementen und die
unter Abschnitt 2.2.1 erläuterte Defektbildung durch Umlagerungspro-
zesse führt dazu, dass schlussendlich auch die Diffusionsgeschwindigkeit
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die Ausbreitungsgeschwindigkeit von Planarfehlern beeinflusst. Deshalb
wurde von Barba et al. [94, 161], auf Grundlage theoretischer Arbeit von
Atkinson [162], ein Model zur Berechnung der Ausbreitungsgeschwindig-
keit von Planardefekten entwickelt. Dabei zeigt sich, dass Mikrozwillinge
die höchste Ausbreitungsgeschwindigkeit aufweisen, gefolgt von SESF
und SISF. Außerdem nimmt die Geschwindigkeit mit der Anreicherung
von Co und Cr ab. Diese Ergebnisse und Trends von Barba et al. [94,
161] an einer Ni-Basis-Superlegierung konnten auch für eine multinäre
Co-Basis-Superlegierung verifiziert werden [66].

2.3 Quantifizierung von Festigkeitsbeiträgen

In den vorangegangen Abschnitten wurde bereits ausführlich erläutert,
dass die Festigkeiten der hier untersuchten Legierungen maßgeblich von
den Beiträgen der Mischkristallhärtung in der Matrixphase und der Aus-
scheidungshärtung durch die 𝛾′ Phase bestimmt werden. Um einzelne
Legierungen besser vergleichen und deren Verhalten genauer verstehen
zu können, wurden diese beiden Festigkeitsbeiträge an bestimmten Stel-
len in dieser Arbeit quantifiziert. Hierfür wurden entsprechende Modelle
aus der Literatur herangezogen. Diese werden in den folgenden beiden
Abschnitten erläutert.

2.3.1 Schwellenspannungskonzept

In Kapitel 4 wird der Einfluss des 𝛾′ Volumenanteils, unter anderem auf
die Kriecheigenschaften einer Co-Al-W-Ta Legierungsserie, untersucht.
Um den Härtungsbeitrag der Ausscheidungsphase zu quantifizieren,
wurde ein Modell von Lagneborg und Bergman [163] bzw. die weiterent-
wickelte Variante nach Reppich et al. [164] verwendet. Grundlage beider
Methoden ist der ursprünglich von Lagneborg [165] und Davies et al. [166]
eingeführte Parameter der Schwellenspannung 𝜎𝑃 in das nach Norton
benannte Potenzgesetz zur Beschreibung der stationären Kriechrate ̇𝜖𝐼𝐼
im sekundären Kriechbereich [167, 168]. Ursprünglich formulierte Nor-
ton die potentielle Abhängigkeit der stationären Kriechrate entsprechend
Gleichung 2.9.

̇𝜖𝐼𝐼 = 𝐶𝜎
𝑛 (2.9)

Dabei steht 𝜎 für die angelegte Spannung, 𝑛 für den Spannungsexponen-
ten und 𝐶 ist eine Konstante. Da die Konstante 𝐶 temperaturabhängig
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ist, kann das Kriechgesetz auch entsprechend Gleichung 2.10 formuliert
werden.

̇𝜖𝐼𝐼 = 𝐴𝜎
𝑛 exp (−

𝑄

𝑅𝑇
) (2.10)

Hier steht 𝐴 für eine materialspezifische Konstante, 𝑄 für die Aktivie-
rungsenergie, 𝑇 für die Versuchstemperatur und 𝑅 für die universelle
Gaskonstante. Die Werte für 𝑛 und 𝑄 sind für ausscheidungsgehärtete
Legierungen, wie zum Beispiel für eine Co-Al-W Legierung mit 𝑛 = 8.6
und 𝑄 = 740 kJ mol−1 [53], deutlich höher als für Metalle und Misch-
kristalle im Allgemeinen, bei denen 𝑛 zwischen 3 und 5 liegt und 𝑄
der Aktivierungsenergie für Selbstdiffusion 𝑄𝑆𝐷 entspricht [169]. Gene-
rell gilt die Annahme, dass die Verformung unterhalb einer effektiven
Spannung (𝜎 − 𝜎𝑃) hauptsächlich in der Matrixphase stattfindet [166].
Die Spannung 𝜎, die eine bestimmte minimale Kriechrate ̇𝜖𝑚𝑖𝑛 in einer
ausscheidungsgehärteten Legierung bei entsprechender Temperatur her-
vorrufen würde, setzt sich aus zwei Komponenten zusammen:

𝜎 = 𝜎𝑀 + 𝜎𝑃 (2.11)

DerWert𝜎𝑀 beschreibtdabei eine Spannung, diedie identische minimale
Kriechrate in einer einphasigen Matrix-Legierung hervorrufen würde,
und 𝜎𝑃 steht für den Härtungsbeitrag der Ausscheidungsphase. Ausge-
hend davon kann das Norton’sche Kriechgesetz in Gleichung 2.12 umfor-
muliert werden. Der Parameter 𝑛𝑀 steht dabei für den Spannungsexpo-
nent der reinen Matrix-Phase bei identischen Kriechbedingungen.

̇𝜖𝑚𝑖𝑛 = 𝐴(𝜎 − 𝜎𝑃)
𝑛𝑀 exp (−

𝑄𝑆𝐷

𝑅𝑇
) (2.12)

Zunächst führten Lagneborg und Bergman [163] ein Modell ein, das
den Härtungsbeitrag einer Ausscheidungsphase bei verschiedenen Span-
nungen 𝜎𝑃(𝜎) beschreiben kann. Ausgehend von einer Norton-Dar-
stellung (siehe Abbildung 2.7a) wird im zweiten Schritt die minimale
Dehnrate bei linearer Achsenskalierung als 𝑛𝑀-te Wurzel gegenüber der
angelegten Spannung aufgetragen (siehe Abbildung 2.7b). Hierbei wird
der Spannungsexponent der Matrix 𝑛𝑀 als konstant über den gesam-
ten Spannungsbereich angenommen. Daraus resultiert die Schwellen-
spannung, wie in Abbildung 2.7c dargestellt. Dieses Diagramm kann
in zwei Abschnitte eingeteilt werden [163, 170]. In Abschnitt 1© gilt
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Abbildung 2.7: Schematische Darstellung der Vorgehensweise bei der Bestim-

mung des Härtungsbeitrags durch die Ausscheidungsphase bzw. der Schwel-

lenspannung a), b), c) nach Lagneborg und Bergman [163] und d), e), f) nach

Reppich et al. [164] und [171].

𝜎𝑃 = 𝜎𝑃,𝑚𝑎𝑥 = 𝑘𝑜𝑛𝑠𝑡𝑎𝑛𝑡. Der Wert für 𝜎𝑃,𝑚𝑎𝑥 wird dabei über den
Schnittpunkt der X-Achse mit der linearen Extrapolation des Kurven-
teils bei hohen Spannungen bestimmt, wie in Abbildung 2.7b zu sehen
ist. In diesem Bereich wird angenommen, dass 𝜎𝑃 die für Schneidpro-
zesse oder den Orowan-Mechanismus zusätzlich notwendige Spannung
darstellt [170]. In Abschnitt 2© hingegen gilt 𝜎𝑃 = 𝜎𝐾𝐿𝐵. Die Proportio-
nalitätskonstante 𝐾𝐿𝐵 entspricht der Steigung in diesem Kurventeil bei
niedrigen Spannungen. Es wird angenommen, dass in diesem Bereich
die Verformung hauptsächlich über Versetzungsklettern stattfindet.

Mit Hilfe dieser Vorgehensweise ist eine erste grobe Abschätzung des
Teilchenhärtungsbeitrags 𝜎𝑃 möglich. Um die Schwellenspannung noch
genauer bestimmen zu können, muss das bisherige Modell weiter ange-
passt werden. Zum einen sind 𝑛𝑀 und 𝜎𝑃 in der Regel nicht zeitgleich
konstant [164]. Zum anderen muss 𝜎𝑀( ̇𝜖𝑚𝑖𝑛) bestimmt werden, um 𝐾𝐿𝐵
genau zu bestimmen, da 𝐾𝐿𝐵 stark vom Verhältnis von 𝜎𝑀 zu 𝜎 abhängig
ist (vgl. Gleichung 2.13).

𝐾𝐿𝐵 =
Δ𝜎𝑃( ̇𝜖𝑚𝑖𝑛)

Δ𝜎( ̇𝜖𝑚𝑖𝑛)
= 1 −

Δ𝜎𝑀( ̇𝜖𝑚𝑖𝑛)

Δ𝜎( ̇𝜖𝑚𝑖𝑛)
(2.13)
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2 Wissenschaftliche Grundlagen

Deshalb erweiterten Reppich et al. [164] das bestehende Modell von
Lagneborg und Bergman [163], indem sie auch die Ergebnisse aus Kriech-
versuchen an der reinen Matrix-Phase berücksichtigen. Die Spannungs-
abhängigkeit der minimalen Dehnrate ̇𝜖𝑚𝑖𝑛 kann dann nach Blum und
Reppich [172] wie folgt beschrieben werden:

̇𝜖𝑚𝑖𝑛 = 𝐵𝜎
𝑛∗−1 sinh (

𝑉𝑎𝑝𝑝𝜎

2𝑘𝑇
) (2.14)

Hier steht 𝐵 für eine Konstante, 𝑛∗ für den effektiven, konstanten Span-
nungsexponent bei niedrigen Spannungen, 𝑉𝑎𝑝𝑝 für das scheinbare Akti-
vierungsvolumen und 𝑘 fürdie Boltzmann-Konstante. Dereffektive Span-
nungsexponent 𝑛𝑀 kann dann mit Hilfe von Gleichung 2.15 berechnet
werden [172].

𝑛𝑀 = (
𝜕 ln( ̇𝜖𝑚𝑖𝑛)

𝜕 ln(𝜎)
)

𝑇

= 𝑛∗ − 1 +
𝑉𝑎𝑝𝑝𝜎

2𝑘𝑇
coth (

𝑉𝑎𝑝𝑝𝜎

2𝑘𝑇
) (2.15)

Für Spannungen unterhalb des sogenannten power law breakdowns (PLB)
kann der Term coth(𝑉𝑎𝑝𝑝𝜎/2𝑘𝑇)mit 2𝑘𝑇/𝑉𝑎𝑝𝑝𝜎 angenähert werden, was
zu einem konstanten Spannungsexponentenvon𝑛𝑀 = 𝑛

∗ führtund dann
mit dem Potenzgesetz übereinstimmt (siehe Abbildung 2.7d) [164]. Da
der Spannungsexponent 𝑛𝑀 mit steigender Spannung zunimmt, sind
die beiden Kurven für Matrix und ausscheidungsgehärtete Legierung in
Abbildung 2.7e nicht mehr linear, sondern nehmen eine konvexe Form an
[164]. Nach Gleichung 2.11 kann die Schwellenspannung 𝜎𝑃( ̇𝜖𝑚𝑖𝑛) dann
durch die Subtraktion von 𝜎𝑀( ̇𝜖𝑚𝑖𝑛) von 𝜎( ̇𝜖𝑚𝑖𝑛) berechnet werden (vgl.
Abbildung 2.7e und f).

2.3.2 Mischkristallhärtung

Da bei Superlegierungen vor allem bei hohen Temperaturen die Verfor-
mung hauptsächlich inderMatrixphase lokalisiert ist [76, 147], spieltauch
die Festigkeit der 𝛾 Phase in ausscheidungsgehärteten Superlegierungen
eine maßgebliche Rolle. Um den Mischkristall-Härtungsbeitrag in der
Matrix abzuschätzen und zu quantifizieren, wurde ein Modell herangezo-
gen, das auf der Labusch-Theorie [173] basiert. Dieses Modell wurde dann
von Gypen und Deruyttere [174, 175] und Varvenne et al. [176] erweitert,
sodass es auch auf mehrkomponentige Legierungssysteme anwendbar
ist. Zuletzt ergänzten Galindo-Nava et al. [177] die Formulierung inso-
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2.3 Quantifizierung von Festigkeitsbeiträgen

fern, dass besonders zweiphasige Legierungen charakterisiert werden
können, indem auch der Volumenanteil der Phasen in die Beschreibung
mit eingehen. Generell gilt zu beachten, dass diese Modelle ursprünglich
für verdünnte Mischkristalle entwickelt wurden. Dennoch wird dieses
Vorgehen im Allgemeinen auch für Legierungen mit höheren Gehal-
ten an Legierungselementen angewendet [176–178]. Demnach kann der
Mischkristall-Härtungsbeitrag entsprechend Gleichung 2.16 berechnet
werden.

𝜎𝑠𝑠 = (1 − 𝑓𝛾′) (∑𝛽
3/2
𝑖 𝑐𝛾,𝑖)

2/3

(2.16)

Der Parameter 𝑓𝛾′ steht dabei für den 𝛾′ Volumenanteil und 𝑐𝛾,𝑖 für die
Konzentration des Elements 𝑖 in der 𝛾 Phase. Die Konstante 𝛽𝑖 jedes Ele-
ments 𝑖 beschreibt den Gitterparameter- und Schubmodul-Unterschied
zwischen den jeweiligen Legierungselementen und reinem Ni. Diese
Parameter 𝛽𝑖 werden nach Fleischer [179] entsprechend Gleichung 2.17
berechnet.

𝛽𝑖 =
3

2
𝜇(𝜂′𝑖 + 16𝛿𝑖)

3/2 (2.17)

Hier steht 𝜇 für den Schubmodul der reinen Matrixphase und die Para-
meter 𝜂′𝑖 und 𝛿𝑖 beschreiben die Schubmodul- bzw. Gitterparameter-
Unterschiede zwischen den Elementen 𝑖 und reinem Ni. Diese werden
wie folgt berechnet:

𝜂′𝑖 =
𝜂𝑖

1 + 0.5|𝜂𝑖|
(2.18)

𝜂𝑖 =
𝜇𝑖 − 𝜇𝑁𝑖

𝜇𝑁𝑖
(2.19)

𝛿𝑖 =
𝑟𝑖 − 𝑟𝑁𝑖

𝑟𝑁𝑖
(2.20)

Dabei stehen 𝜇𝑖 und 𝑟𝑖 für den Schubmodul bzw. den Gitterparameter des
Elements 𝑖 und 𝜇𝑁𝑖 und 𝑟𝑁𝑖 für den Schubmodul bzw. den Gitterparame-
ter von Ni. Da sich sowohl der Gitterparameter als auch der Schubmodul
von Co und Ni kaum unterscheiden [21, 180, 181], wurde Ni als Referenz-
element für alle untersuchten Legierungen ausgewählt. Da Co laut des
verwendeten Models aus diesem Grund nahezu keinen Einfluss auf die
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2 Wissenschaftliche Grundlagen

Mischkristallhärtung hat, wurde in den Berechnungen gänzlich auf den
Beitrag von Co verzichtet.
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3 Experimentelle Methoden

Die Kombination verschiedenster Charakterisierungsmethoden ist not-
wendig, um das mechanische Verhalten von Werkstoffen zu verstehen.
Im Folgenden werden zunächst die untersuchten Legierungen vorgestellt,
deren Herstellungs- und Wärmebehandlungsroutinen erläutert und im
Anschluss die mechanischen Prüfmethoden vorgestellt. Außerdem wer-
den die Verfahren zur Charakterisierung der Mikrostruktur erläutert.

3.1 Legierungszusammensetzungen

Im Rahmen dieser Arbeit wurden 16 verschiedene Superlegierungen
untersucht. Die Mehrheit bilden dabei 𝛾′-gehärtete Co-Basis-Superle-
gierungen. Es wurden aber auch eine 𝛾′ freie Co-Basis-Superlegierung
und mehrere 𝛾′-gehärtete Ni-Basis-Superlegierungen untersucht. Alle
Legierungen wurden im Rahmen des SFB/TR103 nach verschiedenen
Kriterien entwickelt.

Die VFX-Serie beispielsweise wurde so designt, dass sich der 𝛾′ Volu-
menanteil systematisch ändert, die Konzentration der 𝛾 bzw. 𝛾′ Phase
dabei aber jeweils annähernd konstant bleibt. DiegenaueVorgehensweise
beim Design der Legierungen wurde bereits durch Volz et al. [182] veröf-
fentlicht. Das Kürzel VF steht dabei für den englischen Begriff volume
fraction. Die an die Bezeichnung VF angehängte Zahl beschreibt den 𝛾′

Volumenanteil, den die Legierung laut Berechnungen aufweisen sollte.
Als Ausgangslegierung diente ERBOCo-2Ta. Auch diese Legierung wurde
in dieser Arbeit intensiv hinsichtlich ihrer mechanischen Eigenschaften
charakterisiert.

Eine weitere Reihe an Legierungen, die in dieser Arbeit untersucht
wurde, ist die NCX-Serie. Diese Legierungen wurden entwickelt, um den
Einfluss der Basiselemente Kobalt und Nickel zu untersuchen [14, 88,
183]. Dafür steht auch das Kürzel NC, also N für Nickel (Ni) und C für
Kobalt (Co). Die Zahl im Legierungsnamen beschreibt das Verhältnis des
Co-Gehaltes zum Gesamtgehalt an Co und Ni, also:

𝑋 =
𝑐(𝐶𝑜)

𝑐(𝐶𝑜) + 𝑐(𝑁𝑖)
⋅ 100 (3.1)

Bei der NC-Serie handelt es sich also um fünf Legierungen, deren Ni/Co-
Verhältnis systematisch verändert wird, sodass der Übergang von einer
reinen Ni-Basis-Superlegierung hin zu einer reinen Co-Basis-Superlegie-
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3 Experimentelle Methoden

rung abgebildet wird. Ausgehend davon wurden noch die beiden Legie-
rungen mit 25 % bzw. 75 % Co-Anteil jeweils ohne das Legierungselement
Chrom charakterisiert, um auch die Auswirkung dieses Legierungsele-
ments zu untersuchen.

Des Weiteren wurden zwei multinäre Co-Basis-Superlegierungen, ER-
BOCo-1 und ERBOCo-4, untersucht. ERBO steht dabei für Erlangen und
Bochum, die beiden Hauptstandorte des Sonderforschungsbereiches
SFB/TR103, in dessen Rahmen diese Legierungen entwickelt wurden.
Grundlegende Informationen zu ERBOCo-1 und ERBOCo-4 sind in [184]
nachzulesen.

Die nominellen Zusammensetzungen aller Legierungen sind in Tabelle
3.1 zu finden. Außerdem zeigt Tabelle 3.2 die grundlegenden thermo-
physikalischen Eigenschaften und mikrostrukturellen Details für alle
verwendeten Legierungen nach der jeweiligen Standard-Wärmebehand-
lung (siehe Abschnitt 3.3).
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3.1 Legierungszusammensetzungen
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3 Experimentelle Methoden

Anguss Kornselektor Einkristall
Rest-

schmelze

10 mm

Abbildung 3.1: Einkristalliner Abguss nach dem Bridgman-Verfahren. Die einzel-

nen Bereiche sind entsprechend markiert und gelabelt.

3.2 Herstellung der Einkristalle

Alle Legierungen wurden in einkristalliner Form untersucht. Diese Ein-
kristallewurdenam LehrstuhlWerkstoffkunde undTechnologie derMetalle
(WTM) an der FAU hergestellt. Allerdings wurden nicht alle Legierun-
gen aus Reinelementen abgewogen, sondern es lagen zum Teil bereits
industriell angefertigte Vorlegierungen vor. Die Verwendung von Vorle-
gierungen ist vor allem aufgrund der hochschmelzenden Elemente wie
W oder Ta notwendig, die die Herstellung einer ausreichend homogenen
Schmelze erschweren. Sofern die Legierungen aus Reinelementen herge-
stellt wurden, erfolgte zunächst ein Umschmelzen im Lichtbogenofen in
eine Zigarrenform. Um eine möglichst gute Homogenisierung zu errei-
chen, wurde die Zigarre gewendet und erneut aufgeschmolzen. Dieser
Vorgang wurde 3-5 mal wiederholt.

Der einkristalline Abguss erfolgte im sogenannten Bridgman-Verfah-
ren [185]. Dabei wird die Formschale ebenso wie das Rohmaterial auf
1550 °C erhitzt, dann die Schmelze in die Form eingefüllt und anschlie-
ßend mit einer Geschwindigkeit von 3 mm/min abgezogen, sodass eine
gerichtete Erstarrung erreicht wird. Die beiden Temperaturbereiche sind
dabei durch ein Hitzeschild getrennt. Die besondere Helixform des Korn-
selektors in der Formschale führt dazu, dass aus dem gerichtet erstarrten
Anguss ein einkristalliner Stab entsteht. Die unterschiedlichen Bereiche
des Abgusses sind in Abbildung 3.1 gekennzeichnet. Der Einkristall weist
dann eine Länge von ca. 12 cm und einen Durchmesser von ca. 10 mm
auf.

3.3 Einstellung der Ausscheidungsmikrostruktur

Da im Rahmen dieser Arbeit unterschiedliche Einflüsse auf die mechani-
schen Eigenschaften systematisch adressiert werden, sind auch die Wär-
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3.3 Einstellung der Ausscheidungsmikrostruktur

mebehandlungen der Legierungen vielfältig. Derallgemeine Ablauf dabei
ist für alle Legierungen gleich, wenn auch Temperaturen und Haltezeiten
variieren. Im Anschluss an den Abguss wird das Probenmaterial zunächst
einer Homogenisierungs- oder Lösungsglühung unterzogen. Darauf
folgt eine Auslagerungswärmebehandlung. Die Homogenisierungs- oder
Lösungsglühung dient dazu, alle Phasen, die sich während des Abkühl-
vorgangs nach dem einkristallinen Abguss gebildet haben, in Lösung zu
bringen und einen einphasigen Mischkristall zu erzeugen. Außerdem
werden Makrosegregationen auf der Dendritenskala abgebaut und so die
Materialeigenschaften homogenisiert. Diese Wärmebehandlung wird
knapp unterhalb der Solidustemperatur und im einphasigen Zustandsge-
biet jeder Legierung durchgeführt. Darauf folgt in der Regel eine Aus-
scheidungswärmebehandlung oder Auslagerung. Dabei wird gezielt eine
𝛾/𝛾′ Mikrostruktur eingestellt. Die jeweilige Wärmebehandlungstempe-
ratur im zweiphasigen Zustandsgebiet entscheidet dann maßgeblich über
den 𝛾′ Volumenanteil und die Haltedauer beeinflusst im Wesentlichen
die Größe der 𝛾′ Ausscheidungen. Da diese Prozesse diffusionsgesteu-
ert ablaufen, führt eine höhere Wärmebehandlungstemperatur auch zu
schnellerem Wachstum der Ausscheidungen. Um die Gesamtdauer zu
verkürzen oder um eine spezifische 𝛾′ Morphologie einzustellen, kann
die Auslagerung auch in zwei Schritten erfolgen. Mit welchen Wärme-
behandlungsschritten genau die Mikrostruktur in die gewünschte Form
gebracht wurde, wird im Folgenden für jede Legierungsserie einzeln
erläutert. Je nach Bedarf wurden unterschiedliche Öfen verwendet. Zur
Verfügung standen ein Vakuum-Rohrofen Nabertherm RHTC80-450, ein
Kammerofen Linn High Therm VMK 1600 und ein Rohrofen, der unter
Argon-Schutzgasatmosphäre betrieben werden kann.

Die Legierung ERBOCo-2Ta wird in Abschnitt 7.2 hinsichtlich des
Kriechverhaltens untersucht. Zur Einstellung der 𝛾/𝛾′ Mikrostruktur
wurde das untersuchte Material zunächst bei 1300 °C für 12 h unter Argon-
atmosphäre lösungsgeglüht und anschließend in Wasser abgeschreckt.
Danach wird das Probenmaterial ebenfalls in Argonatmosphäre für 200 h
bei 900 °C ausgelagert, um die gewünschte 𝛾′ Ausscheidungsgröße ein-
zustellen. Nach diesem Schritt werden die Proben ebenfalls in Wasser
abgeschreckt. ERBOCo-2Ta diente außerdem auch als Mutterlegierung
bei der Entwicklung der Legierungen der VF-Serie. Deshalb ist auch die
Wärmebehandlung dieser Legierungen an die der 2Ta Legierung ange-
lehnt. Die Lösungsglühung erfolgte bei 1350 °C für 24 h. Darauf folgte
eine Auslagerung bei 900 °C für 100 h. Die Wärmebehandlung der VF-
Serie wurde allerdings im Vakuum und in einem durchgehenden Pro-
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zess durchgeführt. Die Aufheiz- und Abkühlraten betrugen dabei immer
5 °C/min.

Die fünf Legierungen der NC-Serie wurden ebenfalls lösungsgeglüht
und einstufig ausgelagert. Die Homogenisierung erfolgte bei 1250 °C für
24 h und die Auslagerung bei 900 °C für 100 h. Auch diese Wärmebehand-
lung wurde am Stück in einem Vakuum-Rohr-Ofen mit Aufheiz- und
Abkühlraten von 5 °C/min durchgeführt. Die identische Wärmebehand-
lung wurde auch für die beiden chromfreien Derivate, also NC250Cr und
NC750Cr, herangezogen.

Für die beiden multinären Co-Basis-Superlegierungen wurde eine
Lösungsglühung mit anschließender zweistufiger Auslagerung als Stan-
dardwärmebehandlung gewählt. Die Homogenisierung erfolgt für 8 h
bei 1280 °C. Für den ersten Schritt der Auslagerung wurde 1050 °C und
für den zweiten Schritt 900 °C gewählt. Bei diesen Temperaturen wurde
dann 5 h bzw. 16 h geglüht. Die insgesamt dreistufige Wärmebehandlung
wurde in einem Vakuum-Rohr-Ofen mit Aufheiz- und Abkühlraten von
5 °C/min durchgeführt.

In Abschnitt 6.1 wird die Legierung ERBOCo-1 hinsichtlich des Einflus-
ses der 𝛾′ Ausscheidungsgröße untersucht. Um verschiedene 𝛾′ Größen
einzustellen, wurde die Auslagerung im Anschluss an die Lösungsglü-
hung abgeändert. Der erste Wärmebehandlungsschritt bei 1050 °C wurde
dabei variiert und für 0.25 h, 0.5 h, 1 h, 3 h und 5 h gehalten, um das
Teilchenwachstum zu untersuchen. Der anschließende, zweite Auslage-
rungsschritt wurde für alle konstant bei 900 °C für 16 h belassen, um den
gleichen Ausscheidungsvolumenanteil einzustellen und nur die Größe
der 𝛾′ Phase zu verändern. Diese Wärmebehandlungen wurden unter
Argon-Schutzgasatmosphäre durchgeführt. Außerdem wurden die Pro-
ben nach jedem Wärmebehandlungsschritt in Wasser abgeschreckt.

Die Legierung ERBOCo-4 wird in Abschnitt 6.2 herangezogen, um
den Einfluss der Form und Anordnung der 𝛾′ Phase auf die mecha-
nischen Eigenschaften zu untersuchen. Dafür wurden in der gleichen
Legierung drei verschiedene Konfigurationen eingestellt, nämlich geord-
net, ungeordnet und Tetris. Was die entsprechenden Zustände im Detail
unterscheidet, wird in Abschnitt 6.2 genauer erläutert. Zunächst wurden
alle Proben bei 1280 °C für 8 h homogenisiert. Für den Zustand geordnet
wurde das zu untersuchende Material zunächst bei 1050 °C für 2.5 h und
anschließend bei 900 °C für 213 h ausgelagert. Die Proben des Zustandes
ungeordnet wurden bei 1050 °C für 7 h und danach bei 900 °C für 16 h
geglüht. Fürden Zustand TetriswurdedieTemperaturdes ersten Schrittes
etwas geringer gewählt und bei 1000 °C für 14 h und darauf bei 900 °C für
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16 h wärmebehandelt. Diese Schritte wurden alle an Luft durchgeführt.
Außerdem wurden die Proben nach jedem Schritt in Wasserabgeschreckt.
Auch bei dieser Vorgehensweise wurde darauf geachtet, dass der letzte
Auslagerungsschritt immer bei 900 °C durchgeführt wurde, um einen
einheitlichen 𝛾′ Volumenanteil zu gewährleisten.

3.4 Mikrostrukturcharakterisierung

Die Mikrostruktur bestimmt maßgeblich die mechanischen Eigenschaf-
ten der untersuchten Legierungen. Um das Verformungsverhalten zu
verstehen, ist deshalb eine umfassende Charakterisierung der Mikro-
struktur auf verschiedenen Größenskalen essentiell. Im Rahmen dieser
Arbeit wurden dafür vor allem das Rasterelektronenmikroskop (REM)
und das Transmissionselektronenmikroskop (TEM) verwendet.

3.4.1 Rasterelektronenmikroskopie

Für die Rasterelektronenmikroskopie standen zwei verschiedene Geräte
zur Verfügung. Das Zeiss Crossbeam 1540 EsB wurde bei einer Beschleu-
nigungsspannung von 20 kV betrieben. Außerdem wurde ein FEI Helios
NanoLab 600i bei einer Beschleunigungsspannung von 30 kV verwendet.
In der Regel wurden die Mikrostrukturaufnahmen im Rückstreuelek-
tronenkontrast (BSD) aufgenommen. Die chemischen Zusammenset-
zungen der Legierungen wurden an diesen Geräten mittels energiedi-
spersiver Röntgenspektroskopie (EDX) quantifiziert. Die Proben, die
im REM untersucht werden sollten, wurden zunächst mit Hilfe einer
Präzisionstrennmaschine herauspräpariert. Danach wurde das entspre-
chende Stück in das Einbettmittel Technotherm 3000 der Firma Struers
bei 180 °C warmeingebettet. Darauf folgte das Schleifen mit SiC-Nass-
schleifpapier der Körnungen 800, 1200, 2500 und 4000. Im Anschluss
daran wurden die Proben mit Diamantsuspensionen mit Partikelgrößen
von 6 µm, 3 µm und 1 µm mechanisch poliert. Im letzten Schritt folgte
eine chemo-mechanische Feinpolitur mit OP-U der Firma Struers.

3.4.2 Transmissionselektronenmikroskopie

In vielen Fällen ist es notwendig, zu noch höheren Vergrößerungen zu
gehen als sie mit einem REM zu erreichen sind, um Mechanismen zu ver-
stehen, die während der plastischen Verformung ablaufen. Dafür wurden
Untersuchungen am Transmissionselektronenmikroskop durchgeführt.
Die Mikrostrukturaufnahmen wurden an einem Philips CM200 bei einer
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Beschleunigungsspannung von 200 kV oder einem aberrationskorrigier-
ten FEI Titan Themis3 bei einer Beschleunigungsspannung von 300 kV
angefertigt. Je nach Analyse wurden verschiedene Bildgebungsbedingun-
gen eingestellt und verwendet. Diese sind in den einzelnen Mikrostruk-
turaufnahmen gekennzeichnet. Für Analysen im TEM wurde zunächst
eine Scheibe mit einer Dicke von ca. 500 µm vom zu untersuchenden
Material abgetrennt. Diese wurde im Anschluss vorsichtig mit SiC-Nass-
schleifpapier der Körnung 2500 von beiden Seiten auf eine Dicke von
etwa 100 µm abgeschliffen. Wenn nötig, wurden aus dem Probenmaterial
einzelne TEM-Proben mit einem Durchmesser von 3 mm herausgestanzt.
Darauf folgte eine Elektropolitur bis zur Elektronentransparenz mit Hilfe
eines Double-Jet Tenupol-5 der Firma Struers und dem Elektrolyten A3
des gleichen Unternehmens.

3.4.3 QuantitativeMikrostrukturanalyse

Die Mikrostrukturaufnahmen, die in REM und TEM Untersuchungen
angefertigt wurden, können hinsichtlich verschiedener Parameter quan-
tifiziert werden. Dafür wurde die Bildverarbeitungssoftware ImageJ [186,
187] verwendet. Dieses Programm ist eine Open-Source-Software, die es
erlaubt auch eigene Auswertungsroutinen zu programmieren.

Der wohl wichtigste Parameter bei der Charakterisierung von aus-
scheidungsgehärteten Superlegierungen ist der 𝛾′ Volumenanteil. Aus
den Mikrostrukturaufnahmen kann aber natürlich nur ein Flächenanteil
bestimmt werden. Hierzu wurde zunächst das ImageJ Plug-in Trainable
Weka Segmentation verwendet, um die 𝛾 und 𝛾′ Phasen zu identifizieren
und die Mikrostrukturaufnahme zu binarisieren. Generell wurden für
jeden Zustand mindestens drei unterschiedliche Aufnahmen verschie-
dener Probenpositionen ausgewertet. Je nach Teilchengröße wurden
unterschiedliche Bildausschnitte gewählt. Dabei wurde darauf geachtet,
dass stets mindestens 250 Ausscheidungen pro Abbildung ausgewertet
wurden. Die binarisierten Ausscheidungen können dann automatisch
ausgemessen werden. Dabei wird die 𝛾′ Größe, ein Formparameter 𝜂
und der Flächenanteil quantifiziert. Der Formparameter 𝜂 wurde von
MacSleyne et al. [188] eingeführt und berücksichtigt nicht nur ideal
eckige oder globulare Formen von Ausscheidungen, sondern auch solche
mit abgerundeten Ecken. Ausgehend von diesem Formparameter wird
auch die 𝛾′ Größe in dieser Arbeit als Kantenlänge eines volumenäqui-
valenten Würfels angegeben. Der Formparameter wurde auch herange-
zogen, um den 𝛾′ Flächenanteil in einen Volumenanteil umzurechnen.
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Als Grundlage diente hier ein Modell von Bürgel [18], das nur ideal qua-
dratische Ausscheidungsformen annimmt. Dieses Modell wurde dann
um den Formfaktor erweitert. Das genaue Vorgehen zur Überführung
des Flächenanteils in einen Volumenanteil unter Berücksichtigung der
Teilchenform ist in [189] ausführlich beschrieben.

Im Rahmen dieser Arbeit wurden aber nicht nur die Ausgangsmikro-
strukturen, sondern auch die Strukturen nach Kriechversuchen charak-
terisiert. Hier ist vor allem die gerichtete Vergröberung der 𝛾′ Phase von
Interesse. Um den Grad der Floßbildung zu quantifizieren und zu ver-
gleichen wurde die Mikrostruktur nach einem Vorgehen von Caccuri et
al. [190] vermessen. Zunächst wurde die Mikrostrukturaufnahme eben-
falls binarisiert. Dann wurden automatisiert gerade Linien im Abstand
von zwei Pixeln in die 𝛾 Phase eingepasst und deren Länge bestimmt.
Diese Linien wurden in 10° Schritten rotiert und der Bereich von 0° bis
180° abgedeckt. So kann die Ausdehnung der 𝛾′ Flöße in verschiedene
Raumrichtungen quantifiziert werden.

In Abschnitt 6.2 wird besonders auf die Anordnung der 𝛾′ Phase und
das Zusammenwachsen von Ausscheidungen zu einer T oder L Form
eingegangen. Hierfür wurden zwei zusätzliche Mikrostrukturparame-
ter eingeführt, nämlich die Periodizität 𝑃𝐴𝐵 und der Tetris-Faktor 𝑇𝐴𝐵.
Die Periodizität wurde ähnlich zum oben beschriebenen Vorgehen zur
Auswertung der gerichteten Vergröberung bestimmt und beschreibt die
durchschnittliche Längeder𝛾Kanäle in [001]Richtung. Eswerden Linien
mit einem Abstand von zwei Pixeln in die binarisierte Mikrostrukturauf-
nahme gelegt. Allerdings wird hier nur eine [001] Richtung vermessen.
Die Periodizität wird dann entsprechend Gleichung 3.2 berechnet. Dabei
steht 𝑙𝑖 für die Länge einer Linie im Kanal, 𝑁 für die Anzahl der Linien
und 𝑎𝑤 für die durchschnittliche Kantenlänge der Ausscheidungen. Es
werden allerdings nur Linien in die Berechnung mit einbezogen, die das
Kriterium 𝑙𝑖 > 𝑎𝑤/4 erfüllen.

𝑃𝐴𝐵 =
∑
𝑖 𝑙𝑖

𝑁𝑎𝑤
(3.2)

𝑇𝐴𝐵 = 𝑓(𝜂)
𝐴𝐵𝑅

𝐴𝛾′
(3.3)

𝑓(𝜂) =
1

𝜂2 + (2𝜂(1 − 𝜂)) + (𝜋/4(1 − 𝜂)2)
(3.4)
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T = 1AB T = 1AB T =AB ⁴⁄#

Abbildung 3.2: Schematische Darstellung zur Ermittlung des Tetris-Faktors. Die

graue Fläche steht repräsentativ für eine Ausscheidung (𝐴𝛾′) und die schraffierte

Linie markiert ein die Ausscheidung umschließendes Rechteck (𝐴𝐵𝑅). bei der

Berechnung des Tetris-Faktors geht der Formparameter𝜂 einer Ausscheidung mit

ein, sodass sowohl eine rechteckige als auch eine runde Ausscheidung 𝑇𝐴𝐵 = 1

aufweisen. So kann ein Grad für das Zusammenwachsen von Ausscheidungen

bestimmt werden.

Der Tetris-Faktor beschreibt, in wie weit Ausscheidungen zu L oder T
Formen zusammengewachsen sind. Dabei kann 𝑇𝐴𝐵 = 1 bedeuten, dass
eckige oder globulare Ausscheidungen vorliegen, wie in Abbildung 3.2
schematisch dargestellt ist. Je größer der Wert wird, desto häufiger wach-
sen Ausscheidungen zusammen. Der Tetris-Faktor wird entsprechend
Gleichung 3.3 berechnet. 𝐴𝐵𝑅 steht hier für den Flächeninhalt eines die
Ausscheidung umschließenden Rechtecks und 𝐴𝛾′ für den Flächeninhalt
der binarisierten Ausscheidung. 𝑓(𝜂) ist eine Funktion in Abhängigkeit
des Formfaktors 𝜂 um den Einfluss der Ausscheidungsform zu eliminie-
ren.

3.5 Mechanische Charakterisierung

Die mechanischen Eigenschaften der Legierungen wurden anhand von
Druckversuchen bei konstanter Dehnrate und Druck- bzw. Zugkriech-
versuchen charakterisiert. In den folgenden Abschnitten werden diese
Prüfverfahren, die verwendeten Probengeometrien sowie die Auswer-
tungsroutinen dargelegt und erläutert.

3.5.1 Korrektur der Probenorientierung

Die Ausrichtung des Kristallgitters im Bezug zur Probengeometrie kann
zu erheblichen Unterschieden in den mechanischen Eigenschaften füh-
ren, da diese, wie bereits beschrieben, stark anisotrop sind. Alle Proben,
die im Rahmen dieser Arbeit untersucht wurden, sollten nominell in
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[001] Richtung getestet werden. Auch wenn die Formschale beim Abguss
senkrecht aus dem Ofen bewegt wird, ist ein homogener Temperatur-
gradient parallel zur Abzugsrichtung experimentell schwer einzustellen.
Dies führt dazu, dass die Dendriten nicht exakt parallel zur Stabachse
des abgegossenen Einkristalls erstarren, sondern um einen bestimmten
Misorientierungswinkel verkippt vorliegen. Die Abweichung zwischen
Stabachse und [001] Richtung des Kristallgitters kann mit Hilfe von
EBSD-Messungen (engl. electron backscattered diffraction) quantifiziert
werden. Dieses Vorgehen wurde herangezogen, um Material zur Herstel-
lung von Druck- und Druckkriechproben vorzubereiten. Dafür wurde
eine Probe von ca. 1 mm Dicke am unteren Ende des Einkristalls entnom-
men, die so markiert war, dass die Entnahmeposition im Nachhinein
wieder rekonstruiert werden konnte. Abbildung 3.3a zeigt dies beispiel-
haft für einen Abguss, der mit einem Sägeschnitt markiert wurde. In
Abbildung 3.3c ist außerdem das Ergebnis einer EBSD-Messung zu sehen,
die eine Abweichung von ca. 15° von der [001] Richtung zeigt (rote Mar-
kierung). Ausgehend von dieser Messung kann der Einkristall dann mit
Hilfe eines Goniometers (siehe Abbildung 3.3b) so angeschnitten werden,
dass seine Sägefläche senkrecht zur [001] Richtung des Kristallgitters
orientiert ist. Dieses Prozedere wurde für alle Abgüsse durchgeführt
und ermöglicht, dass alle Untersuchungen hinsichtlich der mechani-
schen Eigenschaften an Proben mit einer Abweichung kleiner 5° von der
[001] Richtung vorgenommen werden konnten (grüne Markierung in
Abbildung 3.3c).

Das Ausgangsmaterial für Zugkriechproben wurde mit Hilfe einer in-
situ Laue-Apparatur an der Ruhr-Universität Bochum ausgerichtet und
für das Erodieren vorbereitet. Die Proben konnten im Anschluss so prä-
pariert werden, dass die Kanten des rechteckigen Probenquerschnitts
parallel zur [100], [010] und [001] Richtung des Kristallgitters verlaufen.
Informationen zur Herleitung der Probengeometrie sowie der Präparati-
onsmethode im Detail sind in [191–193] zu finden.

3.5.2 Druckversuche

Zur Bestimmung der Fließspannung und Analyse des Verfestigungsver-
haltens wurden dehnratenkontrollierte Druckversuche an einer Univer-
salprüfmaschinedesTyps Instron 4505, später modifiziertdurchdie Firma
Hegewald und Peschke, durchgeführt. Standardmäßig wurde hier eine
Dehnrate von 1×10−4 s−1 verwendet. Lediglich zur Untersuchung des Ein-
fluss der Dehnrate wurde diese variiert und auch Versuche bei 1×10−3 s−1

43



3 Experimentelle Methoden

111

001

101

a) b) c)

5 mm 10 mm

Abbildung 3.3: Schrittweise Darstellung der Orientierungskorrektur an den unter-

suchten Einkristallen. a) Markierter einkristalliner Stab für EBSD-Messung, b)

Goniometer-Halterung zur Orientierung der Einkristalle, die mit der verwen-

deten Präzisionstrennmaschine kompatibel ist und c) Ergebnisse der EBSD-

Messungen, dargestellt in inverser Polfigur, zeigen die Abweichungen von der

[001] Kristallrichtung (rot: misorientiert, grün: nach der Orientierung).

und 1×10−5 s−1 durchgeführt. Aufgezeichnet wurden die Parameter Zeit,
Kraft und Weg, die dann als Grundlage für die Auswertung herangezogen
wurden.

Für die Druckversuche wurden zylindrische Proben mit einem Durch-
messer von 3 mm und einer Höhe von 4.5 mm verwendet. Diese Zylinder
wurden in der Mechanikwerkstatt der Technischen Fakultät der FAU
per Drahterosion aus zuvor orientierten Segmenten heraus präpariert.
Anschließend wurden die Proben mit SiC-Schleifpapier mit einer Kör-
nung von mindestens 1200 planparallel geschliffen.

3.5.3 Kriechversuche

Für die Untersuchung der Kriecheigenschaften standen mehrere Anlagen
zur Verfügung. Druckkriechversuche wurden entweder an einer manu-
ellen Apparatur mit Lastaufbringung über ein Hebelarmsystem (Anla-
genbezeichnung: creep7) oder einer pneumatischen Apparatur (Anla-
genbezeichnung: creep4) durchgeführt. Beide Geräte wurden von der
Mechanikwerkstatt derTechnischen Fakultät der FAU gebaut. Beide Anla-
gen haben gemeinsam, dass spannungsgeregelte Versuche möglich sind.
Es wurden zylindrische Proben mit einem Durchmesser von 4.5 mm und
einer Höhevon 7 mm verwendet, dieebenfalls vonder Mechanikwerkstatt
der Technischen Fakultät der FAU per Drahterosion aus Stabsegmenten
heraus präpariert wurden. Anschließend wurden auch diese Proben mit
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SiC-Schleifpapier mit einer Körnung von mindestens 1200 planparallel
geschliffen.

Die Zugkriechversuche wurden am Lehrstuhl Werkstoffwissenschaf-
ten der RUB durchgeführt. Dort wurde eine Kriechapparatur des Typs
MayesMark ILTC 20 der FirmaDenison-Mayes-Group verwendet, die aus-
schließlich kraftgeregelte Versuche erlaubt. Hier konnten die Versuche
an Miniaturzugkriechproben durchgeführt werden. Die Messlänge der
Proben ist dabei 9 mm lang und der Querschnitt hat die Abmessungen
2 mm x 3 mm.

Sowohl die Zug- als auch Druckkriechversuche wurden in einem Tem-
peraturbereich von 750 °C bis 1050 °C und bei unterschiedlichen Span-
nungen bzw. Lasten durchgeführt. Auf die in den einzelnen Teilstudien
gewählten Versuchsparameter wird in den entsprechenden Abschnitten
genauer eingegangen.
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Ausscheidungsphase

Die zweiphasige Mikrostruktur ist das Herzstück der ausgezeichneten
Hochtemperatureigenschaften von Superlegierungen. Die 𝛾′ Ausschei-
dungen, die sich in der 𝛾Matrix bilden, dienen dabei als härtende Phase,
indem sie die Versetzungsbewegung effektiv behindern. Je nach Legie-
rungszusammensetzung und Wärmebehandlung variiert der 𝛾′ Volu-
menanteil, die Ausscheidungsform, die Anordnung und vieles mehr, was
dazu führt, dass es eine Vielzahl an Einflussfaktoren auf die mechani-
schen Eigenschaften gibt. Deshalb ist es wichtig, einzelne Eigenschaf-
ten gezielt zu untersuchen. Im folgenden Kapitel wird nun gezeigt, wie
sich eine systematische Änderung des 𝛾′ Volumenanteils auf die mecha-
nischen Eigenschaften auswirkt. Dafür wurde die VF-Legierungsserie
herangezogen, die im Rahmen des SFB/TR103 entwickelt wurde. Diese
Serie besteht aus 6 Legierungen mit jeweils systematisch verändertem 𝛾′

Volumenanteil und wird im Folgenden kurz vorgestellt. Die Legierungen
werden entsprechend ihres ursprünglich beabsichtigten 𝛾′ Volumenan-
teils bezeichnet. Die Legierung VF20 zum Beispiel sollte demnach einen
Ausscheidungsvolumenanteil von 20 % aufweisen. Die genauen Zusam-
mensetzungen der einzelnen Legierungen ist in Tabelle 3.1 zu finden.
Einige Ergebnisse, die in diesem Kapitel und den Unterkapiteln gezeigt
werden, sind im Rahmen von Abschlussarbeiten entstanden oder auch
bereits in Publikationen veröffentlicht worden [66, 171, 182]. Außerdem
ist zu erwähnen, dass die Legierungen laut den Designkriterien immer
die gleiche chemische Zusammensetzung der 𝛾 bzw. 𝛾′ Phase aufweisen
und nur der 𝛾′ Volumenanteil variiert [182].

Die Mikrostrukturen der Legierungen VF0, VF20, VF40, VF60, VF80
und VF100 nach der Standardwärmebehandlung von 1350 °C für 24 h
und 900 °C für 100 h sind in Abbildung 4.1 zu sehen. Die Legierung VF0
zeigt keine Ausscheidungen und ist somit ein einphasiger Mischkristall
(Abbildung 4.1a). Diese ausscheidungsfreie Legierung kann als Refe-
renzmaterial bei der Quantifizierung des Härtungsbeitrags genutzt wer-
den. In allen anderen Legierungen liegt eine zweiphasige Mikrostruktur
vor (Abbildung 4.1b bis f). Allerdings trifft diese Aussage für die Legie-
rungen VF80 und VF100 nur lokal zu. Während die Legierungen VF20-
VF60 tatsächlich nur 𝛾 und 𝛾′ aufweisen, bilden sich in VF80 und VF100
zusätzliche Phasen, was in Abbildung 4.2 zu sehen ist. Dabei steht VF60
repräsentativ für die Legierungen VF20 bis VF60 und zeigt, dass die
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Abbildung 4.1: Ein- bzw. Zweiphasige Mikrostrukturen der VF-Legierungsserie

nach der Wärmebehandlung bei 1350 °C für 24 h und 900 °C für 100 h.

Mikrostruktur nur aus den beiden Phasen 𝛾 und 𝛾′ besteht. In den bei-
den Legierungen VF80 und VF100 treten zusätzlich die 𝜇 (D85 Struktur),
𝜒 (D019 Struktur) und C14 (Laves-) Phasen in blockigen Formen auf
(Abbildung 4.2b und c). Die Identifikation der Phasen erfolgte mit Hilfe
von EBSD-Aufnahmen.

Die Quantifizierung der 𝛾/𝛾′ Mikrostruktur ist in Abbildung 4.3 zu
sehen. Dort sind der 𝛾′ Volumenanteil und die 𝛾′ Ausscheidungsgröße
der Legierungen VF0-VF100 aufgetragen. Für VF80 und VF100 sind die
lokalen Volumenanteile in den Zweiphasengebieten (88 % bzw. 89 %)
aufgetragen. Global, also unter Berücksichtigung derzusätzlich auftreten-
den Phasen, beträgt der 𝛾′ Volumenanteil in VF80 und VF100 nurca. 75 %
bzw. 68 %. Wie schon aus den Mikrostrukturaufnahmen in Abbildung 4.1
zu erkennen ist, nimmt der Ausscheidungsvolumenanteil, so wie beim
Design der Legierungsserie beabsichtigt, systematisch zu. Dies wird vor
allem über den Gehalt an 𝛾′-bildenden Elementen, W und Ta, erreicht,
der von VF0 zu VF100 sukzessive zunimmt. Auch wenn der 𝛾′ Volumen-
anteil in VF80 und VF100 im Vergleich zu den übrigen Legierungen lokal
noch weiter erhöht wird, bilden sich die bereits genannten zusätzlichen
Phasen, da hier der Gehalt an Ta und W zu hoch gewählt wurde. Beim
Vergleich derexperimentell bestimmten mit den nominellen 𝛾′ Volumen-
anteilen fällt auf, dass der ursprünglich berechnete 𝛾′ Volumenanteil
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4 Härtungsbeitrag der Ausscheidungsphase

Abbildung 4.2: Mikrostrukturen von a) VF60, b) VF80 und c) VF100 nach der

Wärmebehandlung bei 1350 °C für 24 h und 900 °C für 100 h, aufgenommen bei

niedriger Vergrößerung.

vom tatsächlich auftretenden Volumenanteil abweicht. Während die
Übereinstimmung bei VF20 mit 19 % noch vorhanden ist, weist VF40
einen 𝛾′ Volumenanteil von 48 % und VF60 von 69 % auf. VF80 weist mit
einem Volumenanteil von 81 % wieder eine bessere Übereinstimmung
auf, allerdings nur in der lokalen zweiphasigen Mikrostruktur. In VF100
kann der Ausscheidungsvolumenanteil nicht weiter erhöht werden, auch
wenn mehr Ta und W hinzulegiert wurden. Dies ist auf die Bildung der
Zusatzphasen zurückzuführen, die besonders die 𝛾′-bildenden Elemente
konsumieren. Auch wenn es zu Abweichungen zwischen tatsächlichen
und berechneten 𝛾′ Volumenanteilen kommt, werden die Legierungen
im Folgenden weiterhin mit ihrer ursprünglichen Bezeichnung benannt.

In Abbildung 4.3 ist außerdem zu erkennen, dass parallel zum Volu-
menanteil auch die 𝛾′ Ausscheidungsgröße systematisch zunimmt. Wäh-
rend die Ausscheidungen in VF20 einen durchschnittlichen Durchmesser
von ca. 120 nm aufweisen, liegt dieser für VF60 mit 256 nm schon mehr
als doppelt so hoch und steigt in VF100 auf ca. 370 nm. Auch dieser Para-
meter muss natürlich beachtet werden, wenn später die mechanischen
Eigenschaften der VF-Serie analysiert und diskutiert werden.

Die Phasenumwandlungstemperaturen der einzelnen VF-Legierun-
gen wurden mit Hilfe von DSC-Messungen bestimmt. Die Ergebnisse
für Liquidus-, Solidus- und 𝛾′ Solvustemperatur sind in Abbildung 4.4
als quasi-binaräres Phasendiagramm aufgetragen. Es fällt auf, dass sich
Solidus- und Liquidustemperatur in der Legierungsserie nur leicht unter-
scheiden, die 𝛾′ Solvustemperatur allerdings deutlich von VF0 zu VF100
zunimmt. Während diese für VF0 bei 864 °C liegt, die Legierung nach der
Wärmebehandlung bei 900 °C also frei von Ausscheidungen ist, steigt
sie deutlich auf 1088 °C in VF60 und sogar 1121 °C in VF100. Damit liegen
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Abbildung 4.3: Volumenanteil und Größe der 𝛾′ Ausscheidungen nach der Wär-

mebehandlung bei 1350 °C für 24 h und 900 °C für 100 h.

die 𝛾′ Solvustemperaturen im Bereich anderer quarternärer Co-Al-W-Ta
Legierungen mit ähnlichen Zusammensetzungen [11, 25, 53, 55]. Die
Solvustemperaturen der zusätzlich auftretenden 𝜇, 𝜒 und C14 Phasen
konnten nicht bestimmt werden, da entweder aufgrund des geringen
Volumenanteils keine Peaks im DSC Signal zu erkennen waren oder die
Solvuspeaks der Phasen mit den Schmelzpeaks überlappen.
Um auch die Langzeitstabilität der Mikrostruktur in den VF-Legierungen
zu untersuchen, wurden im Anschluss an die Standardwärmebehand-
lung noch weitere Auslagerungen für 1000 h durchgeführt. Dafür wur-
den die Temperaturen 900 °C, 950 °C, 1000 °C und 1050 °C gewählt. Die
Mikrostrukturen nach dieser zusätzlichen Wärmebehandlung sind in
Abbildung 4.5 zu sehen. Interessanterweise zeigt die ursprünglich aus-
scheidungsfreie Legierung VF0 bei 900 °C nach 1000 h kleine blockige
Phasen, die sich offensichtlich an Substrukturen anlagern. Aufgrund
ihrer Größe ist eine eindeutige Charakterisierung dieser Phasen schwie-
rig. Erste EBSD- und EDX-Messungen lassen allerdings die Vermutung
zu, dass es sich dabei um die 𝜇 Phase handelt, die sich bevorzugt an
lokalen Inhomogenitäten ausscheidet. Diese zusätzlichen Phasen sind
auch in VF20 nach dieser Wärmebehandlung zu beobachten. Allerdings
weist VF20 auch noch einen signifikanten Anteil an 𝛾′ auf, da die 𝛾′

Solvustemperatur bei 900 °C noch nicht erreicht ist. Darüber hinaus bil-
den sich in VF20 aber auch noch nadelförmige Phasen, die vermutlich 𝜒
Phasen mit D019 Struktur sind. Die Legierungen VF40 und VF60 durch-
laufen bei dieser Temperatur eine ähnliche Mikrostrukturentwicklung.
Beide zeigen immer noch ihren hohen Anteil an 𝛾′, allerdings ist zu
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Abbildung 4.4: Umwandlungstemperaturen der VF-Legierungen, bestimmt aus

DSC-Messungen. Nach [182].

beobachten, dass die Ausscheidungen vergröbern. Zusätzlich bilden sich
in beiden Legierungen D019 Nadeln (𝜒 Phase). Die Legierungen VF80
und VF100 bilden keine zusätzlichen Phasen aus, aber neben 𝛾 und 𝛾′

liegen weiterhin 𝜇, 𝜒 und C14 Phasen vor, wie auch schon nach der kur-
zen Auslagerungszeit. In VF80 nimmt außerdem der Anteil an 𝜒 Phase
auf Kosten der 𝛾′, 𝜇 und Laves Phasen deutlich zu. Diese Erkenntnisse
deuten bereits an, dass der Gleichgewichtszustand in diesen Legierungen
nach der Wärmebehandlung für 100 h noch nicht abgeschlossen ist.

Nach der Wärmebehandlung für 1000 h bei 950 °C bilden VF0 und
VF20 blockige Phasen aus, bei denen es sich vermutlich um die 𝜇 Phase
handelt. Diese ordnen sich in beiden Legierungen entlang von Substruk-
turen an, die entweder chemische Inhomogenitäten oder Dendritengren-
zen sein könnten. VF20 zeigt außerdem, analog zur Wärmebehandlung
bei 900 °C, nadelförmige 𝜒 Phasen. Obwohl die 𝛾′ Solvustemperatur
noch nicht erreicht ist, wurde in REM-Untersuchungen kein 𝛾′ mehr
gefunden. Dies ist möglicherweise auf die Bildung der Zusatzphasen
zurückzuführen, die die 𝛾′-bildenden Elemente konsumieren. VF40 und
VF60 zeigen erneut ähnliche Mikrostrukturen. Es bilden sich 𝜒 Nadeln
und ein geringer Anteil an 𝜇 Phase. Im Vergleich zu 900 °C liegen die
𝛾′ Ausscheidungen bei 950 °C deutlich gröber und in einem geringeren
Volumenanteil vor. Die Legierungen VF80 und VF100 zeigen nach wie
vor 𝜇, 𝜒 und C14 Phasen neben 𝛾 und 𝛾′. Allerdings nimmt der Anteil an
𝜇 und C14 Phasen ab, während der Gehalt an 𝜒 Phase zunimmt.
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4 Härtungsbeitrag der Ausscheidungsphase

Abbildung 4.5: Mikrostrukturen der VF-Legierungsserie nach zusätzlicher Wär-

mebehandlung für 1000 h bei 900 °C, 950 °C, 1000 °C und 1050 °C.
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Nach 1000 h bei 1000 °C wurden in VF0 und VF20 keine weiteren Phasen
außer𝛾 beobachtet. InVF40 nimmtderAnteil an D019 Nadelndeutlich zu.
Da die Bildung der𝜒 Phase die 𝛾′-bildenden Elementeverbraucht und die
𝛾′ Solvustemperatur nahezu erreicht ist, nimmt der 𝛾′ Volumenanteil
deutlich ab. Ähnliches kann auch für VF60 beobachtet werden. Der
Anteil an 𝜒 Phasen nimmt zu, während der 𝛾′ Volumenanteil abnimmt.
Allerdings ist der Volumenanteil im Vergleich zu VF40 noch deutlich
höher. VF80 zeigt auch bei der Temperatur von 1000 °C noch immer
einen hohen Gehalt an 𝛾′ und zusätzlich 𝜇, 𝜒 und C14. Während 𝛾′ und
𝜒 vergröbern, nimmtderAnteil an D85-𝜇 und C14-Laves Phasenab. Dieser
Effekt kann ebenso in VF100 beobachtet werden. Hier sind sogar schon
nahezu alle ursprünglichen 𝛾′ Regionen von 𝜒 Phasen eingenommen,
auch wenn die 𝛾′ Solvustemperatur noch nicht erreicht ist. Allerdings
werden auch hier wieder die 𝛾′-bildenden Legierungselemente für die
Bildung der 𝜒 Phase aufgewendet.

Die Legierung VF0 zeigt nach der Wärmebehandlung für 1000 h bei
1050 °C eine einphasige 𝛾Mikrostruktur und keine zusätzlichen Phasen.
VF20 bildet hingegen wieder vermeintliche 𝜇 Phasen in sehr geringer
Menge und Größe. Allerdings treten diese Phasen auch hier nur lokal,
vermutlich an chemischen Heterogenitäten, auf. Deutliche lokale Unter-
schiede zeigen auch die Legierungen VF40 und VF60 bei dieser Tempe-
ratur, wie in Abbildung 4.5 anhand der geteilten Mikrostrukturbilder zu
erkennen ist. Während einige Regionen von feinen D019 Nadeln bedeckt
sind, formen sich in anderen Regionen grobe Nadeln. Im Bereich der
feinen Nadeln tritt zusätzlich auch weiterhin 𝛾′ auf. Die gröberen Phasen
konnten mit Hilfe von EBSD und EDX Messungen als C14 und 𝜒 Phasen
charakterisiert werden. VF80 und VF100 bilden nach wie vor 𝛾, 𝜇, 𝜒 und
C14 Phasen aus. Allerdings ist der Gehalt an 𝜒 in den ursprünglichen 𝛾/𝛾′

Gebieten von VF80 deutlich höher als nach der Wärmebehandlung bei
1000 °C, was zu einer nahezu vollständigen Auflösung von 𝛾′ führt.

Die Mikrostrukturen nach den zusätzlichen Wärmebehandlungen für
1000 h bei 900 °C (siehe Abbildung 4.5) verdeutlichen, dass der Gleichge-
wichtszustand nach der Kurzzeitwärmebehandlung von 100 h noch nicht
erreicht ist, da sich die Mikrostruktur der VF-Legierungen noch signi-
fikant verändert. So treten zum Beispiel in den Legierungen VF40 und
VF60 zusätzliche Phasen auf, die nach 100 h noch nicht beobachtet wer-
den konnten. Schon in früheren Untersuchungen an Co-Al-W-basierten
Legierungen konnte gezeigt werden, dass die zweiphasige Mikrostruktur
über mehrere tausend Stunden hinweg stabil zu sein scheint, bevor aller-
dings doch zusätzliche Phasen auftreten. Dies wird dem geringen Unter-
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schied inder freien Gibbsschen Energiezwischen𝛾′ und den zusätzlichen
Phasen [194] und der daraus resultierenden trägen Phasenumwandlung
zugeschrieben [12, 195–197].

4.1 Fließspannung

Die eben unter Kapitel 4 vorgestellte VF-Legierungsserie wurde herange-
zogen, um zum Beispiel systematisch den Einfluss des 𝛾′ Volumenanteils
auf das Fließverhalten zu untersuchen. Dafür wurden Druckversuche
bei einer Dehnrate von 1×10−4 s−1 und Temperaturen von 25 °C bis 1050 °C
durchgeführt. Im Folgenden werden die Ergebnisse dieser Druckversuche
gezeigt und diskutiert. Da in diesem Kapitel vor allem die Auswirkungen
des variierenden 𝛾′ Volumenanteils von Interesse sind, wird aus Gründen
der Übersichtlichkeit auf die Ergebnisse der Legierung VF100 verzichtet.
Sowohl die Legierung VF80 als auch VF100 weisen einen hohen Anteil an
Zusatzphasen auf, der 𝛾′ Volumenanteil verändert sich zwischen diesen
beiden aber kaum. Deshalb werden repräsentativ nur die Ergebnisse von
VF80 in die Diskussion mit eingeschlossen.

Exemplarisch sind in Abbildung 4.6 die Spannungs-Dehnungsverläufe
der Legierungen VF0 bis VF80 bei 950 °C zu sehen. Für die Legierungen
VF0, VF20 und VF40 zeigt sich ein kontinuierlicher Anstieg der wahren
Spannung, bis ein Plateau erreicht wird. Auch VF80 zeigt dieses typische
Verhalten. VF60 hingegen zeigt einen Spannungsverlauf, der in zwei
aufeinanderfolgenden Stufen ansteigt. Darauf folgt eine leichte Entfesti-
gung, bevor das Plateau erreicht wird. Auf diese besondere Form der Ver-
und Entfestigung wird in Kapitel 5 gesondert eingegangen. In diesem
Abschnitt soll nur die Fließspannung 𝑅𝑝0.2 und die maximale Spannung
als Diskussionsgrundlage dienen.

Abbildung 4.6 zeigt bereits, dass die Druckfestigkeit bei 950 °C mit stei-
gendem 𝛾′ Volumenanteil, also von VF0 zu VF60, systematisch zunimmt.
Erst bei VF80 kann keine weitere Erhöhung der Festigkeit festgestellt wer-
den, was vermutlich auf den hohen Fremdphasenanteil zurückzuführen
ist. Vereinfacht kann so auch der Härtungsbeitrag der 𝛾′ Ausscheidungen
auf die Druckfestigkeit quantifiziert werden, indem der Unterschied der
maximalen Spannung der Legierungen mit Ausscheidungen zur Matrix-
Legierung VF0 berechnet wird. Dabei zeigt sich, dass die 𝛾′ Phase in
VF60, die den höchsten Anstieg der Festigkeit aufweist, eine zusätzliche
Festigkeit von 560 MPa bewirkt.

Zusätzlich zu den in Abbildung 4.6 gezeigten Versuchen bei 950 °C
wurden auch noch Druckversuche bei den Temperaturen 25 °C, 600 °C,
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Abbildung 4.6: Fließspannungsverlauf der VF-Legierungen bei 950 °C und einer

Dehnrate von 1×10−4 s−1.

750 °C, 850 °C und 1050 °C durchgeführt. Bei allen Versuchen wurde eine
Dehnrate von 1×10−4 s−1 vorgegeben. Aus den Spannungs-Dehnungskur-
ven wurde dann die Fließspannung 𝑅𝑝0.2 bei 0.2 % plastischer Dehnung
bestimmt. Diese Fließspannungen sind in Abbildung 4.7a über der jewei-
ligen Temperatur bzw. in Abbildung 4.7b über der jeweiligen Legierung,
also dem zunehmenden Volumenanteil, aufgetragen.

Aus Abbildung 4.7a geht hervor, dass die Fließspannung der Legierung
VF0, also der ausscheidungsfreien Legierung, mit zunehmender Tem-
peratur kontinuierlich abnimmt. Ab ca. 800 °C sinkt die Fließspannung
dann deutlich stärker. Eine kontinuierlich abnehmende Fließspannung
mit zunehmender Versuchstemperatur ist generell für Materialien mit
kfz-Struktur bekannt. Allerdings ist die deutliche Abnahme der Festigkeit
im Temperaturbereich nahe der 𝛾′ Solvustemperatur von VF0 auffällig.
Ausgehend von REM-Untersuchungen wurde gezeigt, dass VF0 nach
einer Wärmebehandlung bei 900 °C ausscheidungsfrei ist (siehe Abbil-
dung 4.1). Allerdings ist es möglich, dass sich während des Abkühlvor-
gangs winzige 𝛾′ Ausscheidungen bilden, die im REM nicht zu sehen sind.
Außerdem ist es möglich, dass es beim Aufheizen auf Versuchstempera-
tur zur Wiederausscheidung der 𝛾′ Phase im eigentlich 𝛾′-freien Gefüge
kommt. Beides würde dazu beitragen, dass eine Festigkeitszunahme
durch Ausscheidungshärtung eintritt. Erreicht die Versuchstemperatur
nun die 𝛾′ Solvustemperatur, lösen sich die Ausscheidungen auf und es
kommt zum starken Abfall der Fließspannung, wie in Abbildung 4.7a
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Abbildung 4.7: Fließspannungsverlauf der VF-Legierungsserie a) gegenüber der

Temperatur und b) gegenüber der jeweiligen Legierung bzw. dem 𝛾′ Volumenan-

teil.

zu sehen ist. Bei allen 𝛾′-haltigen Legierungen fällt die Fließspannung
zunächst mit Erhöhung der Temperatur ab, erreicht dann zwischen ca.
600 °C und 850 °C ein kurzes Plateau, bevor sie bei sehr hohen Tempe-
raturen stark abnimmt. Wie bereits in Abschnitt 2.2.2 beschrieben, ist
aus der Literatur bekannt, dass für einphasige L12 Strukturen, aber auch
für ausscheidungsgehärtete Co- und Ni-Basis-Superlegierungen Fließ-
spannungsanomalien bei erhöhten Temperaturen auftreten können [32,
99, 100, 198, 199]. Das bedeutet, dass zum Beispiel für einphasiges Ni3Al
die Fließspannung bis zum Erreichen der 𝛾′ Solvustemperatur bzw. zur
Aktivierung des ⟨110⟩{001} Gleitsystems kontinuierlich ansteigt oder
für Co3(Al,W) zunächst ein kontinuierlicher Abfall, gefolgt von einem
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kurzen Anstieg bei hohen Temperaturen auftritt. Allerdings zeigen die
untersuchten Legierungen keines der beiden Phänomene. Es ist davon
auszugehen, dass das Plateau, das die Legierungen im Temperaturbereich
von 600 °C bis 850 °C zeigen, auch auf die gleichen Mechanismen zurück-
zuführen ist, also auf das Auftreten der Kear-Wilsdorf-Locks. Der Effekt
ist aberdeutlich schwächerausgeprägt, sodass kein Anstieg der Fließspan-
nung beobachtet werden kann. Beardmore et al. [199] konnten zeigen,
dass sich bei Ni-Basis-Superlegierungen der Kurvenverlauf der Fließspan-
nung über der Temperatur mit variierendem 𝛾′ Volumenanteil ebenfalls
verändert. Genauer gesagt wurde beobachtet, dass bei niedrigen Tempe-
raturen die Legierungen mit niedrigem und bei hohen Temperaturen die
Legierungen mit einem hohen 𝛾′ Volumenanteil bessere Eigenschaften
zeigen. In der hier untersuchten Co-basierten VF-Legierungsserie kann
dieser Effekt nicht beobachtet werden. Im Fall der Co-Basis-Legierungen
steigt die Druckfestigkeit über den kompletten Temperaturbereich mit
zunehmendem Ausscheidungsanteil. Nur VF80, also die Legierung mit
zusätzlichen Phasen, weicht im Niedrigtemperaturbereich von diesem
Trend ab, zeigt aber bei hohen Temperaturen wieder höhere oder identi-
sche Festigkeiten im Vergleich zu den Legierungen mit niedrigerem 𝛾′

Volumenanteil. In [199] wird die hohe Festigkeit der Legierungen mit
vermeintlich niedrigem 𝛾′ Anteil bei niedrigeren Temperaturen mit der
Anwesenheit von sehr feinem 𝛾′ in den Matrixkanälen, welches sich
bei der Abkühlung nach der Wärmebehandlung bildet, erklärt. Dies
konnte in den VF-Legierungen in REM-Untersuchungen allerdings nicht
beobachtet werden. Dennoch gleicht der Kurvenverlauf der hier unter-
suchten Co-Basis-Superlegierungen eher dem der Ni-Basis-Legierungen
mit niedrigem 𝛾′ Volumenanteil aus [199].

Eine Möglichkeit könnte sein, dass auch in den Co-Basis-Legierungen
feines 𝛾′ in den 𝛾 Kanälen vorhanden ist, im REM aber nicht aufgelöst
werden kann. TEM-Analysen an VF60 nach Druckversuchen haben aber
gezeigt, dass zumindest für diese Legierung keine feinen 𝛾′ Ausschei-
dungen in den Matrixkanälen vorhanden sind [66]. Allerdings unterschei-
den sich vermutlich die Abkühlraten nach der Wärmebehandlung und
nach Druckversuchen voneinander, sodass TEM-Untersuchungen an den
Ausgangszuständen notwendig wären, um diesen Effekt endgültig auszu-
schließen. Wahrscheinlicher ist aber, dass die Kurvenform eher mit den
ablaufenden Verformungsmechanismen zusammenhängt. In [199] wird
gezeigt, dass die Verformung, je nach Temperatur und 𝛾′ Volumenanteil,
über Versetzungen und gepaarte Partialversetzungen in der Matrix bzw.
den Ausscheidungen stattfindet. Im Rahmen der Masterarbeit von A.
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Bezold [66] konnte für die Legierung VF60 jedoch gezeigt werden, dass
die Bildung von Stapelfehlern bei der Verformung eine entscheidende
Rolle spielt, was in den Ni-Basis-Superlegierungen nicht beobachtet wer-
den konnte [199]. Um den Fließspannungsverlauf derVF-Legierungsserie
besser zu verstehen wären allerdings weitere Untersuchungen, auch an
den übrigen Legierungen notwendig. Es ist aber wahrscheinlich, dass
dieser Unterschied in den Verformungsmechanismen maßgeblich die
Unterschiede im Festigkeitsverlauf hervorruft.

Um die Fließspannung unter den Legierungen besser zu vergleichen,
sind die Datenpunkte aus Abbildung 4.7a in Abbildung 4.7b über der
jeweiligen Legierung bzw. damit auch über dem 𝛾′ Volumenanteil aufge-
tragen. Hier zeigt sich besonders gut, dass die Fließspannung bei jeder
Temperatur von links nach rechts, also mit zunehmendem 𝛾′ Volumen-
anteil bis zu VF60 zunimmt. Erst bei noch höheren Volumenanteilen in
VF80 ist ein weiterer Anstieg weniger stark ausgeprägt oder keine weitere
Steigerung zu erkennen. Allerdings ist erneut zu bedenken, dass VF80
neben 𝛾 und 𝛾′ zusätzliche Phasenaufweist, wasdie mechanischen Eigen-
schaften maßgeblich beeinflussen kann. Solange aber eine zweiphasige
Mikrostruktur vorliegt scheint ein höherer Ausscheidungsvolumenanteil
eine höhere Druckfestigkeit hervorzurufen.

4.2 Kriechbeständigkeit

Eine weitere wichtige Materialeigenschaft bei hohen Temperaturen stellt
die Kriechfestigkeit dar, da eine plastische Verformung beim Hochtem-
peratureinsatz bereits weit unterhalb der Fließspannung auftreten kann.
Dass die Kriecheigenschaften stark mit dem 𝛾′ Volumenanteil variieren,
wurde zum Beispiel von Murakumo et al. [200, 201] an einkristallinen Ni-
Basis-Superlegierungen bereits gezeigt. Dabei stellte sich heraus, dass es
einen optimalen 𝛾′ Volumenanteil gibt, bis zu welchem die Kriechfestig-
keit systematisch ansteigt. Bei zu hohen Ausscheidungsanteilen nimmt
die Kriechbeständigkeit dann im Fall der dort untersuchten Legierung
TMS-75 bzw. deren Schwesterlegierungen wieder ab. Der optimale 𝛾′

Volumenanteil dieser Ni-Basis-Superlegierungen beträgt dann 55 % bei
1100 °C bzw. 70 % bei 900 °C [200, 201].

Um den Einfluss des 𝛾′ Volumenanteils systematisch auch bei Co-Basis
Superlegierungen zu untersuchen, eignet sich die bereits vorgestellte
VF-Legierungsserie hervorragend. Diese Legierungen wurden ebenfalls
entlang einer schematischen Konode im Phasendiagramm entwickelt,
sodass sich die Zusammensetzung der einzelnen Phasen nicht unter-
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Abbildung 4.8: Kriechversuche der Legierung VF0 bei 950 °C und unterschiedli-

chen Spannungen.

scheidet, der Volumenanteil aber variiert. Als Ausgangsmaterial dienten
Proben der Legierungen VF0 bis VF100 im ausgelagerten Zustand. Die
entsprechenden Mikrostrukturen sind in Abbildung 4.1 zu sehen. Alle
Kriechversuche wurden im Hochtemperaturregime, genauer bei 950 °C,
durchgeführt. Da mit der Legierung VF0 auch eine ausscheidungsfreie
Referenzlegierung mit identischer 𝛾 Zusammensetzung vorliegt, konnte
außerdem der Härtungsbeitrag der 𝛾′ Ausscheidungen quantifiziert wer-
den.
Die einzelnen Kriechversuche der Matrix-Legierung VF0 bei 950 °C und
Spannungen von 25 MPa bis 110 MPa sind in Abbildung 4.8 dargestellt.
Hier zeigt sich, dass es zu einer deutlichen Verfestigung bei Spannungen
von 50 MPa oder weniger kommt. Auch nach mehreren Prozenten plas-
tischer Dehnung nimmt die Dehnrate immer weiter ab. Im Gegensatz
dazu stellt sich bei höheren Spannungen von 90 MPa und 110 MPa ein
ausgeprägter sekundärer Kriechbereich mit nahezu konstanter Dehnrate
ein.

Die Kriechversuche an den 𝛾′-haltigen Legierungen VF20, VF40, VF60
und VF80 sind in Abbildung 4.9 zu sehen. Die Legierung VF100 wird
im Folgenden nicht zur Charakterisierung der Kriecheigenschaften in
Abhängigkeit des 𝛾′ Volumenanteils einbezogen. Wie in Kapitel 4 bereits
gezeigt, weisen sowohl VF80 als auch VF100 einen hohen Anteil an zusätz-
lichen Phasen auf. Dies führt dazu, dass die Einflussfaktoren auf die
mechanischen Eigenschaften komplexer werden. Da aber vor allem der
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4 Härtungsbeitrag der Ausscheidungsphase

Abbildung 4.9: Kriechversuche der VF-Legierungen VF20, VF40, VF60 und VF80

bei 950 °C und unterschiedlichen Spannungen.

Einfluss der 𝛾′ Phase untersucht werden sollte, werden die Legierun-
gen VF0-VF60 herangezogen. Der Einfluss der Zusatzphasen wird dann
exemplarisch nur an VF80 diskutiert.
Bei derVielfalt an Kriechkurven zeigen sich abereinige Gemeinsamkeiten.
So weisen die Legierungen VF20, VF40 und VF80 zum Beispiel alle einen
ausgeprägten sekundären Kriechbereich bei hohen Spannungen auf,
analog zur Legierung VF0. Außerdem zeigen die Legierungen VF20,
VF40 und VF60 ein ausgeprägtes doppeltes Minimum bei niedrigen
Spannungen. Auf dieses besondere Verhalten wird in Kapitel 7 genauer
eingegangen. Außerdem wurde ein solches Kriechverhalten auch bereits
an der Mutterlegierung der VF-Serie, der ERBOCo-2Ta, beobachtet [79,
80]. Allerdings wird für keine 𝛾′-haltige Legierung eine kontinuierliche
Verfestigung beobachtet, wie es in VF0 bei niedrigen Spannungen der
Fall ist.

Um das Kriechverhalten zu charakterisieren und zu vergleichen, wird
typischerweise auf die Norton-Darstellung zurückgegriffen. Dabei wird
theoretisch die Dehnrate im stationären Kriechbereich über der jeweils
angelegten Spannung aufgetragen. Da im Fall der hier untersuchten
Legierungen meist kein konstanter Dehnratenbereich auftritt, wird die
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4.2 Kriechbeständigkeit

minimale Dehnrate verwendet. Da die minimale Dehnrate in VF0 erst
bei Dehnungen erreicht wird, die deutlich größer sind im Vergleich zur
Lage der Minima in den Legierungen VF20 bis VF80, wird im Folgenden
für VF0 die Dehnrate bei 1.0 % Dehnung für weitere Quantifizierungen
verwendet. In [57] konnte gezeigt werden, dass die Schwankungen ver-
nachlässigbar klein sind, wenn alternativ die Werte bei einer Dehnung
von 0.5 % oder 2.0 % verwendet werden. Wird bei einem Kriechversuch
ein doppeltes Minimum beobachtet, wird die Dehnrate im ersten Mini-
mum als minimale Dehnrate herangezogen.

Die Norton-Auftragung der Ergebnisse aus den Kriechversuchen der
VF-Serie ist in Abbildung 4.10 zu sehen. Ein Anfitten der Datenpunkte
liefert dann den sogenannten Spannungsexponenten 𝑛, der Aussagen
über den zugrundeliegenden Verformungsmechanismus ermöglicht. Die
entsprechenden Spannungsexponenten sind in Abbildung 4.10 mit ange-
geben. Für alle Legierung ergibt sich ein Wert größer 4, was typisch
für ausscheidungsgehärtete Superlegierungen ist [118, 119, 202–204]. Die
sich ändernde Kurvenform in Abbildung 4.9 vor allem bei niedrigen
Spannungen lässt vermuten, dass sich hier die Verformungsmechanis-
men ändern. Deshalb wäre es auch denkbar, die Daten in der Norton-
Auftragung mit zwei unterschiedlichen Geraden zu fitten, sodass das
Kriechverhalten besser beschrieben werden kann. Außerdem zeigt die
Norton-Darstellung bereits, dass sich die Kriecheigenschaften ausgehend
von der ausscheidungsfreien Legierung VF0 mit zunehmendem 𝛾′ Volu-
menanteil verbessern. Demnach zeigt die Legierung VF60 offensichtlich
die höchste Kriechfestigkeit. Dies deckt sich mit den Erkenntnissen von
Murakumo et al. [200, 201] an Ni-Basis-Superlegierungen, dass die Kriech-
beständigkeit mit dem 𝛾′ Anteil stetig zunimmt. Die Legierung VF80
hingegen weist höhere Dehnraten im Vergleich zu VF60 auf, obwohl der
𝛾′ Volumenanteil hier noch höher ist. Dies ist vermutlich auf die zusätzli-
chen intermetallischen Phasen zurückzuführen, die sich in der Legierung
VF80 bilden und die Kriecheigenschaften verschlechtern. Andererseits
wäre auch denkbar, dass es analog zu Ni-Basis-Superlegierungen bei den
hier untersuchten Co-Basis-Superlegierungen ebenfalls ein Optimum
des 𝛾′ Volumenanteils gibt.

Um den Trend der Kriechfestigkeit innerhalb der Legierungsserie zu
verdeutlichen, sind die minimalen Dehnraten aus den Kriechversuchen
in Abbildung 4.11 gegenüber der jeweiligen Legierung aufgetragen. In die-
ser Abbildung sind allerdings nur Spannungen eingetragen, bei welchen
mehrere Legierungen getestet wurden. Datenpunkte von Versuchspa-
rametern, bei welchen nur eine Legierung individuell getestet wurde,
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Abbildung 4.10: Norton-Auftragung aller Kriechversuche an VF0-VF80 bei 950 °C,

sowie die ermittelten Spannungsexponenten 𝑛.

wurden ausgespart. Auch hier zeigt sich, dass die Kriechfestigkeit mit
zunehmendem 𝛾′ Volumenanteil, bis hin zu VF60, steigt. Wie oben
bereits diskutiert nimmt die Kriechbeständigkeit in VF80 trotz höherem
𝛾′ Volumenanteil wieder ab.

Um nun den Härtungsbeitrag der Ausscheidungsphase genauer zu
quantifizieren, wurde das Schwellenspannungskonzept nach Lagneborg
und Bergman [163] bzw. das weiterentwickelte Modell nach Reppich et
al. [164] herangezogen. Diese Modelle wurden bereits in Abschnitt 2.3.1
vorgestellt. Da der Einfluss der zusätzlichen Phasen in VF80 nicht genau
quantifiziert werden kann, wird im Folgenden nur noch auf die ein- bzw.
zweiphasigen Legierungen VF0, VF20, VF40 und VF60 eingegangen.
Abbildung 4.12a zeigt die Lagneborg-Bergman-Reppich Auftragung, also
die𝑛𝑚teWurzel ausder minimalen Dehnrateüberder Spannung. Ausdie-
sen Daten lässt sich dann der Härtungsbeitrag der 𝛾′ Ausscheidungen 𝜎𝑝
bestimmen, was in Abbildung 4.12b dargestellt ist. Außerdem sind in die-
ser Abbildung auch die Werte der Schwellenspannungen aus den Druck-
versuchen 𝜎𝑝,𝐷𝑟𝑢𝑐𝑘 als offene Symbole eingetragen. Diese beschreibt die
Differenz der maximal erreichten Spannung in den Druckversuchen
bei 950 °C und einer Dehnrate von 1×10−4 s−1 zur Maximalspannung der
Matrixlegierung VF0 bei gleichen Versuchsbedingungen [205]. Diese
Druckschwellenspannung wird dann über der Druckfestigkeit aufge-
tragen. Auch hier zeigt sich eine sehr gute Übereinstimmung mit dem
LBR-Modell. Bei weiterer Analyse der Härtungsbeiträge stellt sich her-
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Abbildung 4.11: Minimale Dehnrate ermittelt aus den Kriechversuchen an VF0-

VF80 bei 950 °C. Dabei sind nur Spannungen aufgetragen, bei welchen mehrere

Legierungen getestet wurden.

aus, dass nur die Legierung VF20 annähernd einen konstanten 𝜎𝑝 Wert
erreicht, wie es aus der Beschreibung des Modells zu erwarten wäre (siehe
Abschnitt 2.3.1). Die Steigung in den Kurven von VF40 und VF60 nimmt
zwar ab, nähert sich aber keinem Plateau an, obwohl der höchste Span-
nungswertetwaeinerDehnratevon 1×10−4 s−1 entspricht. Ähnlicheswurde
auch bereits von Schneider et al. [141] beschrieben, der den Härtungs-
beitrag der 𝛾′ Ausscheidungen in der Ni-Basis-Superlegierung CMSX-4
bestimmt hat. Auch bei dieser Legierung, die einen 𝛾′ Volumenanteil
von ca. 70 % aufweist, stellt sich kein konstanter Härtungsbeitrag bei
hohen Dehnraten ein, was das Modell allerdings erwarten lassen würde.

Anhand dieser Ergebnisse kann nicht davon ausgegangen werden, dass
es nicht zum Schneiden der 𝛾′ Ausscheidungen kommt, was abergenerell
eine Annahme des LBR Modells, vor allem bei niedrigen Spannungen, ist.
Die Mutterlegierung der VF-Serie, ERBOCo-2Ta, wurde bereits von Xue
et al. [79, 80] und auch ihm Rahmen dieser Arbeit (siehe Abschnitt 7.2)
hinsichtlich ihrer Kriecheigenschaften untersucht. Hier zeigt sich, dass es
in Druckkriechversuchen bei 950 °C und einer vergleichsweise niedrigen
Spannung von 150 MPa bereits in den frühen Stadien der Verformung
zu Schneidprozessen kommt. Auch die Legierung VF60 wird im Laufe
dieser Arbeit noch genauer hinsichtlich ihrer Verformungsmechanis-
men charakterisiert (siehe Abschnitt 7.1). Auch in diesen Untersuchun-
gen wird sich zeigen, dass die Ausscheidungen während des Kriechens
geschnitten werden. Vermutlich tritt dies dann auch in den übrigen VF-
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Abbildung 4.12: a) Lagneborg-Bergman-Reppich Auftragung für die Legierungen

VF0, VF20, VF40 und VF60 bei 950 °C. b) Härtungsbeitrag der𝛾′ Ausscheidungen

𝜎𝑝 bestimmt nach dem LBR Modell und Druckschwellenspannung 𝜎𝑝,𝐷𝑟𝑢𝑐𝑘
bestimmt aus Druckversuchen bei einer Dehnrate von 1×10−4 s−1.
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4.2 Kriechbeständigkeit

Legierungen analog auf. Dennoch deuten die nahezu linearen Steigun-
gen der Härtungsbeitragskurven bei sehr niedrigen Spannungen darauf
hin, dass der Großteil der plastischen Verformung dennoch von der 𝛾
Phase getragen wird. Der Einfluss der Schneidprozesse auf die plasti-
sche Gesamtdehnung wurde bereits von Titus et al. [82] und Lenz et al.
[86] untersucht. Dabei wurden Co- bzw. CoNi-Basis-Superlegierungen
anhand von Zug- bzw. Druckkriechversuchen bei 900 °C und 345 MPa
bzw. 850 °C und 400 MPa charakterisiert. Beide Forschergruppen kom-
men zu dem Schluss, dass die Schneidprozesse zwar auch zur plastischen
Verformung in den dort durchgeführten Versuchen beitragen, der Anteil
an der Gesamtdehnung aber eher gering ist. Dies würde demnach qualita-
tiv auch zu den hiergewonnenen Erkenntnissen passen. Die abnehmende
Steigung in den Härtungsbeitragskurven bei höheren Spannungen deutet
dann darauf hin, dass der Anteil der Schneidprozesse an der Gesamtdeh-
nung zunimmt. Die Tatsache, dass vor allem bei VF40 und VF60 keine
Sättigung im Härtungsbeitrag erreicht wird, könnte dafür sprechen, dass
die Gleit-Kletter-Bewegungen der Versetzungen in der 𝛾Matrix auch bei
hohen Spannungen noch einen deutlichen Einfluss hat. Es wäre aller-
dings auch denkbar, dass es aufgrund der erhöhten Defektdichte in den
𝛾′ Ausscheidungen zu einem zusätzlichen Härtungseffekt kommt, wie
es von Titus et al. [82] und Bezold et al. [57] postuliert wird.

Da die Verläufe der Härtungsbeiträge vor allem bei den niedrigen
Spannungen nur schwer zu differenzieren sind, kann 𝜎𝑝 alternativ auch
gegenüber der entsprechenden Dehnrate statt der Spannung aufgetragen
werden. Dies ist für die Legierungen VF20, VF40 und VF60 in Abbil-
dung 4.13a zu sehen. In dieser Auftragung zeigt sich jetzt deutlich, dass
der Härtungsbeitrag der 𝛾′ Phase mit zunehmendem 𝛾′ Volumenan-
teil über den gesamten, hier untersuchten Dehnratenbereich steigt. Am
höchsten ist dieser demnach für die Legierung VF60, die einen tatsächli-
chen 𝛾′ Volumenanteil von ca. 70 % aufweist.

In Abbildung 4.13b ist nun der Härtungsbeitrag 𝜎𝑝 der 𝛾′ Ausschei-
dungen in VF60 im Vergleich zu konventionellen Ni-Basis-Superlegierun-
gen der ersten (CMSX-6) und zweiten Generation (CMSX-4) bei 950 °C
gezeigt [141, 206]. Die Werte für CMSX-6 wurden von Wilhelm et al. [206]
ürsprünglich bei 980 °C ermittelt. Von Bezold et al. [171] wurde allerdings
gezeigt, dass diese auch zu 950 °C überführt und umgerechnet werden
können. Diese beiden Ni-Basis-Superlegierungen weisen einen ähnlichen
𝛾′ Volumenanteil und mit 440 nm und 470 nm etwas größere Ausschei-
dungen im Vergleich zu VF60 (269 nm) auf. Wie zu erwarten, konnte
der Festigkeitsbeitrag in den Ni-Basis-Superlegierungen von CMSX-6
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Abbildung 4.13: a) Härtungsbeitrag der𝛾′Ausscheidungen bei 950 °C aufgetragen

gegenüber der Dehnrate statt der Spannung. b) Vergleich des Härtungsbeitrags

von VF60 mit den Ni-Basis-Superlegierungen CMSX-4 [141] und CMSX-6 [206].

Die Werte aus [206] wurden ursprünglich bei 980 °C ermittelt, aber von Bezold

et al. [171] zu 950 °C umgerechnet.
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4.2 Kriechbeständigkeit

zu CMSX-4 durch das Zulegieren von Re deutlich gesteigert werden.
Interessanterweise liegt der Härtungsbeitrag der 𝛾′ Ausscheidungen von
VF60, bestimmt nach dem LBR-Modell, bereits zwischen den beiden
konventionellen Ni-Basis-Superlegierungen, obwohl es sich bei VF60 um
eine quarternäre Modelllegierung handelt. Dabei ist anzumerken, dass
die Kriecheigenschaften in dieser Studie anhand von Druckkriechversu-
chen charakterisiert wurden, während die der Ni-Basis-Superlegierungen
aus [141, 206] in Zugkriechversuchen untersucht wurden. Für Ni-Basis-
Superlegierungen ist bekannt, dass die Kriecheigenschaften im Nied-
rigtemperaturregime (z.B. 750 °C und 750 MPa) unter Druckbelastung
schlechter sind, verglichen mit Zugbelastung [207–209]. Im Bereich der
mittlerenTemperaturen und Spannungen (zum Beispiel 900 °C bis 950 °C
und 250 MPa bis 392 MPa) zeigen Ni-Basis-Superlegierungen identische
minimale Dehnraten für beide Belastungsarten, auch wenn es unter
Druckspannungen zu einem ausgeprägteren primären Kriechbereich
kommt [208–210]. Für CoNi-Basis-Superlegierungen wurde kürzlich von
Lenz et al. [86] in Zugkriechversuchen bei 850 °C und 400 MPa etwas
höhere Dehnraten im Vergleich zu Druckkriechversuchen ermittelt.

Vorausgesetzt, für die hier untersuchten Legierungen tritt bei 950 °C
eine ähnliche Anisotropie auf und die Anisotropie der Ni-Basis-Legie-
rungen CMSX-4 und CMSX-6 ist vernachlässigbar gering hinsichtlich
der minimalen Dehnrate, dann würde sich der Härtungsbeitrag von
VF60 leicht verringern und sich dem von CMSX-6 annähern. Dennoch
ist es bemerkenswert, dass der Härtungsbeitrag der 𝛾′ Ausscheidungen
in VF60 derart hoch ist, obwohl es sich hier nicht um eine industriell
optimierte Legierung handelt. Es ist also davon auszugehen, dass der Här-
tungsbeitrag der 𝛾′ Phase in Co-Basis-Superlegierungen in Zukunft noch
weiter gesteigert und die Kriecheigenschaften somit deutlich verbessert
werden können.
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5 Diskontinuierliches

Verfestigungsverhalten

Die quarternäre Co-Basis-Superlegierung VF60 wurde bereits in Kapitel 4
vorgestellt und hinsichtlich ihrer mechanischen Eigenschaften unter-
sucht. Dabei wurde in Druckversuchen bei 950 °C und einer Dehnratevon
1×10−4 s−1 festgestellt, dass bei dieser Legierung kein typisches Fließ- bzw.
Verfestigungsverhalten auftritt, sondern die endgültige Druckfestigkeit
in mehreren Stufen erreicht wird. Diese diskontinuierliche Verfestigung
soll in diesem Kapitel genauer beleuchtet und die zugrundeliegenden
Mechanismen aufgedeckt werden. Einige der hier gezeigten Ergebnisse
sind in den Abschlussarbeiten von A. Kirchmayer [211] und A. Bezold [66,
212] entstanden.

Die Spannungs-Dehnungskurve von VF60 bei 950 °C ist in Abbil-
dung 5.1 nocheinmal zu sehen. UmdiesesVerhaltengenauerzuverstehen,
wurden bei gleichen Versuchsbedingungen weitere Experimente durch-
geführt und bei charakteristischen Dehnungswerten unterbrochen. So
sollten die Verformungsmechanismen untersucht und das Verfestigungs-
verhalten erklärt werden können. Die Ergebnisse aller Druckversuche
sind ebenfalls in Abbildung 5.1 dargestellt.

Es zeigt sich, dass die Verfestigungsrate nach starkem Anstieg zu
Beginn, zunächst temporär weniger stark ausgeprägt ist, bevor sie bis hin
zum globalen Maximum bei ca. 3 % plastischer Dehnung wieder stark
zunimmt. Nach Erreichen des Maximums entfestigt die Probe wieder
und bildet dann ein Plateau im Verlauf der Spannung aus. Um dieses
Verhalten besser zu verstehen, wurden Versuche bis zu den charakteris-
tischen Wendepunkten durchgeführt, also bis zur ersten Abnahme der
Verfestigung (Dehnung ca. 0.2 %), bis zum erneuten Anstieg der Festig-
keit (Dehnung ca. 1.1 %) und bis zum Maximum (Dehnung ca. 3.2 %).
Diskontinuierliches Verfestigungsverhalten wurde auch schon früher bei
900 °C an Ni-Basis-Superlegierungen beobachtet. Reichstein et al. [213]
konnten dieses Verhalten zum Beispiel in Zugversuchen an der Legierung
CMSX-6 zeigen. Im Rahmen dieser Arbeit wurde zum ersten Mal ein
ähnliches Verhalten in Druckversuchen an Co-Basis-Superlegierungen
gefunden. Bei CMSX-6 ist der Effekt allerdings stärker ausgeprägt und
die Verfestigung unterteilt sich in vier Stufen [213], während bei VF60 nur
eine Stufe auftritt. Bei Reichstein et al. [213] werden die verschiedenen
Stufen der Verfestigung mit der Überlagerung von internen Spannungen
durch die Gitterfehlpassung und der von außen angelegten Spannung
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Abbildung 5.1: Spannungs-Dehnungs-Diagramm der Legierung VF60 bei 950 °C

und einer Dehnrate von 1×10−4 s−1. Die Versuche wurden nach plastischen Deh-

nungen von ca. 0.2 %, 1.1 %, 3.2 % und 14.3 % unterbrochen.

erklärt. Als Folge davon startet die Verformung zunächst in den hori-
zontalen 𝛾 Kanälen (1. Stufe) und weitet sich nach weiterer Erhöhung
der äußeren Spannung auch auf die vertikalen Kanäle aus (2. Stufe). Die
Versetzungen bewegen sich dann an die 𝛾/𝛾′ Grenzflächen und bilden
dort Versetzungsnetwerke aus, was die Kohärenzspannungen in den hori-
zontalen Kanälen abbaut und in den vertikalen Kanälen erhöht. Das führt
dazu, dass die 𝛾′ Ausscheidungen zunächst von den horizontalen 𝛾/𝛾′

Grenzflächen aus geschnitten werden (3. Stufe), bevor ein Einschneiden
auch von den vertikalen Grenzflächen stattfindet (4. Stufe) [149, 213, 214].

Auch wenn bei VF60 nur eine statt vier Stufen und somit eventuell
andere Verformungsmechanismen auftreten, ist davon auszugehen, dass
auch hier die Versetzungs- und Defektmechanismen ausschlaggebend
für das diskontinuierliche Verfestigungsverhalten sind. Deshalb werden
im Folgenden die TEM-Untersuchungen an den unterbrochenen Druck-
versuchen vorgestellt und diskutiert. Abbildung 5.2b, c und d zeigt die
Mikrostruktur der Probe, die bis zu einer plastischen Dehnung von ca.
0.2 % verformt wurde. Zunächst ist festzuhalten, dass die Verformung
stark inhomogen abläuft. Während einige Bereiche der untersuchten
Probe frei von Defekten sind (siehe Abbildung 5.2b), sind andere Regio-
nen voll von Versetzungen und Stapelfehlern (siehe Abbildung 5.2d). Die
hoch verformten Bereiche sind in Form von Bändern zu finden. Wenn
Versetzungen in die 𝛾′ Phase einschneiden, dann treten am häufigsten
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Abbildung 5.2: a) Ausschnittausdem Spannungs-Dehnungs-DiagrammvonVF60

bei 950 °C und einer Dehnrate von 1×10−4 s−1. b-c) TEM Mikrostrukturaufnahmen

von VF60 nach einem entsprechenden Druckversuch, der bei einer plastischen

Dehnung von ca. 0.2 % unterbrochen wurde.

SISFs auf, wie in Abbildung 5.2c zu sehen. In seltenen Fällen treten aber
auch SESFs auf (siehe Abbildung 5.2c). Auch wenn das Schneiden der
Ausscheidungen gelegentlich beobachtet werden kann, scheint doch der
Hauptteil der Verformung in der 𝛾Matrix stattzufinden.

Bei weiterer Deformation zu einer plastischen Dehnung von ca. 1.1 %
verfestigt die Legierung nur leicht. Die Verformung ist auch nach dieser
Dehnung noch in Verformungsbändern lokalisiert und hauptsächlich
von der Matrixphase getragen. Die dazugehörigen Mikrostrukturaufnah-
men sind in Abbildung 5.3b, c und d zu sehen. Jetzt können aber auch
Versetzungspaare in 𝛾′ Ausscheidungen beobachtet werden, die mit einer
APB gekoppelt sind (siehe Abbildung 5.3c). Zusätzlich konnten in die-
sem Zustand Defektkonfigurationen beobachtet werden, bei denen ein
SISF mit einer APB verbunden ist (siehe Abbildung 5.3b, weißer Pfeil).
Vermutlich handelt es sich dabei um eine Zwischenstufe der ASA-Konfi-
guration (siehe Abschnitt 2.2.1). Es wurde außerdem festgestellt, dass in
den Scherbändern sowohl superintrinsische als auch superextrinsische
Stapelfehler vorliegen, während außerhalb der Bänder fast ausschließlich
SISFs beobachtet werden (siehe Abbildung 5.3d).

Bei weiterer Verformung bis hin zum Maximum bei ca. 3.2 % Deh-
nung nimmt die Festigkeit noch einmal signifikant zu. Die Mikrostruktur
zeigt, dass dieser Festigkeitsanstieg mit einer deutlichen Erhöhung der
Defektdichte einhergeht, wie in Abbildung 5.4b, c und d zu sehen ist.
Da zusätzliche Beugungsreflexe in TEM Untersuchungen auftauchen ist
außerdem davon auszugehen, dass sich einige SESFs zu Mikrozwillingen
umgewandelt haben (siehe Abschnitt 2.2.1). Darüber hinaus zeigen die
Mikrostrukturaufnahmen in Abbildung 5.4, dass die Planardefekte auf
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Abbildung 5.3: a) Ausschnitt ausdem Spannungs-Dehnungs-DiagrammvonVF60

bei 950 °C und einer Dehnrate von 1×10−4 s−1. b-c) TEM Mikrostrukturaufnahmen

von VF60 nach einem entsprechenden Druckversuch, der bei einer plastischen

Dehnung von ca. 1.1 % unterbrochen wurde.
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Abbildung 5.4: a) Ausschnitt aus dem Spannungs-Dehnungs-Diagramm von

VF60 bei 950 °C und einer Dehnrate von 1×10−4 s−1. b-c) TEM Mikrostrukturauf-

nahmen von VF60 nach einem entsprechenden Druckversuch, der bei einer

plastischen Dehnung von ca. 3.2 % unterbrochen wurde.

verschiedenen Gleitebenen miteinander interagieren müssen. Gelegent-
lich wurden auch APBs beobachtet, die von einzelnen Matrixversetzun-
gen erzeugt wurden. Diese treten aber in deutlich geringerem Maße auf
im Vergleich zu SISFs und SESFs und tragen somit nur unerheblich zur
Gesamtverformung bei. Wie in Abbildung 5.4d zu sehen ist, sind auch
hier noch Scherbänder zu erkennen, auf denen die Defektdichte noch
deutlich erhöht ist im Vergleich zu den umliegenden Bereichen.
Das ausgeprägte Verfestigungsverhalten von VF60 zeigt sich in einer Fes-
tigkeitssteigerung von ca. 200 MPa bei nur 2 % Dehnung. Dabei bildet
sich eine Stufenform in der Spannungs-Dehnungs-Kurve aus. Diese Form
der diskontinuierlichen Verfestigung kann nun mit Hilfe der Mikrostruk-
turuntersuchungen aus den Abbildungen 5.2, 5.3 und 5.4 erklärt werden.
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Zusätzlich sind die einzelnen Schritte der Verfestigung in Abbildung 5.5
schematisch zusammengefasst.

Nach einer Dehnung von ca. 0.2 % zeigt sich, dass die Verformung im
wesentlichen in der Matrixphase abläuft (siehe Abbildung 5.5a und b). In
den Mikrostrukturuntersuchungen hat sich außerdem gezeigt, dass die
Verformung stark inhomogen und auf definierten Bändern abläuft (siehe
Abbildung 5.2). Gelegentlich konnte auch die Bildung von SISFs in der
𝛾′ Phase beobachtet werden. Allerdings ist deren Anzahl mit im Schnitt
deutlich untereinem Stapelfehler pro 𝛾′ Ausscheidung zu gering, um dies
als Hauptverformungsmechanismus zu bezeichnen. In diesem Bereich
ist die Verfestigungsrate vergleichsweise gering und die Zunahme der
Festigkeit beruht auf der Erhöhung der Versetzungsdichte in der Matrix,
wie es auch von anderen kfz Materialien bekannt ist. Mit zunehmender
Dehnung treten dann auch andere Verformungsmechanismen auf, wie es
schematisch in Abbildung 5.5c und d dargestellt ist. Es treten jetzt auch
APB-gekoppelte Versetzungspaare, einzelne Superpartialversetzungen
und die ASA-Konfiguration in den 𝛾′ Ausscheidungen auf. Der Beitrag
der einzelnen Superpartialversetzungen und der ASA-Konfigurationen
wird jedoch als vernachlässigbar eingeschätzt, da sich beide nur über
sehr kurze Distanzen in die Ausscheidungen erstrecken. Die meisten der
Versetzungspaare hingegen haben noch keine sesshaften Kear-Wilsdorf-
Locks (siehe Abschnitt 2.2.2) gebildet und können sich durch das Git-
ter bewegen. Das erlaubt es diesen Versetzungen möglicherweise einen
Großteil der Verformung zu tragen, ohne dass neue Versetzungen ent-
stehen. Diese Vermutung könnte erklären, dass die Verfestigungsrate
nach 1.1 % Dehnung immer noch vergleichsweise moderat ist. Auch wenn
die Versetzungsdichte in den vertikalen und horizontalen 𝛾 Kanälen
leicht erhöht ist, findet die Verformung im Allgemeinen auch in die-
sem Zustand stark heterogen auf Verformungsbändern statt. Nachdem
dieser Plateaubereich überschritten ist, scheint sich der Verformungs-
mechanismus erneut zu ändern. Aus den Mikrostrukturaufnahmen in
Abbildung 5.4 geht hervor, dass das Abscheren der 𝛾′ Phase unter Bil-
dung von Stapelfehlern bis hin zum Maximum der Festigkeit bei ca. 3.2 %
Dehnung zum dominierenden Mechanismus wird (siehe Abbildung 5.5e
und f). Die Zunahme der Versetzungsdichte in der 𝛾 Matrix führt zu
einer Behinderung der Bewegung von Matrixversetzungen. Vermutlich
erleichtert die Segregation von Legierungselementen an die Versetzun-
gen, die sich an der 𝛾/𝛾′ Grenzfläche befinden, das Einschneiden in die
𝛾′ Phase, sodass es zu einer deutlichen Zunahme der Stapelfehlerdichte
kommt [83]. Laut Bezold et al. [57] kann es dann durch die Interaktion der
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Stapelfehler untereinander zu der erneuten und signifikanten Zunahme
der Festigkeit kommen. Auf dem Peak der Festigkeit wurden allerdings
auch schon einzelne Zwillinge beobachtet. Die Bildung dieser Zwillinge,
zusammen mitderzunehmenden Degradation der Mikrostruktur, führen
dann wahrscheinlich zum Abfall der Festigkeit.

Der Wechsel in den Verformungsmechanismen scheint also verant-
wortlich für das diskontinuierliche Verfestigungsverhalten der Legierung
VF60 zu sein. Weiter oben wurde bereits erläutert, dass auch bei Ni-Basis-
Superlegierungen ein ähnliches Verhalten beobachtet werden konnte
[213]. Dort konnte gezeigt werden, dass dieser Effekt bei zunehmender
Temperatur verschwindet. Als Grund wird das erleichterte Klettern und
Quergleiten identifiziert, da die 𝛾′ Ausscheidungen nahezu frei von Pla-
nardefekten sind und vermutlich nur selten geschnitten werden [213].

Auch wenn die Mechanismen für das diskontinuierliche Verfestigungs-
verhalten von VF60 unterschiedlich dazu sind, wurde im Rahmen dieser
Arbeit der Temperatureinfluss untersucht. Die Spannungs-Dehnungs-
Kurven bei einer Dehnrate von 1×10−4 s−1 und unterschiedlichen Tem-
peraturen sind in Abbildung 5.6 zu sehen. Bei Raumtemperatur zeigt
sich noch ein kontinuierlicher Kurvenverlauf. Wird die Temperatur aller-
dings auf 850 °C erhöht, dann ist bereits eine leichte Diskontinuität zu
erkennen. Wenn die Temperatur dann noch weiter auf 900 °C bzw. 950 °C
gesteigert wird, ist die deutliche Stufenform erkennbar, wenn auch zu
unterschiedlichen Dehnungen verschoben. Ähnlich wie von Reichstein
et al. [213] für CMSX-6 berichtet, zeigt sich bei einer noch höherer Ver-
suchstemperaturvon 1000 °C keine diskontinuierliche Verfestigung mehr,
sondern ein glatter Übergang in ein Plateau.

An Proben, die bei 850 °C und 1000 °C bis ca. 3.0 % bzw. 1.5 % verformt
wurden, wurden ebenfalls Mikrostrukturuntersuchungen durchgeführt.
In Abbildung 5.7 ist die Mikrostruktur der bei 850 °C verformten Probe
zu sehen. Es zeigt sich, dass die Verformung auch bei dieser Temperatur
stark heterogen und auf Scherbändern abläuft. Neben einer hohen Ver-
setzungsdichte in den 𝛾 Kanälen, treten beim Schneiden der 𝛾′ Ausschei-
dungen sowohl Stapelfehler als auch APB-gekoppelte Versetzungspaare
auf. Abbildung 5.7a zeigt dabei einen Bereich der vor allem Stapelfehler
aufweist, wohingegen in Abbildung 5.7b überwiegend die gekoppelten
Versetzungspaare zu sehen sind. Die Stapelfehler konnten überwiegend
als SISFs identifiziert werden. Außerdem deuten einzelne Spots in den
Beugungsbildern darauf hin, dass sich bereits Mikrozwillinge gebildet
haben (siehe Abbildung 5.7c). Somit sind die auftretenden Mechanismen
nahezu identisch zu den Beobachtungen bei 950 °C, die das diskontinu-
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Abbildung 5.5: Schematische Darstellung der Verformungsmechanismen in

VF60, die das diskontinuierliche Verfestigungsverhalten verursachen. a, c, e)

Ausschnitte aus dem Spannungs-Dehnungs-Diagramm von VF60 bei 950 °C und

einer Dehnrate von 1×10−4 s−1, die anzeigen, nach welcher Dehnung der entspre-

chende Verformungsmechanismus beobachtet wurde. b) Zunächst findet der

Großteil der Verformung in der Matrixphase statt. Wenn Versetzungen in die

Ausscheidungen einschneiden, dann wurden SISFs beobachtet. d) Bei weiterer

Verformung können APB-gekoppelte Versetzungspaare, SESFs, SISFs und eine

Zwischenstufe der ASA-Konfiguration beobachtet werden. f) Die Defektdichte

nimmt signifikant zu, sodass vorallem SISFs und SESFs in den𝛾′ Ausscheidungen

interagieren müssen.
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Abbildung 5.6: Spannungs-Dehnungs-Diagramm der Legierung VF60 bei 25 °C,

850 °C, 900 °C, 950 °C und 1000 °C und einer Dehnrate von 1×10−4 s−1.

ierliche Verfestigungsverhalten verursachen. Es ist also denkbar, dass
auch hier eine schrittweise Änderung der Verformungsmechanismen,
wie in Abbildung 5.5 gezeigt, für den leicht diskontinuierlichen Verlauf
der Spannungs-Dehnungskurve verantwortlich ist. Die Tatsache, dass die
Stufe in der Verfestigung bei 900 °C zu größeren Dehnungen, bei 950 °C
aber wieder zu kleineren Dehnungen verschoben ist, kann möglicher-
weise auf den Einfluss der Diffusion zurückgeführt werden. Bei höheren
Temperaturen von 950 °C kann die Segregation schneller ablaufen, sodass
der diskontinuierliche Kurvenverlauf im Vergleich zu 900 °C zu gerin-
geren Dehnungen, was natürlich kürzeren Versuchszeiten entspricht,
verschoben ist. Warum die leichte Stufe im Kurvenverlauf bei 850 °C
im Vergleich zu 900 °C ebenfalls zu kürzeren Dehnungen verschoben
ist, kann im Rahmen dieser Arbeit nicht endgültig geklärt werden. Hier
wären weitere unterbrochene Versuche notwendig, um sicher zu gehen,
dass die Reihenfolge der ablaufenden Mechanismen tatsächlich identisch
ist oder ob doch andere Versetzungsbewegungen bzw. Planardefekte für
die Kurvenform verantwortlich sind.

Auchdie MikrostrukturderProbe, die bei 1000 °C verformtwurde, zeigt
ähnliche Mechanismen wie bei den übrigen untersuchten Temperaturen.
Die entsprechenden Aufnahmen nach einer Dehnung von 1.5 % sind in
Abbildung 5.8 zu sehen. Auch hier scheint die Verformung bei fortschrei-
tender Dehnung von der Bildung von Stapelfehlern dominiert zu werden.
Hier zeigen sich SISFs und SESFs etwa in gleichem Maße. Außerdem
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Abbildung 5.7: a-c) TEM Mikrostrukturaufnahmen von VF60 nach einem Druck-

versuch mit einer Dehnrate von 1×10−4 s−1 bei 850 °C, unterbrochen bei einer

plastischen Dehnung von ca. 3.0 %. c) Das Beugungsbild zeigt die zusätzlichen

Spots, die auf Zwillingsbildung hindeuten.

bekräftigt Abbildung 5.8b auch hier die Existenz von Mikrozwillingen,
da die Dicke der Defekte in der Aufnahme in der [101] Zonenachse
stark variiert und somit vermutlich Stapelfehler und Zwillinge vorliegen.
Während auch einzelne Matrixversetzungen in 𝛾′ einschneiden können
und APBs erzeugen, werden ABP-gekoppelte Versetzungspaare hinge-
gen kaum beobachtet. Hier ist nun anzumerken, dass die bei 1000 °C
verformte Probe bereits nach ca. 1.5 % Dehnung unterbrochen wurde
und die gleichen Verformungsmechanismen zeigt wie die Proben, die bei
niedrigeren Temperaturen bis ca. 3.0 % verformt wurden. Dies spricht
dafür, dass wie vorher schon vermutet, Diffusion bzw. Segregation von
Legierungselementen eine entscheidende Rolle beim Einschneiden in
die Ausscheidungen und der Erzeugung der Stapelfehler spielt. Die Abwe-
senheit einer diskontinuierlichen Verfestigung kann dann vermutlich
mit einer Kombination aus zwei Effekten begründet werden: zum einen
ist davon auszugehen, dass auch bei der Legierung VF60 vermehrt Quer-
gleiten und Klettern stattfindet, wie es auch bei CMSX-6 und hohen
Temperaturen beobachtet wurde [213]. Dies führt dazu, dass der Här-
tungsbeitrag durch die Interaktion von Stapelfehlern verringert wird, da
weniger Versetzungen in die Ausscheidungsphase einschneiden. Zum
anderen führt die beschleunigte Diffusion dazu, dass die Segregation an
Grenzflächenversetzungen schon nach sehr kurzen Zeiten auftritt und
somit der Effekt der Festigkeitssteigerung mit dem Anfangsbereich der
Spannungs-Dehnungskurve verschwimmt. Zusätzlich schwächt die ver-
gleichsweise schnelle Segregation an Kreuzungslinien von Stapelfehlern
deren Härtungsbeitrag. Außerdem führt eine höhere Diffusionsgeschwin-
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Abbildung 5.8: a-c) TEM Mikrostrukturaufnahmen von VF60 nach einem Druck-

versuch mit einer Dehnrate von 1×10−4 s−1 bei 1000 °C, unterbrochen bei einer

plastischen Dehnung von ca. 1.5 %.

digkeit zu einer erhöhten Versetzungsbewegung in 𝛾′ [161]. Beides trägt
ebenso dazu bei, dass Effekte der Festigkeitssteigerung bzw. deren Aus-
löschung zu geringen Dehnungen verschoben sind, sodass es nicht zur
Ausbildung des doppelten Spannungsanstiegs kommt.

Da also offensichtlich ein zeitabhängiger Effekt vorliegt, der auf der
Diffusion von Legierungselementen beruht, wurde zusätzlich der Ein-
fluss der Dehnrate auf das diskontinuierliche Verfestigungsverhalten
untersucht. Dazu wurden an der Legierung VF60 bei 950 °C zusätzlich
zur Dehnrate von 1×10−4 s−1 weitere Versuche bei 1×10−3 s−1 und 1×10−5 s−1

durchgeführt. Die entsprechenden Spannungs-Dehnungskurven sind in
Abbildung 5.9a aufgetragen. Bereits auf den ersten Blick zeigt sich, dass
auch die Dehnrate einen signifikanten Einfluss auf das Verformungsver-
halten von VF60 hat. Bei höherer Dehnrate bildet sich im Bereich der
Verfestigung eine deutlich flachere Steigung aus und die Verfestigung
erstreckt sich über einen längeren Bereich. Im Gegensatz dazu verschiebt
sich die maximale Festigkeit bei niedrigeren Dehnraten zu geringeren
Dehnungswerten. Eine höhere Dehnrate hat zur Folge, dass bei glei-
cher Dehnung weniger Zeit für Segregation zur Verfügung steht (siehe
Abbildung 5.9b) und somit die Bildung der Stapelfehler, die dann einen
Härtungsbeitrag erbringen, erst bei größeren Dehnungen stattfindet.
Im Umkehrschluss bedeutet das, dass die Dichte an Stapelfehlern bei
niedrigerer Dehnrate schon bei sehr geringen Dehnungswerten hoch sein
kann. Exemplarisch konnte dies anhand von Mikrostrukturuntersuchun-
gen an der bei einer Dehnrate von 1×10−3 s−1 verformten Probe bewiesen
werden. Die Mikrostrukturen sind in Abbildung 5.10 zu sehen. Es ist zu
erkennen, dass die Stapelfehlerdichte deutlich geringer ist als es bei einer
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Abbildung 5.9: a) Spannungs-Dehnungs-Diagramm der Legierung VF60 bei

950 °C und Dehnraten von 1×10−3 s−1, 1×10−4 s−1 und 1×10−5 s−1. b) Identische Versu-

che aufgetragen als Spannung gegenüber der Versuchszeit.
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Abbildung 5.10: a-c) TEM Mikrostrukturaufnahmen von VF60 nach einem Druck-

versuch mit einer Dehnrate von 1×10−3 s−1 bei 950 °C, unterbrochen bei einer plas-

tischen Dehnung von ca. 3.0 %. b) Der weiße Pfeil zeigt ein APB-gekoppeltes

Versetzungspaar, die schwarzen Pfeile kennzeichnen APBs.

Dehnrate von 1×10−4 s−1 und identischer Verformung der Fall ist (siehe
Abbildung 5.4). Stattdessen können mehr APB-gekoppelte Versetzungs-
paare und einzelne APBs, erzeugt von Matrixversetzungen, beobachtet
werden. Außerdem konnten noch keine Anzeichen für die Bildung von
Mikrozwillingen gefunden werden. Wird die Probe bei 1×10−3 s−1 weiter
verformt, dannvergehtgenügend Zeit für Segregation und dieAusbildung
von Stapelfehlern, was sich in einem Anstieg der Festigkeit widerspiegelt
(siehe Abbildung 5.9a und b). Des Weiteren ist anzumerken, dass die
Entfestigung nach Erreichen der Maximalspannung bei der niedrige-
ren Dehnrate von 1×10−5 s−1 stärker ausgeprägt ist, als bei den höheren
Dehnraten. Auch hier ist davon auszugehen, dass die Versuchszeit den
ausschlaggebenden Unterschied bildet. Das Maximum wird nach einer
geringeren Dehnung erreicht, weil viel Zeit für Segregation und Diffu-
sion zur Verfügung steht. Allerdings setzt dann die Zwillingsbildung
und Degradation der Mikrostruktur schon bei geringeren Dehnungen
ein, sodass die Spannung nach Erreichen des Maximums kontinuierlich
abfällt, was bei den höheren Dehnraten zu größeren Dehnungswerten
verschoben ist.

In diesem Kapitel konnte also zunächst das diskontinuierliche Verfes-
tigungsverhalten der Legierung VF60 erklärt werden. Dies beruht auf
einem Wechsel der Verformungsmechanismen von Versetzungsbewe-
gung in der Matrix hin zu extensiver Stapelfehlerbildung in 𝛾′, welche
dann miteinander interagieren bzw. sichgegenseitig behindern und somit
festigkeitssteigernd wirken. Da das Einschneiden von Versetzungen in
die Ausscheidungen höchst wahrscheinlich von Segregation begünstigt
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wird, spielt die Diffusion eine wichtige Rolle. Dies konnte nachgewiesen
werden, indem Parameter verändert wurden, die Auswirkungen auf die
Diffusion haben, nämlich zum einen die Temperatur und zum anderen
die Dehnrate, also die Versuchszeit. Es zeigt sich, dass die Maximal-
spannung sowohl bei höheren Temperaturen als auch bei geringeren
Dehnraten bei geringeren Dehnungen erreicht werden, da Segregationen
jeweils schneller eintreten können.
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6 Einfluss der

Ausscheidungsmorphologie

Morphologie im Allgemeinen beschreibt die Form oder Gestalt eines
Objektes. Im Fall der 𝛾/𝛾′ Mikrostruktur in ausscheidungsgehärteten
Superlegierungen gibt es eine Vielzahl an Eigenschaften, die die Form
oder Gestalt der 𝛾′ Ausscheidungen charakterisieren. Im Rahmen dieser
Arbeit wurden insbesondere der Einfluss der Ausscheidungsgröße und
der Ausscheidungsform und -anordnung auf die mechanischen Eigen-
schaften untersucht. So wird im Folgenden zunächst aufgezeigt, wie sich
die Kriecheigenschaften mit zunehmender Ausscheidungsgröße verän-
dern. Im Anschluss wird anhand einer zweiten Versuchsreihe aufgezeigt,
wie die Form der einzelnen Ausscheidungen bzw. die Anordnung der
Ausscheidungen im zweiphasigen Gefüge zueinander die Druckfestig-
keit und die Kriecheigenschaften beeinflussen. Einige der Ergebnisse in
diesem Kapitel wurden bereits von S. Vollath [215] im Rahmen seiner
Bachelorarbeit aufgezeigt und diskutiert.

6.1 Ausscheidungsgröße

Um den Einfluss der 𝛾′ Größe auf die mechanischen Eigenschaften der
Legierung ERBOCo-1 untersuchen zu können, müssen zunächst unter-
schiedliche Mikrostrukturzustände eingestellt werden. Die Standard-
wärmebehandlung besteht aus einer Lösungsglühung bei 1280 °C für
8 h sowie einer zweistufigen Auslagerung bei 1050 °C und 900 °C für 5 h
bzw. 16 h. Auf Basis dieser Wärmebehandlung wurden unterschiedliche
Ausscheidungsgrößen eingestellt, indem die Dauer des ersten Auslage-
rungsschrittes bei 1050 °C variiert wurde. Für alle Proben folgte dann
noch der zweite Auslagerungsschritt bei 900 °C für 16 h, um einen annä-
hernd gleichen 𝛾′ Volumenanteil einzustellen. Die daraus resultierenden
Mikrostrukturen sind in Abbildung 6.1 zu sehen. Im Folgenden werden
die Legierungen entsprechend der Variation des ersten Auslagerungs-
schrittes bezeichnet.

Es ist zuerkennen, dassdieAusscheidungen mitzunehmenderAuslage-
rungsdauer bei 1050 °C wachsen. Die quantitative Auswertung ergibt eine
minimale Ausscheidungsgröße von ca. 110 nm nach 0.25 h und eine maxi-
male Größe von ca. 380 nm nach 5 h. Die schrittweise Größenzunahme
ist nach der Theorie von Lifshitz und Wagner [216, 217] in Abbildung 6.2
über der Auslagerungsdauer aufgetragen. In einer noch detaillierteren
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500 nm

a) b) c) d) e) 5.0h3.0h1.0h0.5h0.25h

Abbildung 6.1: a-e) Mikrostrukturen von ERBOCo-1 nach Wärmebehandlungen

zur Einstellung unterschiedlicher Ausscheidungsgrößen. Die Bezeichnungen

beziehen sich auf die Dauer des Wärmebehandlungsschritts bei 1050 °C. Im

Anschluss wurden alle Proben zusätzlich bei 900 °C für 16 h geglüht.
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Abbildung 6.2: Ausscheidungswachstum in der Auftragung nach Wagner-Lifshitz

[216, 217]. Die Variation der Ausscheidungsgröße wurde durch eine Änderung

der Auslagerungszeit bei 1050 °C erreicht. Im Anschluss wurden alle Proben

zusätzlich für 16 h bei 900 °C wärmebehandelt.

Studie hinsichtlich des Teilchenwachstums in ERBOCo-1 konnte S. Voll-
ath [215] feststellen, dass die Legierung kein lineares, sondern eher ein
exponentielles Wachstum zeigt. Verglichen mit der Ni-Basis-Superlegie-
rung Alloy-0 aus [218] zeigt die Legierung ERBOCo-1 deutlich geringere
Wachstumsraten und somit eine stabilere 𝛾′ Mikrostruktur. Allerdings
wurden die Untersuchungen an Alloy-0 auch bei 1100 °C durchgeführt,
also bei einer um 50 °C höheren Temperatur.

Um den Einfluss der 𝛾′ Größe auf die mechanischen Eigenschaften
zu untersuchen, wurden an Proben mit den in Abbildung 6.1 gezeigten
Mikrostrukturen Kriechversuche bei 900 °C und 400 MPa durchgeführt.
Die dabei ermittelten Kriechkurven sind in Abbildung 6.3a und b dar-
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6.1 Ausscheidungsgröße

gestellt. Bei der Charakterisierung von Abbildung 6.3a zeigt sich ein
systematischer Trend: Bei kleineren Teilchengrößen/kurzen Auslage-
rungszeiten kann ein ausgeprägtes Minimum zu Beginn des Versuchs
beobachtet werden. Darauf folgt eine starke Entfestigung im weiteren
Verlauf des Kriechversuchs. Mit zunehmender 𝛾′ Größe/längeren Aus-
lagerungszeiten nimmt schrittweise sowohl die Schärfe des Anfangs-
minimums als auch der Grad der Entfestigung ab. So ändert sich der
Kurvenverlauf bis hin zur 5.0 h ausgelagerten Probe insofern, dass sich
ein nahezu konstanter sekundärer Kriechbereich einstellt. Das bedeutet,
dass die Ausscheidungsgröße nicht nur einen Einfluss auf die absoluten
Kriecheigenschaften, sondern vermutlich auch auf die ablaufenden Ver-
formungsmechanismen hat. Abbildung 6.3b bestätigt dieses Verhalten.
Während die Proben mit kleinen Ausscheidungsgrößen zunächst einen
geringen Anstieg der plastischen Dehnung zu Beginn des Versuchs zei-
gen, nimmt die Steigung der Kurve mit fortschreitender Versuchszeit zu.
Die 5.0 h ausgelagerte Probe zeigt hingegen einen nahezu konstanten
Anstieg der plastischen Dehnung.

Abbildung 6.4 zeigt die aus der jeweiligen Kriechkurve ermittelten
minimalen Dehnraten. Generell nimmtdiese mit zunehmenderAusschei-
dungsgröße zu, was zunächst vermuten lässt, dass die kleinen Ausschei-
dungen eine höhere Kriechlebensdauer hervorrufen. Allerdings deuten
die Kurvenverläufe in Abbildung 6.3a und b schon darauf hin, dass allein
der Vergleich der minimalen Dehnrate den einzelnen Versuchen nicht
gerecht wird, da sich die Dehnrate vor allem für die kleinen Ausschei-
dungsgrößen über den Versuch hinweg stark verändert. Um einen fairen
Vergleich der Kriecheigenschaften bei den unterschiedlichen Ausschei-
dungsgrößen zu gewährleisten, wurde die jeweilige Versuchsdauer bis
zu plastischen Dehnungen von 1.0 %, 2.0 % und 4.0 % ausgewertet. Die
Ergebnisse sind in Abbildung 6.5 zusammengefasst. In dieser Auftragung
wird deutlich, dass die Kriechlebensdauer bis zu größeren Dehnungen
mit Erhöhung der Ausscheidungsgröße deutlich zunimmt. Interessanter-
weise ist dieser Trend umgekehrt, wenn nur kleine plastische Dehnungen
betrachtet werden. Bis zu 1.0 % Dehnung benötigen die Proben mit klei-
neren Ausscheidungen längere Zeiten, was auf das scharfe Minimum
der Dehnrate zu Beginn der Versuche zurückzuführen ist (siehe Abbil-
dung 6.3).

Der Einfluss der 𝛾′ Größe auf die Kriecheigenschaften bei 1000 °C
wurde von Nathal bereits auch für Ni-Basis-Superlegierungen untersucht
[219]. In dieser Studie wird zwar zudem ein Augenmerk auf einen zusätz-
lichen Einfluss durch die Gitterfehlpassung gelegt, allerdings ergibt sich
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Abbildung 6.3: Kriechversuche an ERBOCo-1 mit unterschiedlichen 𝛾′ Ausschei-

dungsgrößen bei 900 °C und 400 MPa. Auftragung a) zeigt den Verlauf der Dehn-

rate über der plastischen Dehnung und b) die Veränderung der plastischen

Dehnung gegenüber der Versuchszeit.
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6.1 Ausscheidungsgröße

Abbildung 6.4: Minimale Dehnrate in Abhängigkeit der Ausscheidungsgröße,

ermittelt aus den Kriechversuchen an ERBOCo-1 bei 900 °C und 400 MPa (siehe

Abbildung 6.3).
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Abbildung 6.5: Zeit bis zu 1 %, 2 % und 4 % plastischer Dehnung in Abhängigkeit

der Ausscheidungsgröße, ermittelt aus den Kriechversuchen an ERBOCo-1 bei

900 °C und 400 MPa (siehe Abbildung 6.3).
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6 Einfluss der Ausscheidungsmorphologie

für alle untersuchten Ni-Basis-Superlegierungen jeweils ein Optimum
der Ausscheidungsgröße im Bezug auf die Kriechlebensdauer [119, 122,
219]. Bei großen Dehnungen nimmt die Kriechfestigkeit der hier unter-
suchten ERBOCo-1 mit zunehmender Ausscheidungsgröße systematisch
zu. Allerdings wurden nur Ausscheidungen bis ca. 380 nm untersucht.
Leider war es im Rahmen dieser Arbeit nicht möglich noch größere Aus-
scheidungen einzustellen (Details siehe [215]). Es ist denkbar, dass dann
auch für die Co-Basis-Superlegierung ein Optimum zu beobachten wäre.
Für kleine (kleiner 0.1 %) und mittlere (0.1 % bis 0.5 %) Gitterfehlpassun-
gen wird in [219] eine optimale 𝛾′ Größe von ca. 900 nm bzw. 450 nm
gefunden, was in beiden Fällen größer ist als die hier untersuchten 𝛾′

Morphologien. Allerdings wurden in der Studie von Nathal et al. [219]
nur Legierungen mit negativer Gitterfehlpassung berücksichtigt. Auch
die Tatsache, dass die Kriechversuche an Proben mit kleinen 𝛾′ Ausschei-
dungen zu Beginn eine Art Inkubationszeit mit sehr niedrigen Dehnraten
zeigen, wird in [219] erwähnt, allerdings nichtweiter beachtetodererklärt.
Außerdem ist anzumerken, dass die Kriechversuche von Nathal [219] bei
1000 °C und niedrigeren Spannungen durchgeführt wurden und somit
möglicherweise andere Kriechmechanismen dominieren.

Aufgrund dieser Unterschiede ist es wahrscheinlich, dass in der hier
untersuchten Co-Basis-Superlegierung ERBOCo-1 andere Mechanismen
wirken und zu den oben beschriebenen Trends führen. Dabei gilt es
zwei unterschiedliche Phänomene zu erklären. Zum einen ist das Kriech-
ratenminimum mit zunehmender Ausscheidungsgröße weniger stark
ausgeprägt, zum anderen Entfestigen die Proben mit kleinen 𝛾′ Ausschei-
dungen deutlich stärker. Wie schon für andere Co- und Ni-Basis-Superle-
gierungen gezeigt wurde, wird davon ausgegangen, dass die Verformung
bei geringen Dehnungen in der 𝛾Matrix lokalisiert ist [79, 80, 142, 220].
Dabei werden zunächst vor allem die horizontalen Matrixkanäle mit Ver-
setzungen gefüllt, bevor sie sich auch in die vertikalen 𝛾 Kanäle bewegen
und die Ausscheidungen über Quergleit- und Kletterprozesse umgehen.
Unter der Annahme, dass auch in dieser Legierung und bei diesen Kriech-
parametern die Verformung zunächst in der 𝛾 Phase stattfindet, wäre
es denkbar, dass die schmaleren 𝛾 Kanäle der Proben mit kleinen 𝛾′

Ausscheidungen bei ähnlichen 𝛾′ Volumenanteilen die Versetzungsbe-
wegung stärker behindern als breitere 𝛾 Kanäle. Dies könnte dann zur
niedrigeren Dehnrate bei geringen Dehnungen von ca. 0.25 % führen
(siehe Abbildung 6.3).

Von Nathal [219] und MacKay und Ebert [122] wurde herausgefun-
den, dass die Kriecheigenschaften im weiteren Verlauf der Versuche auf
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6.1 Ausscheidungsgröße

die gerichtete Vergröberung der 𝛾′ Phase zurückgeführt werden kann,
da sich die Versetzungen hauptsächlich in der Matrixphase bewegen.
Demnach behindert die geflößte Struktur die Versetzungsbewegung
in vertikaler Richtung. Dort wird außerdem vermutet, dass anfänglich
kleine 𝛾′ Ausscheidungen zu einer unregelmäßigen Floßstruktur führen,
was negative Auswirkungen auf die Kriecheigenschaften hat, da Unregel-
mäßigkeiten in der 𝛾′ Phase zu Spannungslokalisationen führen, was das
Einschneiden in die 𝛾′ Phase erleichtern könnte. Unter der Annahme,
dass sich die Mikrostruktur in den hier untersuchten Legierungen analog
entwickelt, könnten diese Erkenntnisse auch die starke Entfestigung der
ERBOCo-1 Proben mit kleinen 𝛾′ Ausscheidungen erklären. Eine Cha-
rakterisierung der Mikrostruktur nach den bereits diskutierten Kriech-
versuchen steht allerdings noch aus und sollte Gegenstand zukünftiger
Untersuchungensein. Dennoch istdavonauszugehen, dass bei ERBOCo-1
und den Versuchsbedingungen von 900 °C und 400 MPa der dominie-
rende Verformungsmechanismus von Matrixverformung zu Schneiden
der 𝛾′ Ausscheidungen wechselt. Dies geht aus Untersuchungen an der
Legierung ERBOCo-4 bei gleichen Versuchsbedingungen hervor, was
in Abschnitt 6.2 gezeigt ist. Demnach wird der Einfluss der gerichteten
Vergröberung in den hier gezeigten Versuchen als gering eingeschätzt
und andere Mechanismen müssen die beobachteten Trends verursachen.
Eine mögliche Erklärung könnte sein, dass kleine Ausscheidungen in Co-
Basis-Superlegierungen weniger stark verfestigen. Dies geht aus bisher
unveröffentlichten Versuchen von A. Bezold bei konstanter Dehnrate
hervor [221]. Hier konnte gezeigt werden, dass die Verfestigung einer
Co-Al-W-Ta Legierung im Bereich plastischer Dehnungen von ca. 1.0 %
bis 4.0 % für große Ausscheidungen deutlich ausgeprägter ist. Unter der
Annahme, dass der sekundäre Kriechbereich ein Gegenspiel von Ver-
und Entfestigung ist, könnte deshalb bei den hier untersuchten klei-
nen Ausscheidungen der Beitrag der Verfestigung weniger stark ausge-
prägt sein und die zunehmenden Schneidprozesse und Kriechschädigung
überwiegen. Das könnte der Grund sein, warum die Entfestigung mit
zunehmender Ausscheidungsgröße weniger stark ausgeprägt ist.

Um die zugrundeliegenden Mechanismen genau zu charakterisieren,
sind allerdings weitere Untersuchungen und unterbrochene Kriechver-
suche vonnöten. Zusammenfassend kann aber festgehalten werden, dass
kleine Ausscheidungen der hier untersuchten Legierung ERBCo-1 bes-
sere Kriecheigenschaften bei kleinen plastischen Dehnungen zeigen,
sich dieser Trend aber im Hinblick auf größere Dehnungen oder die
Gesamtlebensdauer allerdings umkehrt. Für eine mögliche Anwendung
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von Co-Basis-Superlegierungen als Turbinenschaufeln, wo nur minimale
Kriechverformung toleriert werden kann, könnte also sogar eine feine
𝛾/𝛾′ Mikrostruktur von Vorteil sein. Wird nur die Lebensdauer bis zu
4.0 % plastischer Dehnung betrachtet, zeigte in dieser Studie aber die
Probe mit einer Ausscheidungsgröße von ca. 380 nm die besten Kriechei-
genschaften.

6.2 Form und Anordnung

Wie bereits in der Einführung erwähnt, kann Morphologie im Bezug
auf die 𝛾′ Phase nicht nur die Größe, sondern auch die Form der einzel-
nen Ausscheidungen bzw. deren Anordnung zueinander beschreiben.
Nachdem in Abschnitt 6.1 ein signifikanter Einfluss der Teilchengröße
festgestellt und diskutiert wurde, soll im Folgenden anhand einer weite-
ren Versuchsreihe der Einfluss der Ausscheidungsform und -anordnung
auf die mechanischen Eigenschaften untersucht werden. In der Literatur
werden unzählige verschiedene Mikrostrukturen von zweiphasigen 𝛾/𝛾′

Mikrostrukturen dokumentiert [122, 219, 222–226]. Dabei wird meist
zwischen eckigen und globularen Formen unterschieden. Wie bereits
in Abschnitt 2.1.1 beschrieben, wird die Form maßgeblich durch die
Gitterfehlpassung bestimmt. Dabei kann aber nicht nur zwischen per-
fekter Würfel- oder Kugelform unterschieden werden. Auch rechteckige
Ausscheidungen mit abgerundeten Ecken treten bei mittelgroßen Git-
terfehlpassungen auf [222]. Darüber hinaus ist bekannt, dass es unter
bestimmten Bedingungen auch zum Zusammenwachsen von Ausschei-
dungen kommen kann [126, 227].

Im Rahmen dieser Arbeit wurde die multinäre Co-Basis-Superlegie-
rung ERBOCo-4 herangezogen, um den Einfluss der Ausscheidungsform
und -anordnung auf die mechanischen Eigenschaften zu untersuchen.
Die Legierung wurde einer Vielzahl von Wärmebehandlungen unter-
zogen, um mögliche Morphologien zu erzeugen. Dabei lag ein beson-
derer Fokus darauf, für alle Zustände eine einheitliche mittlere Aus-
scheidungsgröße sowie einen identischen 𝛾′ Volumenanteil einzustellen
und nur Form und Anordnung zu variieren. Die Charakterisierung der
Mikrostruktur erfolgte hinsichtlich des Tetris-Faktors und der Periodi-
zität. Beide Faktoren sind empirisch ermittelt und wurden bereits in
Abschnitt 3.4.3 erläutert. Die Periodizität ist ein Faktor, der die Länge der
𝛾 Kanäle beschreibt und somit die Anordnung der Ausscheidungen quan-
tifiziert. Der Tetris-Faktor hingegen bezieht sich im wesentlichen auf die
Form der einzelnen Ausscheidungen und quantifiziert gewissermaßen,
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Abbildung 6.6: Quantifizierung des Tetrisfaktors und der Periodizität nach unter-

schiedlichen Wärmebehandlungen. Jeder Punkt entspricht dabei einer experi-

mentellen Wärmebehandlung. Die mit einem roten Kreuz markierten Zustände

wurden für die mechanischen Tests ausgewählt.

ob Ausscheidungen zum Beispiel zu L oder T Formen zusammengewach-
sen sind. Jeder Punkt in Abbildung 6.6 steht dabei für eine durchgeführte
Wärmebehandlung. Es zeigt sich also, dass eine Vielzahl unterschied-
licher Mikrostrukturen, je nach Temperatur und Haltedauer, an einer
Legierung eingestellt werden kann. Die drei in Abbildung 6.6 mit roten
Kreuzen markierten Zustände wurden dann für die Charakterisierung
der mechanischen Eigenschaften ausgewählt.

Die Zustände wurden so gewählt, dass eine Mikrostruktur mit hohem
Tetris-Faktor und niedriger Periodizität, eine mit niedrigem Tetris-Faktor
und hoher Periodizität und eine mit niedrigem Tetris-Faktor und niedri-
ger Periodizität vorliegt. Die drei ausgewählten Mikrostrukturzustände
sind in Abbildung 6.7 zu sehen. Einer der Zustände wird im Folgenden als
geordnet bezeichnet und beschreibt eine Mikrostruktur, die sich durch
würfelförmige Ausscheidungen auszeichnet, die eine hohe Periodizität
aufweisen (Abbildung 6.7a). Diese Proben wurden zunächst bei 1050 °C
für 2.5 h und anschließend bei 900 °C für 213 h ausgelagert. Der zweite
Zustand wird alsungeordnet bezeichnet. Dieserweißtauchwürfelförmige
Ausscheidungen auf, allerdings mit leicht abgerundeten Ecken. Außer-
dem ist die Periodizität dieser Mikrostruktur gering, also die 𝛾 Kanäle
kürzer im Vergleich zum geordneten Zustand (siehe Abbildung 6.7b).
Die Wärmebehandlung des ungeordneten Zustandes setzt sich eben-
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Abbildung 6.7: a-c) Mikrostrukturen von ERBOCo-4 nach den ausgewählten

Wärmebehandlungen, um unterschiedliche 𝛾′ Formen und Anordnungen einzu-

stellen.
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Abbildung 6.8: a-c) Mikrostrukturen von ERBOCo-4 mit Tetris-Struktur. Die

Bildausschnitte verdeutlichen, dass die Ausscheidungen in diesem Zustand tat-

sächlich zu L, T oder ähnlichen Formen zusammenwachsen und nicht durch

feine 𝛾 Kanäle getrennt sind.

falls aus zwei Wärmebehandlungsschritten zusammen, nämlich für 7 h
bei 1050 °C und für 16 h bei 900 °C. Die dritte Mikrostruktur wird Tetris
genannt. Wie der Name bereits sagt, weißt dieser Zustand einen hohen
Tetris-Faktor auf, also mehr zusammengewachsene Ausscheidungen im
Vergleich zu den beiden anderen Zuständen (siehe Abbildung 6.7c). Dass
die Ausscheidungen tatsächlich zu L oder T Formen zusammengewach-
sen sind und keine schmalen 𝛾 Kanäle übrig sind, die im REM nicht
aufgelöst werden können, wurde in TEM-Untersuchungen überprüft und
bestätigt (siehe Abbildung 6.8). Diese Mikrostruktur wird durch Aus-
lagerung bei 1000 °C für 14 h und bei 900 °C für 16 h eingestellt. Damit
alle Mikrostrukturen einen ähnlichen 𝛾′ Volumenanteil von ca. 80 % auf-
weisen, wurde jeweils der letzte Wärmebehandlungsschritt bei 900 °C
durchgeführt. Zusätzlich weisen alle 𝛾′ Ausscheidungen eine mittlere
Größe von ca. 340 nm auf.

Zunächst wurden Proben mit den oben beschriebenen Mikrostruk-
turen in Druckversuchen bei konstanter Dehnrate von 1×10−4 s−1 und
unterschiedlichen Temperaturen bis zu Dehnungen von etwa 5 % getes-
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Abbildung 6.9: Fließspannungen Rp0.2 der Legierung ERBOCo-4 mit unterschied-

lichen Ausgangsmikrostrukturen.

tet. Die aus den Versuchen ermittelten Fließspannungen 𝑅𝑝0.2 sind in
Abbildung 6.9 gegenüber der jeweiligen Versuchstemperatur aufgetragen.
Dabei zeigt sich, dass die Festigkeiten der unterschiedlichen Zustände
nahezu übereinander fallen. Bei Raumtemperatur und bei 900 °C unter-
scheiden sich die Festigkeiten leicht, allerdings fehlt in dieser Untersu-
chung die statistische Überprüfung. Da nur wenig Material zur Verfü-
gung stand, konnte pro Temperatur nur ein Druckversuch durchgeführt
werden. Demnach ist davon auszugehen, dass die Abweichungen vonein-
ander im Rahmen der jeweiligen Fehlerbalken liegen würden. Deshalb
wird die Festigkeit als nahezu identisch bewertet. Ein möglicher Grund
könnte sein, dass die 𝛾′ Ausscheidungen aufgrund der hohen Dehnrate
von 1×10−4 s−1 von Beginn des Versuchs an geschnitten werden und kaum
ein Hindernis darstellen. Dann wäre die Ausgangsmorphologie uner-
heblich. Dafür müssten allerdings zusätzliche unterbrochene Versuche
durchgeführt und die Mikrostruktur anschließend charakterisiert wer-
den. Im Rahmen seiner Masterarbeit charakterisierte A. Bezold [66] die
Legierung ERBOCo-4 im standard-wärmebehandelten Zustand eben-
falls nach Druckversuchen mit einer konstanten Dehnrate von 1×10−4 s−1

und verschiedenen Temperaturen. Hier konnte gezeigt werden, dass
die Verformung über Stapelfehler in 𝛾′ eine entscheidende Rolle spielt.
Dies bestärkt die Vermutung, dass ähnliche Effekte, also ein geringer
Widerstand der Ausscheidungen gegen Einschneiden, auch in den hier
untersuchten Mikrostrukturen auftreten.
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6 Einfluss der Ausscheidungsmorphologie

Die Kriecheigenschaften der verschiedenen Ausgangsmikrostrukturen
geordnet, ungeordnet und Tetris (siehe Abbildung 6.7) wurden zunächst
bei 900 °C untersucht, was der letzten Auslagerungstemperatur ent-
spricht. So sollten Änderungen in der Mikrostruktur während des Auf-
heizens auf Versuchstemperatur gering gehalten werden. Die Versuche
wurden bei einer konstanten Spannung von 400 MPa durchgeführt. Die
entsprechenden Kriechkurven sind in Abbildung 6.10a dargestellt. Auch
hier fallen die Kurven der unterschiedlichen Zustände direkt übereinan-
der. Bei diesen Versuchsbedingungen kann also kein Einfluss der Aus-
scheidungsform bzw. deren Anordnung festgestellt werden. Allerdings
ist die Spannung von 400 MPa vergleichsweise hoch gewählt, was die Ver-
mutung zulässt, dass auch hier das Schneiden der 𝛾′ Ausscheidungen der
dominierende Faktor der Verformung ist. Dies könnte erklären, warum
kein Unterschied bei unterschiedlichen Ausgangsmikrostrukturen zu
erkennen ist. Um dies zu überprüfen wurden die Versuche wiederholt
und nach Dehnungen von nur 0.2 % bis 0.35 % abgebrochen und im TEM
charakterisiert. Die entsprechenden Mikrostrukturaufnahmen sind in
Abbildung 6.11 zu sehen. Hier zeigt sich in allen drei Zuständen eine
sehr hohe Anzahl an Stapelfehlern in den 𝛾′ Ausscheidungen. Dies zeugt
davon, dass die Ausscheidungen schon bei extrem kleinen Dehnungen
von Versetzungen geschnitten werden können, wie es bereits vermutet
wurde. Da die Ausscheidungen also kaum ein Hindernis darstellen, fallen
auch die Kriechkurven übereinander.

Aus anderen Untersuchungen an Ni- und Co-Basis-Superlegierungen
ist bekannt, dass die Verformung im Hochtemperaturregime vor allem
zu Beginn der Versuche in der Matrix lokalisiert ist [76, 118, 127, 140, 147–
149]. Deshalb wurden zusätzlich Kriechversuche bei 1000 °C und einer
geringeren Spannung von nur 150 MPa durchgeführt. Die Ergebnisse sind
in Abbildung 6.10b aufgetragen.

Interessanterweise zeigt sich aber auch bei diesen Versuchsbedingun-
gen kein Unterschied zwischen den Mikrostrukturen geordnet, unge-
ordnet und Tetris. Diese Erkenntnis könnte mehrere Gründe haben.
Eine Möglichkeit besteht darin, dass auch bei 1000 °C und 150 MPa die
Ausscheidungen direkt zu Beginn geschnitten werden und somit kein
Hindernis darstellen und folglich auch keine Unterschiede in der Festig-
keit bewirken können. TEM Untersuchungen der bei diesen Parametern
gekrochenen Proben stehen allerdings noch aus. Weiter wäre denkbar,
dass nicht die Länge der 𝛾 Kanäle entscheidend ist, sondern die Kanal-
breite. Da alle Legierungen einen nahezu identischen 𝛾′ Volumenanteil
von ca. 80 % und die gleiche Teilchengröße von ca. 340 nm besitzen, ist
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6.2 Form und Anordnung

Abbildung 6.10: Kriechverhalten der Legierung ERBOCo-4 mit unterschiedli-

chen Ausgangsmikrostrukturen bei a) 900 °C und 400 MPa und b) 1000 °C und

150 MPa.
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c)b)a) geordnet ungeordnet Tetris
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Abbildung 6.11: a-c) Mikrostrukturen der Legierung ERBOCo-4 nach Kriechver-

suchen bei 900 °C und 400 MPa bis zu plastischen Dehnungen von a) 0.35 %, b)

0.3 % bzw. c) 0.2 %.
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6 Einfluss der Ausscheidungsmorphologie

auch die Breite der 𝛾 Kanäle ähnlich. In diesem Fall könnte es sein, dass
die Ausscheidungen nicht geschnitten werden, der Festigkeitsbeitrag
der 𝛾′ Ausscheidungen aber dennoch identisch ist und unabhängig von
ihrer Form oder Anordnung, solange sich die Kanalbreite dabei nicht
verändert. Außerdem wäre es denkbar gewesen, dass vor allem bei der
höheren Temperatur von 1000 °C die gerichtete Vergröberung bei den
verschiedenen Ausgangsmikrostrukturen unterschiedlich ausgeprägt ist.
Doch auch im weiteren Verlauf der Kriechversuche bei größeren Dehnun-
gen bis hin zu ca. 5.0 % sind keine Unterschiede erkennbar. Dies würde
die Vermutung stützen, dass die Ausscheidungen kein effektives Hinder-
nis für Versetzungsbewegung darstellen. Um herauszufinden, welche
Mechanismen genau bei den untersuchten Bedingungen ablaufen, sind
allerdings weitere unterbrochene Versuche sowie die Charakterisierung
der verformten Proben in REM und TEM notwendig.

In diesem Abschnitt konnte aufgezeigt werden, dass die Form und
die Anordnung der 𝛾′ Ausscheidungen der Legierung ERBOCo-4 bei
den hier untersuchten Parametern von 900 °C und 400 MPa und 1000 °C
und 150 MPa keinerlei Auswirkungen auf die Kriecheigenschaften haben.
Auch die Fließspannung bleibt trotz der unterschiedlichen Ausgangsmi-
krostrukturen über einen großen Temperaturbereich nahezu unverän-
dert.
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7 Kriechverformung mit doppeltem

Dehnratenminimum

Aus einer Vielzahl an Studien über Co- und Ni-Basis-Superlegierungen
ist bekannt, dass es unter bestimmten Versuchsbedingungen zur Ausbil-
dung einesdoppelten Dehnratenminimums in Kriechversuchen kommen
kann. Dabei werden unterschiedliche Ursachen für dieses Phänomen
genannt. Wu et al. [143] zeigen zum Beispiel, dass es im Niedrigtem-
peraturregime unter hohen Lasten in Zugkriechversuchen zu einem
doppelten Minimum bei der Ni-Basis Superlegierung ERBO/1, deren
Zusammensetzung nahezu CMSX-4 entspricht, kommt. Aber auch im
Hochtemperaturregime unter niedrigen Lasten in Druckkriechversuchen
wurde das doppelte Minimum schon bei Co-Basis-Superlegierungen ent-
deckt [79, 80]. Um diesen Effekt weiter zu verstehen, wurde im Rahmen
dieser Arbeit der Einfluss der Versuchsparameter auf das Kriechen mit
doppeltem Dehnratenminimum untersucht.

7.1 Einfluss der Spannung

Zunächst wurde untersucht, wie sich eine Änderung der Spannung auf
das Druckkriechverhalten der Legierung VF60 auswirkt. Aus [171] und
aus Abbildung 4.9 in Abschnitt 4.2 ist bekannt, dass diese Legierung bei
950 °C und niedrigen Spannungen von 200 MPa ein doppeltes Dehnraten-
minimum aufweist. Dieses verschwindet allerdings, wenn die Spannung
erhöht wird. Deshalb wurden an dieser Legierung Druckkriechversuche
bei 950 °C und 200 MPa bzw. 350 MPa durchgeführt und systematisch bei
gleichen Dehnungen unterbrochen, um das Verschwinden des doppelten
Minimums mit zunehmender Spannung zu verstehen.

Die Ergebnisse der Kriechversuche sind in Abbildung 7.1a und b als
Dehnrate über der plastischen Dehnung und zusätzlich als plastische
Dehnung gegenüber der Versuchsdauer dargestellt, da sowohl die Deh-
nung als auch die Zeit im weiteren Verlauf zur Erklärung herangezogen
werden müssen. Zur Vereinfachung sind in Abbildung 7.1 nur die Daten
der Kriechversuche bis ca. 2 % gezeigt. Die grau schraffierten Bereiche in
Abbildung 7.1a symbolisieren aber, bis zu welchen Dehnungen ebenfalls
Versuche durchgeführt wurden. Die vollständigen Daten sind in Anhang
A zu finden.

Wie aus [171] bereits zu vermuten war, zeigt sich auch in den hier
durchgeführten Versuchen, dass bei 200 MPa ein doppeltes Minimum
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7 Kriechverformung mit doppeltem Dehnratenminimum
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Abbildung 7.1: Ergebnisse der Kriechversuche an VF60 bei 950 °C und 200 MPa

bzw. 350 MPa. a) Dehnrate gegenüber der plastischen Dehnung und b) die Daten

der selben Kriechversuche in der Auftragung plastische Dehnung über Versuchs-

dauer. Die drei grauen Bereiche zeigen jeweils, bis zu welchen Dehnungen die

Versuche wiederholt und abgebrochen wurden.
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7.1 Einfluss der Spannung
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Abbildung 7.2: REM Mikrostrukturaufnahmen von VF60 nach unterbrochenen

Kriechversuchen bei 950 °C und a-c) 200 MPa bzw. d-f) 350 MPa.

auftritt, bei 350 MPa allerdings nicht. Die Versuchstemperatur wurde
dabei konstant bei 950 °C gehalten. Es zeigt sich, dass das erste Minimum
beider Versuche bei ca. 0.3 % bis 0.5 % Dehnung liegt. Ein zweites Mini-
mum während des Versuches bei 200 MPa ist bei ca. 1 % zu beobachten,
bevor es zur endgültigen Entfestigung kommt. Bei 350 MPa entfestigt das
Material bereits kontinuierlich nach Durchlaufen des ersten Minimums.
Die absoluten Dehnraten der beiden Versuche unterscheiden sich dabei
um mehr als eine Größenordnung. Dies hat natürlich zur Folge, dass
die Versuche bei 350 MPa schneller ablaufen als bei 200 MPa. Dies ist in
Abbildung 7.1b deutlich zu erkennen.

Die Auswirkungen der unterschiedlichen Versuchszeiten sind auch
zu erkennen, wenn die Mikrostrukturen nach den Versuchen betrach-
tet werden. Diese sind von allen Versuchen in Abbildung 7.2 zu sehen.
Die Mikrostrukturaufnahmen in Abbildung 7.2a bis c zeigen, dass die
𝛾′ Phase im Versuch bei 200 MPa bevorzugt senkrecht zur angelegten
Spannung vergröbert, was auch als Typ-N Floßbildung bezeichnet wird.
Details zum Ursprung der gerichteten Vergröberung wurden bereits in
Abschnitt 2.2 erklärt. Die Aufnahmen in Abbildung 7.2d und e dagegen
zeigen kaum eine Tendenz einer Floßbildung. Erst nach ca. 14 h sind
erste Flöße erkennbar. Die gerichtete Vergröberung ist ein diffusions-
kontrollierter Prozess und hängt somit vom Faktor Zeit ab. Während die
Versuche bei 350 MPa zu schnell ablaufen, um einen Effekt von diffundie-
renden Legierungselementen erkennen zu lassen, ist die Versuchszeit bei
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7 Kriechverformung mit doppeltem Dehnratenminimum

200 MPa ausreichend lang, dass die gerichtete Vergröberung bereits bei
geringer Dehnung auftritt. Aus der Literatur ist bekannt, dass die Floß-
bildung einen härtenden Effekt hervorrufen kann, indem die vertikalen
𝛾 Kanäle geschlossen werden und somit die Bewegung der Matrixver-
setzungen erschwert wird [79, 80]. Diese Erklärung wird dort auch für
die Ausbildung des doppelten Dehnratenminimums bei Legierungen
ähnlicher Zusammensetzungen herangezogen und kann auch auf die
hier untersuchte Legierung VF60 übertragen werden.

Nach 0.26 % Dehnung bei 200 MPa, also kurz vor dem ersten Mini-
mum, sind noch vertikale 𝛾 Kanäle zu sehen. Es kommt noch zur Ver-
festigung aufgrund einer Erhöhung der Versetzungsdichte, gefolgt von
einer leichten Entfestigung, sobald die Vergröberung der 𝛾Matrix eine
Bewegung derVersetzungen wiedererleichtert. Allerdings zeigt sich dann
nach ca. 0.6 % erneut eine Festigkeitszunahme und sinkende Dehnrate.
Dieser Effekt kann auf die sich schließenden Flöße zurückgeführtwerden,
da Abbildung 7.2b verdeutlicht, dass die vertikalen Kanäle geschlossen
sind, während die Vergröberung in vertikaler Richtung noch nicht signi-
fikant zu erkennen ist. Erst nach größeren Dehnungen wie nach 1.95 %
(Abbildung 7.2c) zeigt sich, dass die Kanäle wieder breiter werden, was
die Versetzungsbewegung erleichtert und die endgültige Entfestigung
erklären kann. Wie bereits gezeigt, tritt die gerichtete Vergröberung bei
350 MPa erst bei größeren Dehnungen auf. Trotzdem verschiebt sich der
Effekt, dass sich ein doppeltes Dehnratenminimum bildet, nicht ein-
fach zu höheren Dehnungen bzw. längeren Versuchszeiten. Auch bei
geschlossenen 𝛾′ Flößen ist hier keine Festigkeitszunahme erkennbar.
Es muss also noch weitere Einflussfaktoren auf die Kriechfestigkeit der
VF60 geben.

Dafür wurden TEM Untersuchungen an den gleichen Proben durchge-
führt, um die zugrundeliegenden Verformungsmechanismen genauer zu
charakterisieren. Die entsprechenden Mikrostrukturaufnahmen nach
den unterbrochenen Kriechversuchen sind in Abbildung 7.3 zu sehen.
Nach 0.26 % Dehnung bei 950° und 200 MPa ist zu erkennen, dass die
𝛾′ Ausscheidungen zusammenwachsen, aber kaum Schneidprozesse
stattfinden. Es sind nur vereinzelt Stapelfehler in der 𝛾′ Phase zu erken-
nen, die beim Einschneiden und Durchlaufen von Partialversetzungen
zurückbleiben (siehe Abbildung 7.3a). Das bedeutet, dass die Verfor-
mung maßgeblich in der Matrix stattfindet und die Ausscheidungen ein
Hindernis darstellen, das bei der Bewegung von Versetzungen überwun-
den werden muss. Bei größeren Dehnungen von 1.13 % (Abbildung 7.3b)
hingegen ist eine hohe Stapelfehlerdichte zu sehen, die dafür spricht,
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Abbildung 7.3: TEM Mikrostrukturaufnahmen von VF60 nach unterbrochenen

Kriechversuchen bei 950 °C und a-c) 200 MPa bzw. d-f) 350 MPa.

dass das Schneiden der 𝛾′ Phase mehr zur Gesamtverformung beiträgt.
Die Stapelfehlerdichte nimmt dann mit zunehmender Verformung noch
einmal leicht zu (siehe Abbildung 7.3c).

Im Gegensatz dazu zeigt sich bei 350 MPa bereits nach geringer Deh-
nung von nur 0.38 % eine vergleichsweise hohe Dichte an Stapelfehlern
in den 𝛾′ Ausscheidungen (Abbildung 7.3d). Das deutet darauf hin, dass
die 𝛾′ Phase schon in den frühen Kriechstadien geschnitten wird und
die Ausscheidungen kein effektives Hindernis darstellen. Im weiteren
Verlauf nimmt die Defektdichte nur noch geringfügig zu (Abbildung 7.3e
und f).

Die Tatsache, dass die Ausscheidungen bei 350 MPa schon von Beginn
des Versuchs an kein Hindernis darstellen, kann zum einen erklären,
dass die Dehnraten in diesen Versuchen generell höher liegen als bei
200 MPa. Die größere Spannung ermöglicht es den Versetzungen, die
rückhaltende Kraft an der 𝛾/𝛾′ Grenzfläche zu überwinden und sich
somit auch durch die 𝛾′ Phase zu bewegen. Zum anderen erklärt die
fehlende Hinderniswirkung auch, warum bei 350 MPa kein doppeltes
Dehnratenminimum auftritt. Wie bereits oben beschrieben und aus [79,
80] bekannt, tritt ein zusätzlicher Härtungseffekt nur dann auf, wenn die
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7 Kriechverformung mit doppeltem Dehnratenminimum

Abbildung 7.4: TEM Dunkelfeld Mikrostrukturaufnahmen a) DADF Aufnahme,

b) CDF Aufnahme) von VF60 nach den unterbrochenen Kriechversuchen bis

ca. 1 % bei 950 °C und a) 200 MPa bzw. b) 350 MPa. Diese Aufnahmen zeigen

exemplarisch, dass bei beiden Spannungen sowohl SISFs als auch SESFs auftreten.

Verformung im Wesentlichen von der Matrix getragen wird. Dann kann
ein Schließen der vertikalen 𝛾 Kanäle dazu führen, dass die Distanz für
eine Versetzung zur Umgehung einer Ausscheidung vergrößert wird. Ist
dies nicht gegeben, ändert auch die gerichtete Vergröberung nichts daran,
dass die Ausscheidungen dennoch von Versetzungen passiert werden
können. Deshalb kommt es bei 350 MPa weder bei gleicher Dehnung im
Vergleich zum 200 MPa Versuch, noch zu einem späteren Zeitpunkt zur
Ausbildung eines zweiten Minimums.

Sowohl nach den Versuchen bei 200 MPa als auch bei 350 MPa wurden
die Stapelfehler hinsichtlich ihres Charakters untersucht. Abbildung 7.4
zeigt exemplarisch an den Versuchen, die bis ca. 1 % verformt wurden,
dass in beiden Fällen sowohl SESFs als auch SISFs auftreten. Das ist
konsistent mit anderen Untersuchungen an Co-Basis-Superlegierungen.

7.2 Auswirkungen einer Temperaturänderung

Dass ein doppeltes Minimum nur in bestimmten Kriechregimen auf-
tritt, ist von Ni-Basis Superlegierungen bekannt. Die unterschiedlichen
Kriechregime werden durch die jeweilige Temperatur und Spannung
charakterisiert. Auch von der Co-Basis-Superlegierung ERBOCo-2Ta ist
bekannt, dass ein doppeltes Dehnratenminimum im Hochtemperaturre-
gime auftreten kann [79, 80]. Allerdings wurde von Tanaka et al. [60] an
Legierungen mit ähnlicher Zusammensetzung kein doppeltes Minimum
im gleichen Kriechregime, jedoch bei etwas höherer Temperatur in Zug-
kriechversuchen, gefunden. Um neben der Spannung auch den Einfluss
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Abbildung 7.5: 𝛾′ Flächenanteil nach jeweils 50 h Wärmebehandlungsdauer.

der Temperatur zu untersuchen, wurden an der Legierung ERBOCo-
2Ta Kriechversuche bei drei verschiedenen Temperaturen aber gleicher
Spannung durchgeführt. Dabei unterscheiden sich die Temperaturen
nur um jeweils 25 °C. Dies führt dazu, dass alle Versuche im Regime
der hohen Temperaturen und niedrigen Spannungen liegen. Als Span-
nung wurde 150 MPa gewählt. Die Temperaturen waren 950 °C, 975 °C
und 1000 °C. Außerdem wurden die Versuche wiederholt und nach annä-
hernd gleichen Dehnungen bzw. Versuchszeiten unterbrochen, um die
Entwicklung der Mikrostruktur zu studieren. Um außerdem den Einfluss
der Ausgangsmikrostruktur auf das Kriechverhalten mit in die Diskus-
sion einbeziehen zu können, wurden zusätzlich Auslagerungsversuche
für jeweils 50 h bei erhöhten Temperaturen durchgeführt.

Der Flächenanteil der 𝛾′ Ausscheidungen nach diesem Auslagerungs-
schritt ist in Abbildung 7.5 über der jeweiligen Temperatur aufgetragen.
Es zeigt sich, dass der Anteil der Ausscheidungsphase mit zunehmender
Temperatur deutlich abnimmt. Der Unterschied im 𝛾′ Flächenanteil
zwischen den in diesem Kapitel relevanten Temperaturen, also 950 °C,
975 °C und 1000 °C, nach 50 h beträgt ca. 10 %.

Die Ergebnisse der Kriechversuche sind in Abbildung 7.6 dargestellt.
Dabei zeigt Abbildung 7.6a die Dehnrate gegenüber der plastischen Deh-
nung und Abbildung 7.6b die selben Daten gegenüber der Versuchszeit.
Es ist zu erkennen, dass es bei allen drei Temperaturen zur Ausbildung
eines doppelten Dehnratenminimums kommt. Nach Xue et al. [79, 80]
lässt sich dieses Verhalten anhand der gerichteten Vergröberung der 𝛾′

Ausscheidungen erklären. Da die 𝛾′ Phase bei diesen Temperaturen und
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7 Kriechverformung mit doppeltem Dehnratenminimum

Spannungen ein effektives Hindernis für die Bewegung von a/2⟨110⟩ Ver-
setzungen darstellen, kommt es zu einem Härtungseffekt, wenn sich die
horizontalen 𝛾 Kanäle durch die Floßbildung schließen. Dieses Verhal-
ten ist bei 950 °C am ausgeprägtesten. Je höher die Temperatur ist, desto
weniger deutlich zeigt sich das doppelte Dehnratenminimum. Zunächst
fällt generell auf, dass die Kriechfestigkeit mit zunehmender Temperatur
abnimmt und die Dehnraten ansteigen. Dies ist der steigenden Diffusi-
vität der Legierungselemente bei höheren Temperaturen [36, 38, 228],
sowie dem niedrigeren 𝛾′ Anteil zuzuschreiben (siehe Abbildung 7.5).
Dabei istder Unterschied zwischen 950 °C und 975 °C größerals zwischen
975 °C und 1000 °C. Dies ist darauf zurückzuführen, dass die Versuche
bei 1000 °C an Proben eines anderen Abgusses durchgeführt wurden, der
durch kleine Abweichungen in der Zusammensetzung einen leicht höhe-
ren 𝛾′ Volumenanteil aufweist. Natürlich ist auch denkbar, dass die etwas
größere Ausscheidungsgröße bei höheren Temperaturen einen Einfluss
auf das Kriechverhalten hat. Allerdings unterscheiden sich die Ausgangs-
zustände nur minimal in ihrer Aufheizphase auf Versuchstemperatur,
was folglich nur geringe Änderungen in der Mikrostruktur hervorruft.

Trotz der Unterschiede in der absoluten Dehnrate, gleichen sich die
einzelnen Versuche in der Lage der Minima. Bei allen Temperaturen
liegt das erste, lokale Minimum bei ca. 0.2 % und das zweite, globale
Minimum bei ungefähr 1 % plastischer Dehnung, wie in Abbildung 7.6a
zu sehen ist. Das deutet an, dass die zugrunde liegenden Mechanis-
men oder die Mikrostrukturveränderungen vermutlich identisch sind,
aber bei erhöhten Temperaturen schneller ablaufen. Abbildung 7.7 zeigt
REM Aufnahmen der Mikrostruktur nach unterbrochenen Versuchen
mit Blickrichtung senkrecht zur angelegten Spannung.

Die würfelförmige 𝛾′ Phase vergröbert in allen Fällen gerichtet zu plat-
tenförmigen Ausscheidungen. Die Ausrichtung der Platten liegt dabei
senkrecht zur von außen angelegten Spannung. In den Mikrostruktur-
aufnahmen nach 2.5 % ist zu sehen, dass sich aus den gerichteten Platten
eine ausgeprägte, wellenförmige Struktur ausbildet und die Vergröbe-
rung auch in andere Richtungen abläuft. Diese Rotation wurde kürz-
lich von He et al. [158] genauer untersucht. Dort wird gezeigt, dass
das Abknicken der Flöße durch den Transport von 𝛾′-bildenden Ele-
menten zustande kommt. Diese werden von Partialversetzungen, die
die 𝛾′ Ausscheidungen auf ⟨111⟩ Ebenen schneiden, bewegt und füh-
ren zu einer Wiederausscheidung der 𝛾′ Phase, wenn die Versetzungen
an der 𝛾/𝛾′ Grenzfläche gestoppt werden. Die gerichtete Vergröberung
in den hier beschriebenen Versuchen wurde zusätzlich mit Hilfe einer
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7.2 Auswirkungen einer Temperaturänderung

Abbildung 7.6: Kriechversuche an ERBOCo-2Ta bei 950 °C, 975 °C und 1000 °C

und 150 MPa. a) Dehnrate aufgetragen über der plastischen Dehnung und b) die

Dehnrate der selben Versuche aufgetragen über der Versuchsdauer. Nach [131].
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Abbildung 7.7: REM Mikrostrukturaufnahmen der Legierung ERBOCo-2Ta nach

den Kriechversuchen bei 150 MPa und a-c) 950 °C, d-f) 975 °C und g-i) 1000 °C.

Die Versuche wurden nach unterschiedlichen Zeiten/Dehnungen unterbrochen.

Nach [131].

automatischen Auswertungsroutine quantifiziert, um die Entwicklung
der Floßbildung genauer zu charakterisieren. Das genaue Vorgehen ist
in Abschnitt 3.4.3 beschrieben. Die Ergebnisse für die unterbrochenen
Kriechversuche an der Legierung ERBOCo-2Ta sind in Abbildung 7.8
gezeigt und repräsentieren die Mikrostrukturen, die in Abbildung 7.7
gezeigt sind.
Hier ist zu erkennen, dass die Vergröberung der 𝛾′ Phase zunächst in
Richtung 90° abläuft, also in die Ebenen senkrecht zur Spannungsrich-
tung. Dies ist vor allem in den Zuständen nach 0.1 % und 1 % zu sehen, da
hier kaum eine Vergröberung in Richtung 0° bzw. 180° stattfindet. Erst bei
größeren Dehnungen von ca. 2.5 % ist auch eine deutliche Verbreiterung
der 𝛾 Kanäle in Spannungsrichtung zu erkennen. Außerdem fällt auf,
dass die Vergröberung trotz unterschiedlicher Versuchstemperaturen bei
annähernd gleichen Dehnungen in gleichem Maße abläuft. Dies zeigt,
dass der diffusionsgesteuerte Prozess der Floßbildung bei höheren Tem-
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Abbildung 7.8: Quantifizierung der gerichteten Vergröberung nach den Kriech-

versuchen bei 150 MPa und 950 °C, 975 °C und 1000 °C, unterbrochen bei a) ca.

0.1 %, b) ca. 1 % und c) ca. 2.5 % plastischer Dehnung. Die Winkelangaben bezie-

hen sich auf das Koordinatensystem, das in Abbildung 7.7 eingeführt wurde.

Nach [131].

peraturen deutlich schneller vonstatten geht. Das zeigt sich zum Beispiel
in den beiden Proben die bei 950 °C bzw. 975 °C bis zu ähnlichen Dehnun-
gen von 0.76 % bzw. 0.98 °C gekrochen wurden. Die 𝛾 Kanalgröße ist sehr
ähnlich, allerdings dauerte der Versuch bei 975 °C nur 38 h, während der
Versuch bei 950 °C 207 h benötigte. Diese Schlussfolgerung wird noch
deutlicher beim Vergleich der Proben, die bei 950 °C bzw. 1000 °C bis
zu größeren Dehnungen von 2.44 % bzw. 2.30 % verformt wurden. Hier
ist die 𝛾 Kanalgröße fast identisch, aber die Versuchsdauer unterschei-
det sich mit Zeiten von 1256 h bzw. 72 h um weit mehr als den Faktor 15.
Wie bereits angedeutet, ist dies vor allem der höheren Diffusivität der
Legierungselemente bei erhöhten Temperaturen zuzuschreiben. Zum
Beispiel für das vergleichsweise langsam diffundierende Element W kann
der Diffusionskoeffizient aus den Ergebnissen von Neumeier et al. [38]
und Cui et al. [229] zu den hier untersuchten Temperaturen extrapo-
liert und gemittelt werden. Dabei ergeben sich für 950 °C, 975 °C und
1000 °C Diffusionskoeffizienten von ca. 2.5×10−19 m²/s, 4.2×10−19 m²/s und
6.6×10−19 m²/s.

Um das Kriechverhalten der Legierung ERBOCo-2Ta endgültig zu
verstehen, sind allerdings weitere Untersuchungen notwendig. Wie in
Abschnitt 2.2 bereits dargelegt, sind neben der Mikrostrukturevolution
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7 Kriechverformung mit doppeltem Dehnratenminimum

auch die Verformungsmechanismen ein entscheidender Faktor, der die
Kriechfestigkeit der 𝛾′ gehärteten Superlegierungen bestimmt. Deshalb
wurden die Proben nach den unterbrochenen Kriechversuchen zusätzlich
im TEM charakterisiert, um die Mechanismen zu verstehen. In Abbil-
dung 7.9 sind die TEM Mikrostrukturaufnahmen aller Proben zusam-
mengestellt.

Es ist zu erkennen, dass die Verformung bei 950 °C und geringen Deh-
nungen (0.22 % und 0.76 %) zunächst in der 𝛾Matrix abläuft, da haupt-
sächlich langeVersetzungssegmentezu sehen sind (siehe Abbildung 7.9a)
und ein Einschneiden in die 𝛾′ Phase kaum auftritt. Nach 0.76 % finden
Schneidprozesse zwar öfter statt, allerdings zeugt das dichte Versetzungs-
netzwerk in Abbildung 7.9b an der 𝛾/𝛾′ Grenzfläche davon, dass der
Großteil der Verformung weiterhin von der Matrix getragen wird. Diese
Netzwerke sind in [80] bereits im Detail charakterisiert worden. Im
Gegensatz dazu zeigt Abbildung 7.9c, dass die 𝛾′ Phase nach größeren
plastischen Dehnungen häufig von Versetzungen geschnitten wird, was
ander hohen Stapelfehlerdichtezu erkennen ist. Dies lässtden Schluss zu,
dass der Härtungseffekt der geflößten Ausscheidungen bereits verloren
gegangen ist, was auch in den Daten des Kriechversuchs in Abbildung 7.6
an der zunehmenden Dehnrate zu erkennen ist. In dieser Probe wurde
außerdem Zwillingsbildung und die Bildung von D019-Keimen beobach-
tet. Eine Charakterisierung dieser zusätzlich auftretenden Defekte und
Phasen ist in [80] zu finden.

Wird die Temperatur auf 975 °C erhöht, ähnelt die Mikrostruktur nach
0.10 % stark dem gleichen Dehnungszustand bei 950 °C, was bedeutet,
dass dieVerformung hauptsächlich in der𝛾 Phase stattfindet (siehe Abbil-
dung 7.9d). Nach ungefähr 1 % plastischer Dehnung hingegen (Abbil-
dung 7.9e), ist im Vergleich zu 950 °C ein erhöhtes Auftreten von Sta-
pelfehlern in 𝛾′ zu erkennen, was bezeugt, dass die Ausscheidungen
häufiger von Versetzungen geschnitten werden. Die Mikrostruktur nach
2.6 % Dehnung entspricht dann wieder der von 950 °C und die 𝛾′ Platten
werden häufig von Versetzungen geschnitten, sodass auch die Verfor-
mung derAusscheidungen entscheidend zur Gesamtverformung beiträgt.
Auch in dieser Probe wurde festgestellt, dass es mit zunehmender Deh-
nung zu Zwillingsbildung kommt. Dieser Mechanismus wird in [158]
detailliert erläutert und hier nicht weiter diskutiert.

Ein ähnliches Bild wie bei 950 °C und 975 °C zeigt sich auch bei 1000 °C.
Nach geringen Dehnungen treten kaum Schneidprozesse auf (Abbil-
dung 7.9g) und bei großen Dehnungen sind die 𝛾′ Platten gespickt mit
Stapelfehlern (Abbildung 7.9i). Allerdings ist ein signifikanter Unter-
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Abbildung 7.9: TEM Mikrostrukturaufnahmen nach Kriechversuchen bei 950 °C,

975 °C und 1000 °C und 150 MPa. Die Versuche wurden nach unterschiedlichen

Zeiten/Dehnungen unterbrochen. Nach [131].
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7 Kriechverformung mit doppeltem Dehnratenminimum

schied in der Probe zu erkennen, die bis knapp 1 % verformt wurde (Abbil-
dung 7.9h). Diese Mikrostruktur ist eher vergleichbar mit der Probe, die
bis 2.3 % gekrochen wurde. Schon nach 1 % plastischer Dehnung findet
das Einscheiden in 𝛾′ häufig statt. Vor allem die jeweils bis 1 % gekroche-
nen Proben zeigen also, dass die Verformung bei höherer Temperatur
schon bei geringeren Dehnungen/nach kürzeren Zeiten von ausschließ-
lich der Matrix auch auf die Ausscheidungen verteilt wird. Versetzungen
ist es also schon früher möglich in die 𝛾′ Ausscheidungen einzuschneiden
und die Hinderniswirkung der Flöße geht bei höheren Temperaturen
schon bei geringeren Dehnungen verloren.

Warum ist das so? Um diese Frage zu klären, ist es notwendig zu verste-
hen, welche Eigenschaften bestimmen, wann eine Versetzung in die 𝛾′

Phase einschneidet oder nicht. Maßgeblich dafür verantwortlich sind vor
allem die Defektenergien von den Defekten, die beim Einschneiden einer
Versetzung in die 𝛾′ Phase entstehen. Da in dieser Legierung in allen
Versuchen Stapelfehler gefunden wurde, ist das in diesem Fall also die
Stapelfehlerenergie. Allgemein ist festzuhalten, dass eine hohe Stapelfeh-
lerenergie der Ausscheidungen die Kriecheigenschaften verbessert, da
die 𝛾′ Phase dann ein effektives Hindernis für die Versetzungsbewegung
darstellt. Mottura et al. [230, 231] haben berechnet, dass zum Beispiel Ta
die Stapelfehlerenergie von Co3(Al,W) erhöht und somit die Kriechei-
genschaften verbessert. Darüber hinaus ist aber auch bereits bekannt,
dass Segregationen von Legierungselementen hin oder weg von Gitterde-
fekten dazu führen, dass sich lokal die Defektenergien verringern und
somit die Ausbreitungsgeschwindigkeit erhöht wird [84, 86, 94, 161, 232].

Auch die Legierung ERBOCo-2Ta wurde in einer Kooperation mit dem
MPIE auf lokale Konzentrationsunterschiede untersucht [131, 158]. Dafür
wurde von Projektpartnern Atomsondentomographie an Proben durch-
geführt, die bei 975 °C bis 0.98 % [131] und 2.60 % [158] plastischer Deh-
nung verformt wurden. Es konnte gezeigt werden, dass auch in der hier
untersuchten Legierung Segregation auftritt. In beiden Proben wurde
festgestellt, dass die Konzentration an W an einem SISF zunimmt, wäh-
rend er an Al verarmt. Auch Ta zeigt eine leichte Tendenz, sich an SISFs
anzulagern. Diese experimentellen Beobachtungen konnten außerdem
durch Dichtefunktionaltheorie-Berechnungen gestützt werden. Diese
zeigen, dass die Diffusion von W und Ta auf Kosten von Al und Co zu
einem SISF in der 𝛾′ Phase dazu führt, dass lokal die Stapelfehlerenergie
deutlich reduziert werden kann [131].

Werden all diese Erkenntnisse nun herangezogen, kann das in Abbil-
dung 7.6 gezeigte Kriechverhalten und die Zeitabhängigkeit der Verfor-
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7.2 Auswirkungen einer Temperaturänderung

mungsmechanismen der Legierung ERBOCo-2Ta, also die Verschiebung
der Lage der Minima zu kürzeren Versuchszeiten bei Erhöhung der Ver-
suchstemperatur, erklärt werden. Die gerichtete Vergröberung der 𝛾′

Phase senkrecht zur angelegten Spannung kann als effektiver Härtungs-
mechanismus wirken, indem die Versetzungsbewegung behindert wird
[79, 80, 155, 156, 233, 234]. Das kann allerdings nur im Hochtemperatur-
Kriechregime bei niedrigen Spannungen auftreten, solange die Verfor-
mung hauptsächlich in der 𝛾Matrix stattfindet. Darüber hinaus scheint
die Typ-N Floßbildung in Co- und Ni-Basis-Superlegierungen für das
doppelte Dehnratenminimum während Druck- bzw. Zugkriechversu-
chen verantwortlich zu sein [79, 80, 220]. Dieser Effekt tritt auf, wenn die
vertikalen 𝛾 Kanäle verengt bzw. geschlossen werden und für die Verset-
zungen eine längere Wegstrecke vonnöten ist, um die Ausscheidungen zu
passieren. Außerdem wird in [80] von Wechselwirkungen von Defekten
untereinander berichtet, was zusätzlich zu einer Festigkeitssteigerung
beitragen kann. Dass solche Mechanismen möglich sind, wird zum Bei-
spiel von Bezold et al. [57] gezeigt, kann aber für ERBOCo-2Ta nicht
abschließend bewiesen werden.

Das doppelte Dehnratenminimum wurde bei allen drei Versuchstem-
peraturen, also 950 °C, 975 °C und 1000 °C, gefunden. Dabei fällt auf,
dass die Minima bei etwa gleichen plastischen Dehnungen auftreten,
was bedeutet, dass die Minima nach deutlich kürzeren Zeiten erreicht
werden, wenn sich die Temperatur erhöht (siehe Abbildung 7.6a und
b). Aufgrund der höheren Diffusionsgeschwindigkeit der Legierungs-
elemente bei höheren Temperaturen, sind die Parameter der geflößten
Mikrostrukturen nach unterschiedlichen Zeiten aber gleichen Dehnun-
gen ebenfalls nahezu identisch. Dass ein gewisses Maß an Deformation
für die gerichtete Vergröberung notwendig ist, wurde auch bereits in [118]
gezeigt. Obwohl die Triebkraft für die Floßbildung bei höheren Tempe-
raturen niedriger sein sollte, da dort die 𝛾/𝛾′ Gitterfehlpassung geringer
ist (siehe [79]), geht die gerichtete Vergröberung der 𝛾′ Phase schneller
vonstatten. In der Folge führt dies dazu, dass der Härtungseffekt durch
die sich schließenden vertikalen 𝛾 Kanäle bei höheren Temperaturen
früher auftritt, wie in den Kriechdaten in Abbildung 7.6 zu sehen ist.
Das bedeutet natürlich auch, dass die Entfestigung durch die Verlage-
rung der Verformung auf die 𝛾′ Phase und die schnellere Vergröberung
der Ausscheidungen ebenfalls nach kürzeren Versuchszeiten beginnt.
Dies könnte auch eine mögliche Erklärung sein, warum bei Tanaka et al.
[60] keine zwei Minima in Zugkriechversuchen bei 1000 °C an ähnlichen
Legierungen aufgetreten sind. Denkbar ist aber auch, dass die Typ-N
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7 Kriechverformung mit doppeltem Dehnratenminimum

Floßbildung unter Zugspannung andere Auswirkungen auf die Kriech-
festigkeit hat als in den hier durchgeführten Druckkriechversuchen.

Die Tatsache, dass exemplarisch bei 975 °C Segregation an Stapelfehler
nachgewiesen werden konnte und das auch für die anderen Versuchstem-
peraturen anzunehmen ist, unterstützt die Aussage, dass die Mechanis-
men zu kürzeren Zeiten verschoben werden. Dass Segregation und die
damit verbundene Erniedrigung der Stapelfehlerenergie einen signifikan-
ten Einfluss auf die Bildung und Ausbreitung von Defekten hat ist aus der
Literatur bereits bekannt [94, 161]. Unter der Annahme, dass die Diffusi-
vität der Legierungselemente bei Erhöhung der Temperatur zunimmt,
ist davon auszugehen, dass auch die Segregationseffekte schneller auftre-
ten und somit die Ausbreitung von Defekten früher erleichtert wird. In
Abbildung 7.9b ist zu erkennen, dass sich die Versetzungen in den frühen
Stadien der Verformung in Netzwerken an der 𝛾/𝛾′ Grenzfläche anlagern.
Kommt es dort zu einer lokalen Verringerung der Stapelfehlerenergie,
wird auch das Einschneiden in die 𝛾′ Ausscheidungen erleichtert. Dass
dies bei höheren Temperaturen früher der Fall ist, wird besonders in
Abbildung 7.9e und h im Vergleich zu Abbildung 7.9b anhand der erhöh-
ten Anzahl an Stapelfehlern deutlich. Auch deshalb setztdie Entfestigung
der Proben früher ein, da die Flöße schneller ihre Hinderniswirkung ver-
lieren.

Für die Entwicklung zukünftiger Superlegierungen lässt diese Unter-
suchung mehrere Schlüsse zu. Da die Verformung zunächst in der Matrix
abläuft, wäre für die 𝛾 Phase eine niedrige Stapelfehlerenergie von Vor-
teil. Eine große Aufspaltungsweite erschwert die Rekombination, die
für das Quergleiten notwendig ist. Für die 𝛾′ Phase hingegen ist eine
hohe Stapelfehlerenergie wünschenswert, da so das Einschneiden von
Versetzungen verhindert wird und die Ausscheidungen so eine starke
Hinderniswirkung aufweisen. Zusätzliche Legierungselemente sollten
langsam diffundieren, um Segregation zu erschweren und so die lokale
Verringerung der Stapelfehlerenergie zu vermeiden. Außerdem hat sich
gezeigt, dass die gerichtete Vergröberung senkrecht zur angelegten Span-
nung in Druckkriechversuchen zu einem Härtungseffekt führt. Deshalb
ist eine hohe positive 𝛾/𝛾′ Gitterfehlpassung hilfreich, um die Triebkraft
der Floßbildung zu erhöhen.
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8 Zug-Druck-Asymmetrie unter

Kriechbelastung

Die bisher diskutierten mechanischen Eigenschaften wurden in Druck-
versuchen ermittelt. Tatsächlich stehen die meisten Bereiche einer Turbi-
nenschaufel, also das überwiegende Einsatzgebiet von ausscheidungs-
gehärteten Superlegierungen, während des Betriebs einer Turbine unter
Zugspannungen. Ausverschiedenen Gründen istes notwendig und akzep-
tabel im Labormaßstab auf Druckversuche zurückzugreifen. Dennoch
soll im folgenden Kapitel aufgezeigt werden, ob bzw. wie sich die Druck-
kriecheigenschaften von Zugkriecheigenschaften unterscheiden. Auch
von Ni-Basis-Superlegierungen ist bereits bekannt, dassesunterbestimm-
ten Umständen zu einer ausgeprägten Zug-Druck-Asymmetrie bei plasti-
scher Verformung kommen kann [207–209, 235–237]. Die Zugkriechver-
suche wurden dabei im Rahmen des SFB/TR103 von O. Horst an der Ruhr-
Universität Bochum durchgeführt. Eine potentielle Zug-Druck-Asymme-
trie wurde an zwei unterschiedlichen Legierungen untersucht, nämlich
der multinären Legierung ERBOCo-1 und der quarternären ERBOCo-2Ta.
In dieser Reihenfolge werden die Eigenschaften in diesem Kapitel auch
aufgezeigt und diskutiert.

8.1 ERBOCo-1

An der Legierung ERBOCo-1 wurde eine ausführliche Studie der Kriech-
eigenschaften bei den Temperaturen 750 °C, 900 °C, 975 °C und 1050 °C
und den entsprechenden Spannungen 800 MPa, 250 MPa, 150 MPa und
125 MPa durchgeführt. Zusätzlich werden die Ergebnisse von Lenz et al.
an der gleichen Legierung bei 850 °C und 400 MPa mit in die Diskussion
eingeschlossen, die auch im Rahmen des SFB/TR103 entstanden sind.
Die Ergebnisse der Kriechversuche sind in den Abbildungen 8.1, 8.3 und
8.4 zu sehen. Zum Zeitpunkt dieser Arbeit gibt es keine andere Studie in
der Literatur, die sich in diesem Umfang mit der Zug-Druck-Asymme-
trie von Co-Basis-Superlegierungen beschäftigt und dabei den gesamten
relevanten Temperaturbereich untersucht.

Niedrigtemperaturbereich: Beginnend bei der niedrigsten Tempe-
ratur von 750 °C und 800 MPa, sind die Ergebnisse nach jeweils einem
Zug- und Druckkriechversuch in Abbildung 8.1 aufgetragen. Hier zei-
gen sich gleich mehrere Besonderheiten. Zum einen fällt auf, dass es zu
Beginn der Versuche jeweils zu einer großen plastischen Verformung mit
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sehr hoher Geschwindigkeit kommt, bevor der sekundäre Kriechbereich
erreicht wird. Zum anderen zeigt sich in diesem sekundären Bereich,
dass der Verlauf der Dehnrate nahezu konstant und identisch für Zug-
und Druckkriechversuch ist. Zunächst soll der Fokus auf die plastische
Verformung zu Beginn des Versuchs gelegt werden. Diese Deformation
von ca. 2.5 % im Zug bzw. fast 7.0 % im Druck findet bereits während des
Belastungssegments direkt zu Beginn der Versuchsdurchführung statt.
Um dieses Verhalten verstehen zu können, ist es wichtig die Druckfes-
tigkeit der Legierung ERBOCo-1 bei 750 °C zu kennen. Dafür wurden
Druckversuche bei konstanten Dehnraten von 1×10−3 s−1, 1×10−4 s−1 und
1×10−5 s−1 durchgeführt. Die Ergebnisse sind in Abbildung 8.2 zu sehen.
Dabei fällt auf, dass die Fließspannung bei dieser Temperatur für alle
Dehnraten im Bereich von ca. 550 MPa liegt, also deutlich unterhalb der
800 MPa, die in den Kriechversuchen aufgebracht wurden. Allerdings
kann auch festgestellt werden, dass die Legierung ERBOCo-1 extreme
Verfestigungsraten zeigt und auch nach 20.0 % Dehnung noch keine
Sättigung erreicht hat. Bei dieser Dehnung ist die aufzubringende Span-
nung bereits über 1000 MPa gestiegen. Wie es zu dieser ausgeprägten
Verfestigung kommt, muss in weiterführenden Versuchen noch geklärt
werden. Erste mikrostrukturelle Untersuchungen von O. Nagel [238]
deuten aber darauf hin, dass möglicherweise die Bildung einer Vielzahl
an Stapelfehlern in der 𝛾′ Phase dafür verantwortlich ist. Wie von Bezold
et al. [57] aufgezeigt wurde, kann auch die Bildung von Stapelfehlern
bzw. deren Interaktion bei der Bewegung durch die Ausscheidungsphase
zu einer Festigkeitssteigerung bei Co-Basis-Superlegierungen führen.
Natürlich wurden ausgehend davon auch Druckkriechversuche bei 750 °C
und unterhalb der Fließspannung, bei 500 MPa, durchgeführt. Die Ergeb-
nisse sind in Abbildung 8.3 zu sehen. Hier zeigt sich allerdings, dass die
Dehnrate zu Beginn abnimmt, dann aber nicht in einen sekundären
Kriechbereich übergeht, sondern die Verformung stagniert und keine
weitere Kriechverformung detektiert werden kann. Offensichtlich wurde
auch hier eine Verfestigung erreicht und die Legierung kriecht nicht wei-
ter. Ähnliches ist auch zu erkennen, wenn die aufgebrachte Spannung im
Kriechversuch knapp überder Fließspannung liegt, nämlich bei 600 MPa.
Hier zeigt sich nun, dass es, wie bei 800 MPa bereits gesehen, während
der Belastung zu einer plastischen Verformung kommt, das Material
verfestigt und es tritt keine weitere Kriechverformung auf (siehe Abbil-
dung 8.3). Interessanterweise ist die plastische Dehnung von etwas mehr
als 2.0 % nahezu exakt die Dehnung, die im Druckversuch bei konstan-
ter Dehnrate zu einer Verfestigung auf eben diese 600 MPa führt (siehe
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Abbildung 8.1: Zug- und Druckkriechversuch an der Legierung ERBOCo-1 bei
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Abbildung 8.3: Druckkriechversuche an der Legierung ERBOCo-1 bei 750 °C

und verschiedenen Spannungen von 500 MPa, 600 MPa, 700 MPa, 800 MPa und

850 MPa.

Abbildung 8.2). Wird die Spannung im Kriechversuch bei 750 °C noch
weiter erhöht auf 700 MPa oder mehr, ist ebenfalls die plastische Verfor-
mung bei Versuchsstart zu erkennen, allerdings ist im Anschluss daran
auch weitere Kriechverformung zu erkennen. Dabei entspricht auch bei
den höheren Spannungen das Verformungsintervall zu Beginn in etwa
der im Druckversuch bestimmten Dehnung, die für die entsprechende
Verfestigung notwendig ist.

Beim Vergleich des Druckkriechversuchs bei 750 °C und 800 MPa mit
dem entsprechenden Zugkriechversuch fällt auf, dass die plastische Ver-
formung bis zum Erreichen des sekundären Kriechbereichs unterschied-
lich ausgeprägt ist. Im Zug ist diese Anfangsdehnung nur etwa halb so
groß wie im Druck. Leider kann die Ursache nicht abschließend geklärt
werden, es könnten aber unterschiedliche Ursachen dafür verantwortlich
sein. Zum einen ist denkbar, dass es hier zu experimentellen Problemen
kommt, da die Kriechapparaturen für derart schnelle Verformungen,
vor allem zu Beginn der Versuche, nicht ausgelegt sind. Zudem sind die
Apparaturen natürlich von verschiedenen Bauweisen und an verschiede-
nen Universitäten von unterschiedlichen Personen durchgeführt worden.
Allerdings passen die Dehnungsintervalle der Druckkriechversuche, wie
oben beschrieben, sehr gut zu den Ergebnissen aus den Druckversuchen
bei konstanter Dehnrate, weshalb diese als realistisch eingestuft werden.
Zum anderen ist denkbar, dass unter Zugbelastung andere Verformungs-
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mechanismen und somit möglicherweise auch andere Verfestigungsme-
chanismen auftreten. Zugversuche bei konstanter Dehnrate konnten im
Rahmen dieser Arbeit nicht durchgeführt werden und somit kann dies
leider nicht endgültig beantwortet werden. Dennoch bleibt der deutliche
Unterschied interessant und sollte in weiterführenden Untersuchungen
genauer charakterisiert werden.

Wird nun das Kriechverhalten zwischen Zug- und Druckkriechversuch
nach der plastischen Anfangsverformung bei 750 °C und 800 MPa vergli-
chen, zeigt sich, wie oben bereits erwähnt, ein nahezu identischer Dehn-
ratenverlauf. Während zu Beginn noch eine Zug-Druck-Asymmetrie
beobachtet werden konnte, verschwindet diese im ”eigentlichen”Kriech-
bereich. Auch die Mikrostrukturen nach den beiden Kriechversuchen
zeigen, wie in Abbildung 8.6 zu sehen, kaum Unterschiede. Für eine
gerichtete Vergröberung, wie sie in Abschnitt 2.2.2 beschrieben wurde,
ist die Temperatur zu niedrig, da diese Mikrostrukturveränderung auf
Diffusionseffekten beruht. Dabei ist zu beachten, dass die beiden Pro-
ben zu unterschiedlichen Gesamtdehnungen verformt wurden, dennoch
ähneln beide Mikrostrukturen stark der Ausgangsmikrostruktur. An ein-
kristallinen Ni-Basis-Superlegierungen wurde in Zugkriechversuchen bei
ähnlich niedrigen Temperaturen vor allem Verformung in der 𝛾Matrix
beobachtet [141, 142, 145]. Schneiden der Ausscheidungen findet meist
zunächst durch a/3⟨112⟩ Kear-Superpartialversetzungen unter der Bil-
dung von Stapelfehlern statt. Erst später treten auch APB-gekoppelte
Versetzungspaare in der 𝛾′ Phase auf [144–146]. Außerdem wurde in
diesen Studien auch ein doppeltes Dehnratenminimum beobachtet, was
bei der hier untersuchten Co-Basis-Superlegierung nicht auftritt. Für
polykristalline Co-Basis-Superlegierungen wurde herausgefunden, dass
sie sich bei 750 °C über ausgedehnte Stapelfehler und Zwillingsbildung
verformen [96, 239]. Auch wenn makroskopisch keine Unterschiede im
Kriechverhalten erkennbar sind, ist eine ähnliche Verformung der einkris-
tallinen Co-Basis-Superlegierungen im Zug und Druck möglich, konnte
aber nicht abschließend geklärt werden.

Mittlerer und Hochtemperaturbereich: Wird die Versuchstempera-
tur erhöht und die anliegende Spannung entsprechend reduziert, zeigen
sich die Kriechkurven, wie sie in Abbildung 8.4 dargestellt sind. Die
Daten für 850 °C stammen aus einer vorausgegangenen Studie von Lenz
et al. [86]. In dieser Veröffentlichung konnten zwar einige Unterschiede
zwischen Zug- und Druckkriechversuchen aufgedeckt werden, diese aber
den Charakteristika der Kriechkurven nicht eindeutig zugeordnet wer-
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Abbildung 8.4: Zug- und Druckkriechversuche der Legierung ERBOCo-1 bei Tem-

peraturen von 850 °C, 900 °C, 975 °C und 1050 °C und den jeweiligen Spannungen

von 400 MPa, 250 MPa, 150 MPa und 125 MPa. Die Daten für 850 °C und 400 MPa

wurden aus [86] übernommen.
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den. Hier zeigt sich zum Beispiel, dass im Zugkriechversuch gerichtete
Vergröberung auftritt, während dies in den Druckkriechversuchen kaum
der Fall ist [86]. Zudem wurde festgestellt, dass sich die Verformungsme-
chanismen im Zug und Druck unterscheiden. Während beim Schneiden
der 𝛾′ Ausscheidungen im Zug zunächst a/2⟨112⟩ Versetzungen beobach-
tet werden, die zur Bildung der ASA-Konfiguration (siehe Abschnitt 2.2.2)
führen, und in späteren Kriechstadien SISFs, treten bei 850 °C im Druck
erst ausgedehnte SESFs auf, die sich später zu Mikrozwillingen entwi-
ckeln. Da diese Mechanismen bereits ausführlich in [86] beschrieben
sind, wird im Folgenden nur auf die Temperaturen 900 °C, 975 °C und
1050 °C weiter eingegangen.

Bei 900 °C und 250 MPa zeigen sich leichte Unterschiede im primären
Kriechbereich, wo der Druckkriechversuch etwas niedrigere Dehnraten
aufweist. Allerdings nähern sich die beiden Kurven im Verlauf des Ver-
suchs schnell wieder an, sodass der sekundäre Kriechbereich nahezu
identisch verläuft. Bei 975 °C und 150 MPa ist genau das umgekehrte Ver-
halten zu beobachten. Während beide Kurven im primären Kriechbereich
zusammenfallen, entfestigt die Probe im Zug schneller, verglichen mit
dem Druckkriechversuch, sodass dieser bei größeren Dehnungen niedri-
gere Dehnraten zeigt. Allerdings weist die Legierung ERBOCo-1 bei bei-
den Versuchstemperaturen im Druck etwas bessere Kriecheigenschaften
auf, was auch mit den Beobachtungen aus [86] bei 850 °C übereinstimmt.
Dennoch sind die Unterschiede vergleichsweise gering und diese Trends
müssen in zusätzlichen Versuchen statistisch nachgewiesen werden. Bei
der höchsten untersuchten Temperatur von 1050 °C und 125 MPa wird
die Zug-Druck-Asymmetrie dann deutlicher. Hier zeigt die Legierung im
Druckkriechversuch eine um eine Größenordnung niedrigere Dehnrate
und somit eine deutlich erhöhte Kriechlebensdauer.

Ausgehend von den Ergebnissen, wie sie in Abbildung 8.4 dargestellt
sind, lässt sich festhalten, dass die Legierung ERBOCo-1 eine Zug-Druck-
Asymmetrie im gesamten Temperaturbereich von 750 °C bis 1050 °C auf-
weist, die aber je nach Versuchsbedingungen unterschiedlich stark ausge-
prägt ist. Abbildung 8.5 zeigt die minimalen Dehnraten, ermittelt aus den
oben beschriebenen Kriechversuchen, und stützt diese Aussage, auch
wenn die minimale Dehnrate nicht als einziges Argument herangezogen
werden darf. Dennoch verdeutlicht schon diese Auftragung, dass eine
Zug-Druck-Asymmetrie im gesamten untersuchten Temperaturbereich
existiert. Allerdings äußert sich diese Asymmetrie jeweils unterschied-
lich. Es lässt sich kein klarer Trend hinsichtlich der Kurvenverläufe oder
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Abbildung 8.5: Minimale Dehnrate ermittelt aus den Kriechversuchen von

ERBOCo-1 in Zug und Druck bei 750 °C, 850 °C, 900 °C, 975 °C und 1050 °C und

entsprechend 800 MPa, 400 MPa, 250 MPa, 150 MPa und 125 MPa.

absoluten Festigkeiten herausarbeiten, abgesehen davon, dass die Druck-
kriechfestigkeit die Zugkriechfestigkeit bei jeder Temperatur übertrifft.

Um die Eigenschaften besser zu verstehen, wurden die Mikrostruktu-
ren nach den Kriechversuchen charakterisiert. Die entsprechenden REM-
Mikrostrukturaufnahmen sind in Abbildung 8.6 zu sehen. Dabei ist zu
beachten, dass die Zugkriechversuche jeweils bis zum Bruch der Probe
durchgeführt wurden, die Druckkriechversuche aber nach unterschied-
lichen Dehnungen abgebrochen werden mussten. Wie bereits weiter
oben erläutert, tritt aufgrund der niedrigen Temperatur bei 750 °C keine
gerichtete Vergröberung auf. Bei allen anderen Versuchstemperaturen
tritt eine starke gerichtete Vergröberung auf. Dabei unterscheiden sich
die Flöße allerdings im Zug und Druck voneinander. Während sich im
Druck kontinuierliche 𝛾′ Platten ausbilden, zeigen sich im Zug eher
stäbchenförmige Flöße. Dies führt dazu, dass im Druck die vertikalen
𝛾 Kanäle komplett geschlossen sind, im Zug hingegen die horizontalen
Kanäle nicht in gleichem Maße. Das spricht dafür, dass die Versetzungs-
bewegung in den Druckkriechversuchen erschwert ist, wenn die Flöße
überklettert werden müssen. Dies könnte eine Erklärung oder zumindest
ein Teil der Erklärung sein, warum die Druckkriechfestigkeit höher ist
als die Zugkriechfestigkeit.

Eine weitere Auffälligkeit ist in der Mikrostruktur nach dem Zugkriech-
versuch bei 1050 °C zu erkennen. Hier zeigen die 𝛾′ Flöße stark gezackte
Grenzflächen. Dieses Phänomen wurde ebenfalls von Lenz et al. [86]
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Abbildung 8.6: Mikrostrukturen von ERBOCo-1 nach den Kriechversuchen in

a-d) Zug und e-h) Druck bei 750 °C, 900 °C, 975 °C und 1050 °C und entsprechend

800 MPa, 250 MPa, 150 MPa und 125 MPa. Die Versuchszeiten und plastischen

Dehnungen, die die Proben jeweils erfahren haben, sind in den Einzelbildern

mit angegeben.

bereits beobachtet und beschrieben. Hier wird die Segregation von 𝛾-
bildenden Elementen an Planardefekte und Versetzungen für die lokale
Umwandlung der 𝛾′ Phase in die 𝛾 Phase verantwortlich gemacht. Die
Mikrostruktur nach dem Versuch bei der höchsten Temperatur zeigt
diesen Effekt am stärksten, was vermutlich auf die höhere Diffusions-
geschwindigkeit aufgrund der höheren Temperatur zurückzuführen ist.
Da bei hohen Versuchstemperaturen aber eigentlich eine geringere Sta-
pelfehlerdichte in 𝛾′ zu erwarten ist, wäre auch denkbar, dass es beim
Abkühlen von der Versuchstemperatur zum Ausscheiden zusätzlicher 𝛾′

Partikel kommt, die sich an die 𝛾/𝛾′ Grenzfläche anlagern, sodass sich
die gezackten Grenzflächen bilden.

Dennoch bleibt offen, warum es bei allen untersuchten Versuchsbedin-
gungen zur ausgeprägten Zug-Druck-Asymmetrie kommt. Vermutlich
ist nicht allein die gerichtete Vergröberung dafür verantwortlich, da von
Lenz et al. [86] auch gezeigt wurde, dass die Schneidprozesse einen Anteil
an der Gesamtverformung haben. Hier sind weitere Studien zur Charak-
terisierung der Verformungsmechanismen notwendig, um die offenen
Fragen endgültig zu klären. Außerdem ist davon auszugehen, dass sich
die Mechanismen je nach Temperatur unterscheiden.
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8.2 ERBOCo-2Ta

Auch die Legierung ERBOCo-2Ta wurde hinsichtlich einer Zug-Druck-
Asymmetrie untersucht. Hierfür wurde eine Temperatur von 975 °C und
eine Spannung von 150 MPa gewählt. Die entsprechenden Zugkriech-
versuche wurden ebenfalls an der RUB von O. Horst durchgeführt. Die
Druckkriecheigenschaften von ERBOCo-2Ta wurden außerdem schon in
Abschnitt 7.2 ausführlich diskutiert.

Die Ergebnisse nacheinem Zug- und Druckkriechversuch sind in Abbil-
dung 8.7a und b dargestellt. Ähnlich zu den Ergebnissen an der Legierung
ERBOCo-1, zeigt sich bei ERBOCo-2Ta bei 975 °C und 150 MPa ein gerin-
ger Unterschied in der Kriechfestigkeit in Zug- oder Druckbelastung.
Beide Kurven liegen nahezu identisch übereinander. Außerdem zeigt die
Legierung sowohl im Zug als auch im Druck ein doppeltes Kriechmini-
mum. Lediglich die Lage der beiden Minima ist im Zugkriechversuch
um etwa 0.5 % zu größeren plastischen Dehnungen verschoben. Warum
das erste Minimum im Zug bei größeren Dehnungen auftritt kann hier
nicht abschließend geklärt werden. Möglicherweise ist die Tatsache dafür
verantwortlich, dass im Zugkriechversuch zunächst Verformung in den
vertikalen 𝛾 Kanälen stattfindet, von denen es aber mehr gibt als von
den horizontalen Kanälen, in denen im Druck zunächst die Verformung
lokalisiert ist [80]. So dauert es länger, bis die vertikalen Kanäle im Zug-
kriechversuch mit Versetzungen gefüllt werden und es findet etwas mehr
Verformung zu Beginn des Versuchs statt.
Unter der Annahme, dass eine vollständig geflößte Mikrostruktur auch
im Zug zu einer temporären Festigkeitssteigerung führt, könnten die
Mikrostrukturen in Abbildung 8.8 aber den Versatz des zweiten Mini-
mums erklären. Die Versuche wurden jeweils wiederholt und bei ca.
1.0 % plastischer Dehnung unterbrochen. Nach dieser Dehnung zeigt die
Probe, die im Druck verformt wurde, bereits vollständig ausgebildete
Flöße. Dies passt zur Lage in der Kriechkurve, was genau dem zwei-
ten Minimum entspricht. Die entsprechende Probe im Zug zeigt nach
ca. 1.0 % Dehnung jedoch noch offene horizontale Kanäle, sodass laut
Xue et al. [79, 80] der Härtungseffekt noch nicht vollständig sichtbar
wird. Bei dieser Dehnung zeigt die Kriechkurve das lokale Maximum,
was sehr gut mit den Beobachtungen aus den Mikrostrukturaufnahmen
übereinstimmt. Erst bei etwas größerer Dehnung, wenn auch die letzten
horizontalen Kanäle geschlossen sind, kommt es zu einer leichten Verfes-
tigung. Die gerichtete Vergröberung scheint also im Druckkriechversuch
etwas schneller abzulaufen, was dazu führt, dass das zweite Minimum
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Abbildung 8.7: Zug- und Druckkriechversuch an ERBOCo-2Ta bei 975 °C und

150 MPa, a) Dehnrate über plastischer Dehnung und b) Dehnrate über Versuchs-

zeit.
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Abbildung 8.8: REM-Mikrostrukturaufnahmen von ERBOCo-2Ta nach Zug- bzw.

Druckkriechversuchen bei 975 °C und 150 MPa. Die Versuche wurden bis zum

Bruch oder bis zur angegebenen plastischen Dehnung durchgeführt.

bei geringeren Dehnungen auftritt. Zudem wäre dies die erste Beobach-
tung einer Festigkeitszunahme in Co-Basis-Superlegierungen durch die
Ausbildung einer Floßstruktur in Zugkriechversuchen.

Allerdings haben andere Studien genau entgegengesetzte Beobachtun-
gen gemacht. Veron et al. [124] zeigten zum Beispiel in dreidimensiona-
len Simulationen für Ni-Basis-Superlegierungen, dass unter Berücksich-
tigung von lokalen Spannungszuständen und Spannungsrelaxationen
durch Versetzungen die gerichteteVergröberung im Zug schneller abläuft.
Auch Caccuri et al. [190] fanden in Experimenten an V-förmigen Proben
der Legierung CMSX-4, dass die Floßbildung unter Zugspannung schnel-
ler abläuft. Nur die topologische Inversion der 𝛾/𝛾′ Mikrostruktur ist
unter Druck früher abgeschlossen. Auch die Ergebnisse an der Legierung
ERBOCo-1 bei 850 °C zeigen, dass gerichtete Vergröberung hier zunächst
in Zugkriechversuchen auftritt (siehe [86] und Abschnitt 8.1). Warum
das für die Legierung ERBOCo-2Ta bei 975 °C nicht der Fall ist bleibt an
dieser Stelle offen und muss in zukünftigen Untersuchungen genauer
analysiert werden. Es kann allerdings festgehalten werden, dass es ver-
mutlich ein komplexes Zusammenspiel aus Gitterfehlpassung, Diffusion,
Spannungszuständen und Verformungsmechanismen ist.
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Ebenso bleibt zu klären, warum die Kriechfestigkeiten von ERBOCo-
2Ta im Zug und Druck nahezu identisch sind und im Vergleich dazu
eine deutliche Asymmetrie bei ERBOCo-1 auftritt (siehe Abschnitt 8.1).
In Abbildung 8.8 sind zusätzlich Mikrostrukturaufnahmen nach größe-
ren Dehnungen zu sehen. Der Zugkriechversuch wurde bis zum Bruch
durchgeführt, der Druckkriechversuch nur bis ca. 2.5 %. Dennoch zei-
gen beide Mikrostrukturen Ähnlichkeiten zu denen, wie sie auch für
ERBOCo-1 beobachtet wurden (siehe Abbildung 8.6). Im Druckkriech-
versuch bilden sich ausgedehnte 𝛾′ Platten, wohingegen im Zug eher
stäbchenförmige 𝛾′ Flöße auftreten. Dennoch führt die Mikrostruktur
hier zu keiner signifikanten Asymmetrie in den Kriechversuchen. Vermut-
lich haben auch hier die Verformungsmechanismen einen maßgeblichen
Anteil an der Gesamtfestigkeit der Legierung und müssen, analog zur
Legierung ERBOCo-1, in Zukunft in weiterführenden Studien noch im
Detail charakterisiert werden.
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9 Rolle der Basiselemente Co und Ni

Das Basiselement einer Legierung ist im Fall der 𝛾′-gehärteten Super-
legierungen nicht nur Namensgeber, sondern beeinflusst natürlich auch
maßgeblich deren Eigenschaften. Nachdem die Co-Basis-Superlegierun-
gen in den letzten Jahren immer mehr in den Fokus der Wissenschaft
gerückt sind, werden sie immer wieder als Wettbewerber zu den Ni-
Basis-Superlegierungen angesehen. In ihrer Mikrostruktur sind sich die
beiden Legierungstypen ähnlich, allerdings gibt es auch signifikante
Unterschiede. In den meisten Studien werden jedoch Co- und Ni-Basis-
Legierungen miteinander verglichen, die sich nicht nur im Gehalt an
Basiselementen, sondern auch im Gehalt der zusätzlichen Legierungs-
elemente unterscheidet. Dies macht eine detaillierte Gegenüberstellung
schwierig und eventuell auch nicht eindeutig. Deshalb wurde im Rahmen
des SFB/TR103, in der Promotion von Christopher Zenk [19], eine Legie-
rungsserie mit dem Namen ERBO-NCX entwickelt, die den Übergang
von Co- zu Ni-Basis-Superlegierungen darstellen soll. In dieser Serie wird
das Co/Ni-Verhältnis systematisch variiert, der Anteil der zusätzlichen
Legierungselemente Al, W und Cr aber konstant gehalten. So kann direkt
der Einfluss des Basiselements untersucht werden. Einige Ergebnisse zu
den mikrostrukturellen und thermophysikalischen Eigenschaften der
NC-Serie sind bereits in [14, 19, 67, 88, 183] veröffentlicht.

Im Rahmen dieser Arbeit wurden das Fließverhalten und die Kriechei-
genschaften an einkristallinem Probenmaterial der Legierungsserie im
Detail untersucht. Dabei lag der Fokus vor allem auf den zugrundelie-
genden Verformungsmechanismen, was im Folgenden anhand von REM-
und TEM-Untersuchungen an gekrochenen Proben dargelegt wird. Im
Laufe der Arbeiten hat sich herausgestellt, dass auch das Legierungsele-
ment Chrom eine entscheidende Rolle in dieser Legierungsserie spielt.
Deshalb wurden außerdem Cr-freie Pendants zur NC-Serie untersucht.
Die Ergebnisseandiesen Legierungenwerden im zweiten Teil des Kapitels
gezeigt und mit denen der Cr-haltigen Legierungen verglichen. Grund-
legende Untersuchungen an den Cr-freien Schwesterlegierungen sind
bereits in [14, 19, 183, 240] zu finden.

Die nominellen Zusammensetzungen der einzelnen Legierungen sind
in Tabelle 3.1 zusammengefasst. Die Ausgangsmikrostrukturen nach der
Lösungsglühung bei 1250 °C für 24 h und Auslagerung bei 900 °C für
100 h sind in Abbildung 9.1 zu sehen. Die Ausscheidungen in NC08Cr

und NC258Cr bilden sich dabei in kubischer Form, wohingegen NC508Cr
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500 nm

a) b) c) d) e)N 25C 8Cr N 75C 8CrN 50C 8CrN 0C 8Cr N 100C 8Cr

Abbildung 9.1: Mikrostrukturen der NCX8Cr-Serie nach 24 h bei 1250 °C und 100 h

bei 900 °C, aufgenommen im BSE-Modus.

nahezu globulare 𝛾′ Ausscheidungen aufweist. Unter der Annahme, dass
sich die 𝛾/𝛾′ Gitterfehlpassung in den hier untersuchten Einkristallen
analog zu den in [14] charakterisierten Polykristallen verhält, ist die
sich verändernde Ausscheidungsform auf eben diese Gitterfehlpassung
zurückzuführen. Während NC08Cr und NC258Cr negative Gitterfehlpas-
sungswerte aufweisen, liegt diese für NC508Cr nahe bei null. Deshalb
existiert für die 𝛾′ Phase in NC508Cr keine Triebkraft, elastische Ver-
zerrungsenergie durch die Ausrichtung entlang der ⟨001⟩ Richtungen
einzusparen und es bilden sich sphärische Ausscheidungen. Wird der Co-
Gehalt weiter erhöht, nimmt die Gitterfehlpassung laut Zenk et al. [14]
positive Werte an. Deshalb ist in den Legierungen NC758Cr und NC1008Cr

auch eine kubische Ausscheidungsform erkennbar, deren Kanten sich
entlang der ⟨001⟩ Kristallorientierungen ausrichten.

Ein weiteres Merkmal, das bei der Analyse der Mikrostrukturen in
Abbildung 9.1 auffällt, ist die Veränderung der Kontrastverteilung. Wäh-
rend die Ausscheidungen auf der Ni-reichen Seite dunklen Kontrast und
die Matrix hellen Kontrast aufweisen, ist es auf der Co-reichen Seite
umgekehrt. In diesem Bildgebungsmodus wird der Kontrast maßgeb-
lich von den Ordnungszahlen der Elemente beeinflusst, also im Fall der
NCX-Legierungen vor allem vom W-Gehalt der einzelnen Phasen, da
dieses Legierungselement mit Abstand die höchste Ordnungszahl auf-
weist. Die Vermutung, dass sich W also in den Ni-reichen Legierungen
in der 𝛾Matrix anreichert und in den Co-reichen Legierungen in den 𝛾′

Ausscheidungen, konnte in [14] anhand von APT-Messungen bestätigt
werden. Hier wurde gezeigt, dass W tatsächlich sein Verteilungsverhalten
mit variierendem Co/Ni-Gehalt umkehrt. Außerdem wurde festgestellt,
dass sich die übrigen Legierungselemente mit zunehmendem Co-Anteil
gleichmäßiger zwischen den beiden Phasen verteilen.

Die Änderung des Co zu Ni-Verhältnisses führt also zu verschiedensten
Veränderungen in den Mikrostrukturen, auch wenn der Gehalt an den
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Abbildung 9.2: Mikrostrukturdaten der NCX-Legierungsserie. In Quadraten ist

der 𝛾′ Volumenanteil und in Kreisen die mittlere Ausscheidungsgröße aufgetra-

gen.

übrigen Legierungselementen konstant gehalten wird. Abbildung 9.2
verdeutlicht dies quantitativ für die beiden Mikrostrukturparameter 𝛾′

Volumenanteil und Ausscheidungsgröße. Es ist zu erkennen, dass der
Volumenanteil der 𝛾′ Phase mit zunehmendem Co-Gehalt steigt. Diese
Beobachtung haben Zenk et al. ebenfalls an der polykristallinen Variante
dieser Legierungsserie gemacht [14]. Allerdings liegen die hier bestimm-
ten Volumenanteile auf der Ni-reichen Seite etwas unter und auf der Co-
reichen Seite etwas über den Werten der polykristallinen Legierungen.
Hier ist anzumerken, dass in [14] eine Umrechnung des Flächenanteils in
einen Volumenanteil unabhängig von der Ausscheidungsform erfolgte.
In dieser Arbeit wurden die Volumenanteil hingegen mit Berücksichti-
gung der Form berechnet, wie es in Abschnitt 3.4.3 beschrieben ist. Dies
führt vermutlich zu den quantitativen Unterschieden im Volumenanteil
beim Vergleich der einkristallinen und polykristallinen Legierungsserie.
Die Ausscheidungsgröße variiert ebenfalls bei gleicher Wärmebehand-
lung, zeigt dabei aber keinen Trend mit der Variation des Co-Gehalts. Die
größten Ausscheidungen sind demnach bei NC0 zu finden, was bereits
aus den Mikrostrukturaufnahmen in Abbildung 9.1 erkennbar ist.

9.1 Auswirkungen auf das Verformungsverhalten

Es ist davon auszugehen, dass die oben beschriebenen Unterschiede in
der Ausgangsmikrostruktur zu signifikanten Veränderungen der mecha-
nischen Eigenschaften führen. Die plastische Verformung der Legierun-
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Abbildung 9.3: Fließspannungsverlauf der NC-Legierungen mit Chrom aufgetra-

gen gegenüber der Temperatur in einem Bereich von 25 °C bis 1050 °C.

gen wurde in Form von Druckversuchen bei konstanter Dehnrate und
Kriechversuchen bei 900 °C und 250 MPa charakterisiert. Die Ergebnisse
werden im folgenden aufgezeigt und diskutiert.

Fließverhalten: Aus uniaxialen Druckversuchen bei einer Dehnrate
von 1×10−4 s−1 kann die Fließspannung 𝑅𝑝,0.2 bestimmt werden. Diese Ver-
suche wurden bei den Temperaturen 25 °C, 750 °C, 850 °C, 900 °C, 950 °C
und 1050 °C und bis zu einer plastischen Dehnung von ca. 12 % durch-
geführt. Die Ergebnisse sind für alle chromhaltigen NCX-Legierungen
in Abbildung 9.3 zusammengefasst. Die zugrundeliegenden Spannungs-
Dehnungs-Diagramme sind in Anhang B zu finden.

Bei Raumtemperatur zeigt die Legierung NC508Cr mit identischem Co-
und Ni-Gehalt die höchste Festigkeit, gefolgt von der Ni-reichen Legie-
rung NC258Cr. Bei höheren Temperaturen ändert sich dieser Trend und ab
ca. 800 °C zeigt NC258Cr die höchste Fließspannung. Über den gesamten
Temperaturbereich hinweg weisen die Co-reichen Legierungen NC758Cr

und NC1008Cr die niedrigsten Festigkeiten auf. Diese Trends, dass sich
die höchsten Festigkeiten mit steigender Temperatur zu den Ni-reichen
Legierungen verschiebt, ist in Abbildung 9.4 noch besser zu erkennen.
Hier ist die Fließspannung gegenüber den jeweiligen Legierungen, also
indirekt dem Co-Anteil, aufgetragen. Allen untersuchten Legierungen
gemeinsam ist jedoch, dass keine ausgeprägte Fließspannungsanomalie
beobachtet werden kann (siehe Abschnitt 2.2.2). Die Fließspannungen
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Abbildung 9.4: Fließspannungsverlauf aufgetragen gegenüber der jeweiligen

Legierung und somit gegenüber einem zunehmendem Co-Gehalt.

nehmen zunächst leicht, dann stärker aber kontinuierlich, bei steigender
Temperatur ab.

Die Verformungsmechanismen konnten im Rahmen dieser Arbeit
nicht im Detail charakterisiert werden, sodass eine exakte Erklärung der
beobachteten Phänomene schwierig ist. Einige Anmerkungen seien an
dieser Stelle allerdings noch zu beachten. Natürlich wäre theoretisch
denkbar, dass eine Fließspannungsanomalie ausbleibt, weil die 𝛾′ Aus-
scheidungen nicht geschnitten werden. Dies ist Voraussetzung für die
Bildung des sogenannten Kear-Wilsdorf-Locks (siehe Abschnitt 2.2.2),
der für die Festigkeitssteigerung bei hohen Temperaturen verantwortlich
ist. Allerdings ist eine Verformung ausschließlich in der Matrixphase auf-
grund der hohen Dehnratevon 1×10−4 s−1 eherunwahrscheinlich, dennoch
ist davon auszugehen, dass zumindest ein großer Teil der Verformung
in der 𝛾 Phase lokalisiert ist. Bei Ni-Basis-Superlegierungen wurde zum
Beispiel von Beardmore et al. [199] festgestellt, dass das Auftreten der
Fließspannungsanomalie ebenso mit dem 𝛾′ Volumenanteil zusammen-
hängt. Bei niedrigen Volumenanteilen bleibt demnach der Effekt aus,
da die Orowanspannungen gering sind und sich Versetzungen leicht
in den Matrixkanälen bewegen können, sodass kaum ein Einschneiden
in die Ausscheidungen stattfindet. Für eine endgültige Aussage, welche
Mechanismen für das Ausbleiben der Fließspannungsanomalie in dieser
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9 Rolle der Basiselemente Co und Ni

Serie verantwortlich sind, sind allerdings weitere Untersuchungen der
verformten Mikrostruktur notwendig.

Um die unterschiedlichen Festigkeiten der Legierungen zu diskutieren,
können verschiedene potentielle Härtungsbeiträge betrachtet werden.
Aus der Veröffentlichung von Zenk at al. [14] ist bekannt, dass die 𝛾′ Sol-
vustemperatur mit zunehmendem Co-Anteil abnimmt. Dies deckt sich
insofern mit den Beobachtungen aus den Druckversuchen, dass die Legie-
rungen mit höherer Solvustemperatur generell auch höhere Festigkeiten
aufweisen, insbesondere bei erhöhten Temperaturen. Die beginnende
Auflösung der 𝛾′ Ausscheidungen wäre also ein möglicher limitierender
Faktor mit steigender Temperatur, beschreibt aber trotzdem nicht den
exakten Trend, dass die intermediäre Legierung NC258Cr die höchste Fes-
tigkeit bei hohen Temperaturen aufweist. Außerdem zeigt Abbildung 9.2,
dass der Ausgangsvolumenanteil mit zunehmendem Co-Anteil steigt
und der Beitrag der Ausscheidungshärtung somit größer sein müsste [171,
201]. Dies scheint also nicht derdominierende Härtungsbeitrag innerhalb
dieser Legierungsserie zu sein. Zumindest der Unterschied zwischen den
beiden Ni-reichen Legierungen NC08Cr und NC258Cr könnte hier aber
möglicherweise direkt auf die Ausgangsmikrostruktur zurückgeführt
werden. Unter der Annahme, dass Verformung über die Matrixphase
dominiert, ist davon auszugehen, dass die großen Ausscheidungen bei
gleichzeitig niedrigerem 𝛾′ Volumenanteil in NC08Cr den Orowanprozess
in dieser Legierung begünstigt. Damit wäre die Ausscheidungshärtung
in NC08Cr weniger stark ausgeprägt, verglichen mit NC258Cr, was sich in
niedrigeren Festigkeiten im gesamten Temperaturbereich widerspiegelt.

Eine weitere Möglichkeit der Festigkeitssteigerung kann durch die
Gitterfehlpassung zwischen der 𝛾 und 𝛾′ Phase bzw. die daraus resultie-
renden Kohärenzspannungen hervorgerufen werden [241, 242]. Demnach
müsste der Härtungsbeitrag mit dem Betrag der Gitterfehlpassung kor-
relieren. Aus [14, 88] ist bekannt, dass die Fehlpassung für NC508Cr nahe
null ist und zu den Rändern der Legierungsserie zunimmt. Allerdings
zeigen die Druckversuche, dass die Festigkeiten gerade bei den inter-
mediären Legierungen am höchsten sind, was nicht zum Verlauf der
Gitterfehlpassungen passt. Auch dieser Effekt kann die Trends innerhalb
der untersuchten Legierungen nicht erklären.

Unter der Annahme, dass die Aufspaltungsweite von Partialversetzun-
gen in der 𝛾Matrix über die Wahrscheinlichkeit der Rekombination und
somit des Quergleitens entscheidet, kann auch die Stapelfehlerenergie
in der Matrix als Härtungsbeitrag betrachtet werden. So wäre eine hohe
Stapelfehlerenergie von Nachteil, da die Aufspaltungsweite dann gering
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9.1 Auswirkungen auf das Verformungsverhalten

ist, Rekombination vergleichsweise leicht vonstatten geht und Querglei-
ten und Klettern begünstigt wird. In [88] wurde die Stapelfehlerenergie
für die Zusammensetzungen in den 𝛾 Phasen der NC-Legierungen mit
Hilfe thermodynamischer Berechnungen abgeschätzt. Ausgehend von
der Ni-reichen Seite zeigt sich ein kontinuierlicher Abfall der Stapelfeh-
lerenergie mit zunehmendem Co-Gehalt [88]. In der Theorie sollte dies
zu höheren Festigkeiten in den Co-reichen Legierungen führen, was in
den Druckversuchen nicht beobachtet wird.

Zusätzlich ist die Diffusion ein Faktor, der vor allem bei hohen Tempe-
raturen die Festigkeit einer Legierung maßgeblich mitbestimmen kann
[94, 119, 158, 161]. Zum einen ist die Diffusivität eng mit der Mischkris-
tallhärtung in der 𝛾 Phase gekoppelt, zum anderen ist sie entscheidend
für die Bildung und Bewegung von Planardefekten in der 𝛾′ Phase. In
[88] wurde der effektive Diffusionskoeffizient für die 𝛾 Phasen der hier
untersuchten Legierungen abgeschätzt. Es konnte gezeigt werden, dass
der effektive Diffusionskoeffizient mit zunehmendem Co-Gehalt sinkt.
Auch andere Untersuchungen konnten zeigen, dass Legierungselemente
in Co etwas langsamer diffundieren als in Ni [38]. Beides würde für eine
erhöhte Festigkeit auf der Co-reichen Seite der Legierungsserie sprechen,
was aber in den Druckversuchen nicht beobachtet werden konnte (siehe
Abbildung 9.3 und 9.4).

Da keine der bisher diskutierten Einflüsse allein die Festigkeiten der
NC-Legierungen erklären kann, wurde zusätzlich der Mischkristall-Här-
tungsbeitrag abgeschätzt. Dafür wurde ein Modell von Galindo-Nava et
al. [177] herangezogen, das in Abschnitt 2.3.2 im Detail erklärt wurde.
Das ursprüngliche Modell, das auf der Labusch-Theorie [173] basiert und
von Gypen und Deruyttere [174, 175] und Varvenne et al. [176] erweitert
wurde, beschreibt im Prinzip das Verhältnis von Gitterparameter und
Schubmodul der Legierungselemente zu einem Referenz- oder Basisele-
ment. Galindo-Nava et al. [177] fügten dann noch einen Faktor hinzu, der
den Volumenanteil der 𝛾 bzw. der 𝛾′ Phase in ausscheidungsgehärteten
Legierungen mit einbezieht. Der Mischkristall-Härtungsbeitrag sollte
außerdem für 900 °C berechnet werden, auch weil bei dieser Temperatur
die Kriechversuche an diesen Legierungen durchgeführt wurden. Dafür
wurden die Schubmoduli ausgehend von temperaturabhängigen Mes-
sungen [180, 181, 243–245] linear zu 900 °C extrapoliert, falls keine Daten
für diese Temperatur vorlagen. Die Atomradien der Legierungselemente
bei 900 °C wurden in [88] mit Hilfe thermodynamischer Berechnungen
bestimmt und hier übernommen. Da der Schubmodul für die Matrix-
Zusammensetzung nicht bekannt war, wurde der Bulk Schubmodul von
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9 Rolle der Basiselemente Co und Ni

Tabelle 9.1: Verwendete Parameter für die Berechnung der Mischkristall-Här-

tungsbeiträge der NC-Legierungen. Die Zusammensetzung der 𝛾 Phasen stam-

men aus APT-Messungen und wurden aus [14] übernommen. Die Schubmoduli

wurden zu 900 °C extrapoliert, falls keine Daten bei dieser Temperatur vorlagen.

Die Atomradien bei 900 °C stammen aus [88]. Außerdem sind die nach Glei-

chung 2.17 berechneten Konstanten 𝛽𝑖 angegeben.

- Co Ni Al W Cr

𝜇𝑖 (900 °C) / GPa 49.2 56.4 12.2 143.3 101.0

𝑟𝑖 (900 °C) / nm 0.126 0.126 0.147 0.144 0.131

𝑐𝛾,𝑖 (NC0) / at.% - 76.0 3.9 8.1 12.0

𝑐𝛾,𝑖 (NC25) / at.% 25.1 49.9 3.8 7.8 13.4

𝑐𝛾,𝑖 (NC50) / at.% 45.6 30.5 4.9 6.8 12.2

𝑐𝛾,𝑖 (NC75) / at.% 59.7 16.1 7.2 6.1 10.9

𝑐𝛾,𝑖 (NC100) / at.% 75.8 - 8.7 6.1 9.4

𝛽𝑖 / MPa/at.%2/3 5.2 - 524.5 505.8 125.0

Haynes188 bei 900 °C [246], nämlich 61 GPa, verwendet. Alle Werte sind
in Tabelle 9.1 zusammengefasst. Die so berechneten Mischkristall-Här-
tungsbeiträge der NC-Legierungen sind in Abbildung 9.5 für die reinen 𝛾
Phasen und für die zweiphasigen Mikrostrukturen der NC-Legierungen
aufgetragen. Diese Ergebnisse wurden bereits in [88] veröffentlicht, sind
aber im Rahmen dieser Arbeit entstanden.

Die Auswertung des Härtungsbeitrags für die reinen Matrix-Zusam-
mensetzungen zeigt, dass die Mischkristallhärtung mit zunehmendem
Co-Gehalt steigt. Der Parameter 𝛽𝑖 der einzelnen Elemente verdeutlicht,
dass Al und W einen größeren Einfluss als Cr haben und nach diesen
Berechnungen als nahezu gleich starke Mischkristallhärter wirken. Diese
Erkenntnis stimmt zum Beispiel mit den Ergebnissen von Wang et al.
[247] überein, wo auch gezeigt werden konnte, dass W ein starker Misch-
kristallhärter ist, wobei das für Cr nicht der Fall ist. Der große Einfluss
von Al ist maßgeblich auf die stärkere Temperaturabhängigkeit des Atom-
radius im Vergleich zu Ni zurückzuführen (siehe [88]). Da sich Al in den
Co-reichen Legierungen vermehrt in der 𝛾 Phase anreichert, nimmt der
Mischkristall-Härtungsbeitrag folglich mit zunehmendem Co-Gehalt
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Abbildung 9.5: Mischkristall-Härtungsbeitrag 𝜎𝑆𝑆 bei 900 °C berechnet nach

Gleichung 2.17 [177]. Die Quadrate zeigen den Beitrag der reinen 𝛾 Phase und die

Rauten den Beitrag unter Berücksichtigung des 𝛾 bzw. 𝛾′ Volumenanteils.

zu. Sogar die leichte Abreicherung von W wird dabei ausgeglichen bzw.
übertroffen.

Interessanterweise kehrt sich der Trend in Abbildung 9.5 um, wenn der
𝛾′ Volumenanteil mit in die Berechnung eingeht. Da der 𝛾′ Volumenan-
teil in den Ni-reichen Legierungen niedriger ist im Vergleich zu den Co-
reichen, nimmt auch der Mischkristall-Härtungsbeitrag hier sukzessive
mit steigendem Co-Anteil ab. Dieser Verlauf spiegelt nun allerdings annä-
hernd auch die Ergebnisse aus den Druckversuchen bei 900 °C wieder
(siehe Abbildung 9.4). Allerdings kann auch diese Abschätzung nicht
erklären, warum die intermediäre Legierung NC258Cr eine höhere Fließ-
spannung als NC08Cr und die höchste Festigkeit in der gesamten Serie
zeigt.

Zusammenfassend muss festgehalten werden, dass keiner der quan-
tifizierten und diskutierten Härtungsbeiträge alleine den Verlauf der
Fließspannungen erklären kann. Obwohl nur das Co zu Ni-Verhältnis
verändert wird, bewirkt die Variation des Basiselements alleine eine signi-
fikante Änderung der Ausgangsmikrostruktur und der Eigenschaften der
Legierungen.

Kriecheigenschafen: Die Legierungen aus Abbildung 9.1 wurden
zusätzlich hinsichtlich ihrer Kriecheigenschaften bei 900 °C charakte-
risiert. Ein Teil dieser Untersuchungen ist bereits in [67, 88] zu finden.
Die Ergebnisse der Kriechversuche sind in Abbildung 9.6a und b dar-
gestellt. Die besten Kriecheigenschaften zeigt die Legierung NC258Cr,
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9 Rolle der Basiselemente Co und Ni

also eine Ni-reiche Legierung, deren minimale Dehnrate einen Wert von
1.5×10−8 s−1 erreicht. Im Verlauf dieses Versuchs folgt auf dieses Minimum
bei einer Dehnung von circa 0.5 % eine kontinuierliche Entfestigung. Für
die reine Ni-Basis-Superlegierung NC08Cr zeigt sich ein etwas veränderter
Verlauf der Dehnrate. Hier ist die Entfestigung weniger stark ausgeprägt,
im Vergleich zu NC258Cr. Allerdings wird nur eine minimale Dehnrate
von ungefähr 4.0×10−8 s−1 erreicht. Die Legierung mit gleichem Ni- und
Co-Anteil, NC508Cr, zeigt einen Dehnratenverlauf ähnlich zu NC258Cr,
also ein ausgeprägtes Minimum gefolgt von einer kontinuierlichen Ent-
festigung. Allerdings liegt das Minimum bereits bei einer plastischen
Dehnung von ca. 0.2 %. NC508Cr zeigt insgesamt eine schlechtere Kriech-
festigkeit als NC258Cr. Auf der Co-reichen Seite, also für NC758Cr und
NC1008Cr, ändert sich das Bild komplett. Beide Legierungen zeigen einen
Verlauf der Dehnrate mit doppeltem Minimum (vgl. Kapitel 7). Dabei
liegt jeweils das erste Minimum bei Dehnung kleiner 1.0 % und das zweite
Minimum bei plastischen Dehnungen von 6.0 % bzw. 5.0 %. Sowohl die
lokalen als auch die globalen Minima dieser beiden Legierungen liegen
höher als die der Ni-reichen Legierungen. Die Kriechfestigkeit nimmt
also mit zunehmendem Co-Gehalt signifikant ab. Dies deckt sich mit
den Ergebnissen aus den Druckversuchen bei konstanter Dehnrate. Um
herauszufinden, warum dies der Fall ist, wurden zusätzlich die Mikro-
strukturen nach den Kriechversuchen untersucht.

Die Mikrostrukturen nach den Druckkriechversuchen, aufgenommen
im BSD-Modus am REM, sind in Abbildung 9.7 mit Blickrichtung senk-
recht zur angelegten Spannung zu sehen. Da die Legierung NC508Cr eine
Gitterfehlpassung nahe null aufweist [14] und somit die Spannungen an
der𝛾/𝛾′ Grenzfläche niedrig sind, ist auch die Triebkraft fürdiegerichtete
Vergröberung gering [119, 121, 122, 154] (vgl. Abschnitt 2.2.2 und 7). Das
führt dazu, dass NC508Cr auch nach einem Kriechversuch noch nahezu
globulare Ausscheidungen zeigt. Für alle vier anderen Legierungen ist
Floßbildung zu beobachten. In den Ni-reichen Legierungen NC08Cr und
NC258Cr richtet sich die 𝛾′ Phase parallel zur angelegten Spannung aus,
während sie in den Co-reichen Legierungen senkrecht dazu vorliegen.
Auch das ist eine Folge der negativen bzw. positiven Gitterfehlpassung
[153]. Außerdem bildet die 𝛾′ Phase in den Co-reichen Legierungen mit
positiver Gitterfehlpassung plattenförmige Flöße aus, wohingegen die Ni-
reichen Legierungen eher mäanderförmige Formen der 𝛾′ Phase zeigen.
Im Vergleich der Mikrostrukturen von NC08Cr und NC258Cr fällt auf, dass
die gerichtete Vergröberung in NC258Cr weiter fortgeschritten ist, als in
NC08Cr, obwohl die größere Gitterfehlpassung in der reinen Ni-Basis-
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Abbildung 9.6: Druckkriechversuche der NCX8Cr-Serie bei 900 °C und 250 MPa,

a) Dehnrate gegenüber der Dehnung und b) Dehnung über der Versuchszeit.
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Abbildung 9.7: Mikrostrukturen der NCX8Cr Legierungen nach den Kriechversu-

chen bei 900 °C und 250 MPa.

Legierung eine höhere Triebkraft hervorrufen sollte. Allerdings ist hier
anzumerken, dass die Floßbildung auch diffusionskontrolliert abläuft
und somit zeitabhängig ist. Während der Kriechversuch an NC258Cr ca.
430 h dauerte, war NC08Cr den Versuchsbedingungen nur ungefähr 240 h
ausgesetzt. Dies kann vermutlich die weiter fortgeschrittene Floßbildung
in NC258Cr erklären. Außerdem unterscheiden sich in diesen beiden
Legierungen auch die Ausscheidungsgröße sowie der 𝛾′ Volumenan-
teil, sodass Unterschiede in der gerichteten Vergröberung zu erwarten
sind. Die Kriechversuche an den Co-reichen Legierungen dauerten ähn-
lich lang, was dazu führt, dass die gerichtete Vergröberung in NC1008Cr

nahezu abgeschlossen und weiter fortgeschritten ist im Vergleich zu
NC758Cr, da die Gitterfehlpassung und somit die Triebkraft in der reinen
Co-Basis-Legierung größer ist.
Die Mikrostrukturen der NCX8Cr-Serie wurden nach den Kriechversu-
chen auch im TEM hinsichtlich der Verformungsmechanismen unter-
sucht (siehe Abbildung 9.8). Dafürwurden Proben nach Kriechversuchen
bis 5 % bis 8 % und zusätzlich nach unterbrochenen Versuchen bis 0.2 %
bis 0.5 % plastischer Dehnung charakterisiert, um ein komplettes Bild
über die Entwicklung der Verformungsstrukturen zu erhalten. Die ent-
sprechenden Kriechkurven nach den kurzen Dehnungen sind aus Grün-
den der Übersichtlichkeit in Abbildung 9.6 nicht gezeigt, decken sich
aber ihm Rahmen der Messungenauigkeiten und der Probenstreuung mit
den dargestellten Verläufen. Die vollständigen Daten der Kriechversuche
sind in Anhang C zu sehen. Die zugehörigen Mikrostrukturen sind in
Abbildung 9.8 zu sehen. Diese Mikrostrukturaufnahmen wurden senk-
recht zur ⟨001⟩ Richtung angefertigt, sodass die Blickrichtung parallel
zur äußeren Spannung liegt.

Die reine Ni-Basis-Legierung NC08Cr zeigt im frühen Kriechstadium
nach ca. 0.5 % hauptsächlich Verformung in der 𝛾 Matrix und kaum
Schneidprozesse in 𝛾′ (Abbildung 9.8a und b), was typisch für Ni-Basis-
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9 Rolle der Basiselemente Co und Ni

Superlegierungen im Hochtemperatur-Kriechregime ist [76, 122, 126, 137].
Es ist zu beobachten, dass sich die Versetzungen an der 𝛾/𝛾′ Grenzfläche
anlagern und Netzwerke ausbilden. Nur selten ist Versetzungsaktivität
in der 𝛾′ Phase zu sehen. Wenn Versetzungen in die Ausscheidungen ein-
schneiden, dann bilden sich SISFs, wie exemplarisch in Abbildung 9.8a
zu sehen. Diese Charakteristika bleiben auch für den Zustand nach grö-
ßerer Dehnung von ca. 6 % bestehen (Abbildung 9.8c). Auch in diesem
Kriechstadium zeigt sich hauptsächlich Versetzungsbewegung in der
Matrix und die Anordnung zu Grenzflächennetzwerken. Auch nach 6 %
plastischer Dehnung findet das Einschneiden in die 𝛾′ Phase und die
Bildung von Stapelfehlern nur selten statt.

Auch in der Legierung NC258Cr sind die meisten Spuren der Ver-
formung nach kurzen Dehnungen in der 𝛾 Matrix zu finden (Abbil-
dung 9.8e). Aber auch die Bildung von SISFs tritt auf, wenn die 𝛾′ Aus-
scheidungen gelegentlich doch geschnitten werden (Abbildung 9.8d).
Außerdem wurde festgestellt, dass sich Stapelfehler, wenn sie sich bilden,
oft über mehrere Ausscheidungen hinweg erstrecken, was einen Unter-
schied zur Legierung NC08Cr darstellt. Die größere Aufspaltungsweite
der Partialversetzungen könnte auf eine niedrigere Stapelfehlerenergie in
NC258Cr hindeuten. Denkbar wäre auch, dass unterschiedliche Ausbrei-
tungen der Planardefekte auf verschiedene Propagationsgeschwindigkei-
ten zurückzuführen ist. Außerdem wäre es möglich, dass das zusätzliche
Legierungselement Co in NC258Cr durch Segregation an Grenzflächenver-
setzungen das Einschneiden in die 𝛾′ Phase erleichtert. Zusätzlich wurde
in NC258Cr ein Mechanismus entdeckt, bei dem ein SISF in eine APB ein-
gebettet ist (Abbildung 9.8d). Diese Defektkonfiguration wurde kürzlich
von Eggeler et al. [85] in Ni-haltigen Co-Basis-Superlegierungen gefun-
den, die bei 900 °C in Zugkriechversuchen verformt wurden (siehe auch
Abschnitt 2.2.1). Später wurde diese Versetzungsreaktion auch bei der
Verformung weiterer CoNi- und Co-Basis-Superlegierungen gefunden
[77, 86, 87]. Bei zunehmender Dehnung ändern sich die Mechanismen
kaum (Abbildung 9.8f). Die Anzahl der Matrix- und Grenzflächenver-
setzungen und der Schneidprozesse nimmt zu, allerdings werden nach
wie vor SISFs und die ASA-Konfiguration gefunden, was für die gleichen
Versetzungsreaktionen spricht, die auch nach kurzen Dehnungen beob-
achtet wurden.

Wie die beiden Ni-reichen Legierungen, zeigt auch NC508Cr vorwie-
gend Verformung inder𝛾Matrix nach kurzen Dehnungen (Abbildung 9.8
h). Wenn die 𝛾′ Phase geschnitten wird, bilden sich aber auch hier Sta-
pelfehler über mehrere Ausscheidungen hinweg (Abbildung 9.8g). Im
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9.1 Auswirkungen auf das Verformungsverhalten

Gegensatz zu NC08Cr und NC258Cr bilden sich in NC508Cr vorwiegend
SESFs, sodass also andere Versetzungsreaktionen auftreten müssen. Nach
einer plastischen Dehnung von ca. 5 % zeigen sich keine zusätzlichen
Effekte, lediglich die Schneidprozesse und somit die Anzahl an Stapel-
fehlern nehmen zu (Abbildung 9.8i).

Auf der Co-reichen Seite der Legierungsserie ändert sich das Bild. Auch
wenn der Hauptteil der Verformung in NC758Cr wieder in der Matrix liegt,
bilden sich hierausgedehnte APBs, wenn Versetzungen in die𝛾′ Ausschei-
dungen einschneiden (Abbildung 9.8j-l). Die Partialversetzungen spalten
dabei soweit auf, dass sich die APBs über eine gesamte oder sogar meh-
rere Ausscheidungen erstrecken. Ähnliches wurde kürzlich von Eggeler
et al. [8] an einer CoNi-Basis-Superlegierungen in Zugkriechversuchen
bei 900 °C gefunden. Hier wurde gezeigt, dass die ausgedehnten APBs
von a/2⟨011⟩ Versetzungen erzeugt werden [8]. In der Probe, die bis zu
größeren Dehnungen verformt wurde, fällt auf, dass die Schneidprozesse
deutlich zunehmen (Abbildung 9.8l). Allerdings muss ein großer Teil
der Verformung weiterhin von der Matrix getragen werden.

Die bis zu kleinen Dehnungen gekrochene Probe der NC1008Cr zeigt
Versetzungen, die sich paarweise in der 𝛾Matrix bewegen (Abbildung 9.8
m und n). Wenn Versetzungen in die Ausscheidungen einschneiden,
dann kann einevierfache Aufspaltung beobachtet werden (Abbildung 9.8
m). In der Mitte liegt dabei eine APB, was dafür spricht, dass die Verset-
zungen entsprechend Gleichung 2.6 aufspalten. Außerdem stützt diese
Beobachtung die Annahme, dass die Defektenergien in dieser Legierung
vergleichsweise gering sind. Bei größeren Dehnungen zeigt sich dann,
dass sich die APBs über mehrere Ausscheidungen hinweg erstrecken
(Abbildung 9.8 o), ähnlich zu den Beobachtungen in NC758Cr. In selte-
nen Fällen wurden in diesem Kriechstadium der NC1008Cr auch einzelne
Stapelfehler gefunden.

Es ändern sich also sowohl die Kriechfestigkeit als auch die Verfor-
mungsmechanismen signifikant, wenn der Gehalt an Co und Ni variiert
wird. DieTEM-Untersuchungen zeigen, dass ein Großteil derVerformung
in der 𝛾Matrix stattfindet, was darauf hindeutet, dass möglicherweise
die Matrixfestigkeit ausschlaggebend für die Kriechfestigkeit der Legie-
rung ist. Allerdings müssen immer alle mikrostrukturellen Eigenschaften
beachtet werden, wie zum Beispiel der 𝛾′ Volumenanteil, die Defektener-
gien oder die Diffusionsgeschwindigkeiten. Dass sich die Ausgangsmikro-
struktur und auch einige andere Eigenschaften über die Legierungsserie
hinweg deutlich ändern, wurde bereits weiter oben im Detail erläutert.
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9 Rolle der Basiselemente Co und Ni

Generell zeigen die Ni-reichen Legierungen bessere Kriecheigenschaf-
ten als die Co-reichen Legierungen in dieser Serie, was aus den Kriech-
kurven in Abbildung 9.6 hervorgeht. Möglicherweise ist dafür das Ver-
teilungsverhalten der Legierungselemente zwischen der 𝛾 und 𝛾′ Phase
verantwortlich, was in den Co-reichen Legierungen deutlich weniger
ausgeprägt ist. Dies geht aus den Untersuchungen in [14] hervor. Dabei
sind besonders Cr und W zu beachten, die in NC08Cr und NC258Cr stark
in der 𝛾 Phase angereichert sind und dort als mischkristallhärtende Ele-
mente wirken. Im Abschnitt vorher konnte bereits aufgezeigt werden,
dass die Mischkristallhärtung der Legierungen stark vom 𝛾′ Volumenan-
teil und auch vom Legierungselement Al abhängt (siehe Abbildung 9.5).
So zeigen Berechnungen für die reine 𝛾 Phase zwar, dass die Festigkeit
hin zur Co-reichen Seite zunimmt, dennoch nimmt der Härtungsbeitrag
ab, wenn der 𝛾′ Volumenanteil der Legierungen beachtet wird. Diese
Ergebnisse würden sich mit dem Trend von NC258Cr und zunehmendem
Co-Anteil decken, widersprechen allerdings der Tatsache, dass NC08Cr

in der Realität schlechtere Kriecheigenschaften im Vergleich zu NC258Cr

aufweist.
Deshalb müssen auch hier zusätzliche Faktoren in Betracht gezogen

werden. Zum Beispiel leisten die 𝛾′ Ausscheidungen einen Beitrag zur
Ausscheidungshärtung, der theoretisch unter anderem mit dem Volu-
menanteil korrelieren sollte. Der 𝛾′ Volumenanteil nimmt in der NCX-
Serie systematisch mit steigendem Co-Gehalt zu (siehe Abbildung 9.2).
Dies könnte zwarden Anstieg der Kriechfestigkeit von NC08Cr zu NC258Cr

erklären, allerdings steigt dann die Festigkeit nicht weiter an, was aber
sowohl für Ni- [201] als auch für Co-Basis-Superlegierungen [171] zu
erwarten wäre.

Bei Kriechversuchen unter hohen Temperaturen kommt im Vergleich
zu Druckversuchen mit vergleichsweise hohen Dehnraten ein weiterer
Einflussfaktor hinzu, nämlich die gerichtete Vergröberung der 𝛾′ Aus-
scheidungen (siehe Abschnitt 2.2.2). In der Literatur finden sich Hinweise
darauf, dass vollständig ausgebildete Floßstrukturen einen (zumindest
temporären) Festigkeitsanstieg bewirken [79, 80, 131, 155, 156]. Obwohl
in NC08Cr und NC258Cr eine beginnende Floßbildung beobachtet wurde
(siehe Abbildung 9.7), kann kein Einfluss auf die Kriechfestigkeit festge-
stellt werden. Möglicherweise ist die noch unvollständige Floßstruktur
dafür verantwortlich, da die vertikalen Matrixkanäle noch nicht vollstän-
dig geschlossen sind und keine effektive Hinderniswirkung für Verset-
zungsbewegung auftritt. Die beiden Co-reichen Legierungen NC758Cr

und NC1008Cr zeigen ein ausgeprägtes doppeltes Kriechratenminimum.
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9.1 Auswirkungen auf das Verformungsverhalten

Dieses Verhalten wird nun tatsächlich der ausgeprägten Floßstruktur
(siehe Abbildung 9.7d und e) zugeschrieben, wie es auch bereits für
Co-Al-W-Ta Legierungen beschrieben wurde [79, 80] (siehe auch Kapi-
tel 7). Wenn sich die vertikalen 𝛾 Kanäle schließen und die Verformung
noch vorwiegend in der 𝛾 Phase stattfindet, müssen die Versetzungen
die Flöße durch Quergleiten und Klettern überwinden, was zu einem
messbaren Festigkeitsanstieg führt. Dieser Effekt verschwindet im Laufe
des Versuchs wieder, wenn die Floßstruktur stark vergröbert und die Aus-
scheidungenvermehrtvonVersetzungengeschnittenwerden. Somit kann
zwar der Kurvenverlauf der einzelnen Kriechversuche besser verstanden
werden, dennoch bleibt offen, warum die Ni-reichen Legierungen bessere
Kriecheigenschaften zeigen als die Co-reichen.

Auch die 𝛾/𝛾′ Gitterfehlpassung selbst, die über die Ausgangsmorpho-
logie der Ausscheidungen und der Triebkraft für gerichtete Vergröberung
entscheidet, kann einen Festigkeitsbeitrag leisten [242]. Wie bereits bei
der Diskussion der Druckversuche erläutert, zeigen die Legierungen am
Rand der Serie die größten Fehlpassungen mit noch größeren Beträgen
für die Co-reichen Legierungen [88]. Somit deckt sich dieser Beitrag
ebenfalls nicht mit den beobachteten Kriechfestigkeiten bei 900 °C und
250 MPa.

Es konnte ebenfalls bereits aufgezeigt werden, dass die Diffusionsei-
genschaften in den Matrixphasen nicht allein für die Festigkeiten in den
vorliegenden Legierungen verantwortlich sein können, obwohl Diffusion
bei Kriechversuchen aufgrund der längeren Versuchsdauer potentiell
noch mehr Einfluss haben könnte. Der effektive Diffusionskoeffizient
sinkt mit zunehmendem Co-Gehalt [88] und deckt sich somit nicht mit
den Kriechfestigkeiten, die mit steigendem Co-Anteil abnehmen und für
NC258Cr am höchsten ist.

Die Stapelfehlerenergie in der Matrix spielt beim Kriechen natürlich
aucheineentscheidende Rolle. UnterderAnnahme, dasseinegeringeAuf-
spaltungsweite von Partialversetzungen die Rekombination und somit
das Quergleiten begünstigt, würde sich nur eine geringe Stapelfehler-
energie und somit eine große Aufspaltungsweite positiv auf die Kriechei-
genschaften auswirken. Natürlich nur, wenn die Verformung vorwiegend
in der Matrix stattfindet. Die Stapelfehlerenergien der 𝛾 Phasen aller
NCX-Legierungen wurden in [88] mit Hilfe von thermodynamischen
Berechnungenabgeschätzt. Es zeigt sicheine kontinuierlichabnehmende
Stapelfehlerenergie mit zunehmendem Co-Gehalt. Aufgrund der folglich
geringen Aufspaltungsweiten, würde dies eher für ein erleichtertes Quer-
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9 Rolle der Basiselemente Co und Ni

gleiten und somit schlechtere Kriecheigenschaften auf der Ni-reichen
Seite sprechen.

Nach der Abwägung der möglichen Einflussfaktoren wird deutlich,
dass keine Eigenschaft allein das Kriechverhalten der NCX-Legierungen
erklären kann. Auch wenn die Matrixeigenschaften der Co-reichen Legie-
rungen bessere Kriecheigenschaften vermuten lassen, wird der gegentei-
lige Trend beobachtet. Eine mögliche Schlussfolgerung könnte jedoch
sein, dass die Matrixeigenschaften der Co-reichen Legierungen in diesem
System weniger von Bedeutung sind. Möglicherweise werden die 𝛾′ Aus-
scheidungen in diesen Legierungen leichtergeschnitten, sodass wederdie
Stapelfehlerenergie noch die Diffusivität in der Matrix entscheidend sind,
da die Ausscheidungen weniger starke Hindernisse darstellen und ein
Umklettern nicht notwendig ist. Ein weiterer wichtiger Punkt könnten
allerdings auch die deutlichen Unterschiede in den Verformungsmecha-
nismen sein. Wie bereits weiter oben dargelegt und in Abbildung 9.8 zu
sehen, schneiden Versetzungen nur selten in die 𝛾′ Phase ein. Wenn sie
es aber tun, dann unterscheiden sich die auftretenden Defekte und somit
die Versetzungsreaktionen und -aufspaltungen deutlich in den NCX-
Legierungen. Auch wenn die Verformung hauptsächlich in der 𝛾 Phase
abläuft, sollen diese Unterschiede, die in der 𝛾′ Phase auftreten, im Fol-
genden diskutiert werden. Es wäre denkbar, dass die unterschiedlichen
Mechanismen unterschiedliche Auswirkungen auf die Kriechfestigkeit
der Legierungen haben.

In den seltenen Fällen, in denen in NC08Cr Matrixversetzungen in die
Ausscheidungen eindringen, wurden SISFs gefunden (Abbildung 9.8a
und c). Diese erstrecken sich meist über eine ganze Ausscheidung. Wel-
cher der unter Abschnitt 2.2.1 erklärten Versetzungsaufspaltungen für
die Erzeugung der SISFs in dieser Legierung verantwortlich ist, konnte
allerdings nicht eindeutig identifiziert werden. Ähnliches wurde eben-
falls in NC258Cr gefunden. Auch in dieser Legierung zeigen sich SISFs,
die sich über ganze Ausscheidungen hinweg ausbilden (Abbildung 9.8d,
e und f). Außerdem wurde in NC258Cr die ASA-Konfiguration gefun-
den (siehe Abschnitt 2.2.1), bei der ein SISF in eine APB eingebettet ist
(Abbildung 9.8d). Dabei schneidet zunächst eine Kear-Superpartialver-
setzung in die Ausscheidung ein, die einen SISF erzeugt. Die nachlau-
fende Shockley-Partialversetzung bleibt aber nicht an der 𝛾/𝛾′ Grenz-
fläche gepinnt, sondern schneidet auch ein und wandelt den SISF in
eine APB um. Diese Defektanordnung wurde bisher nur in Co- und
CoNi-Basis-Superlegierungen mit positiver Gitterfehlpassung nach Zug-
kriechversuchen gefunden [77, 85–87]. Zum ersten Mal wurde die ASA-
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9.1 Auswirkungen auf das Verformungsverhalten

Konfiguration jetzt auch in einer Ni-reichen Legierung mit negativer
Gitterfehlpassung unter Druckbelastung gefunden [88]. Vereinzelt wur-
den in NC258Cr auch ausgedehnte APBs gefunden, wie zum Beispiel in
Abbildung 9.8d markiert. Es wird davon ausgegangen, dass auch in die-
sen Fällen die ASA-Konfiguration vorlag, der Stapelfehler aber komplett
in eine APB umgewandelt wurde und nun nach und nach auf die {001}
Ebenen migriert.

NC508Cr, die Legierung mit einem Co/Ni-Verhältnis von 1:1, zeigt aus-
gedehnte Stapelfehler, meist über mehrere Ausscheidungen und dazwi-
schenliegende Kanäle hinweg (Abbildung 9.8g und i). In dieser Legierung
wurden sowohl SISFs als auch SESFs gefunden. Diese Beobachtung deutet
darauf hin, dass die Planarfehlerenergie durch den höheren Co-Gehalt
deutlich beeinflusst wird. Die Bildung eines SESFs wird in der Literatur
als Reaktion von Shockley-Partialversetzungen auf benachbarten Gleit-
ebenen und darauffolgender atomarer Platzwechsel beschrieben [90, 91,
93–96]. Dies ist in Abschnitt 2.2.1 genauer erläutert. Oft wird nach der
Bildung von SESFs in späteren Kriechstadien auch die Entstehung von
Mikrozwillingen beobachtet. Dies konnte in NC508Cr nicht nachgewiesen
werden.

In der Co-reichen Legierung NC758Cr wurden ausgedehnte APBs gefun-
den (Abbildung 9.8j, k und l), was erneut auf die Änderung der Defekt-
energien in der 𝛾′ Phase hindeutet. Die Bildung von ausgedehnten APBs
bei der Verformung von CoNi-Basis-Superlegierungen in Zugkriechversu-
chen bei 900 °C wurde auch bereits in [8] gefunden. Dort konnte gezeigt
werden, dass die APBs von a/2⟨011⟩ Versetzungen erzeugt werden, die
in die 𝛾′ Phase einschneiden. Bei der Bildung einer APB durch eine
einzelne Versetzung spielt vermutlich die Senkung der Defektenergie
durch Segregation eine entscheidende Rolle. Da der Gehalt an eigent-
lich 𝛾 stabilisierenden Elementen wie Cr auf der Co-reichen Seite in den
Ausscheidungen deutlich erhöht ist, ist auch die Senkung der Defekten-
ergie durch deren Segregation an die Planardefekte einfacher. Dies führt
zu einer erleichterten Ausbreitung der APBs in NC758Cr und NC1008Cr

und könnte somit auch einen Faktor darstellen, der für die geringeren
Kriechfestigkeiten verantwortlich ist.

In der reinen Co-Legierung NC1008Cr zeigt sich erneut ein anderes
Bild. In dieser Legierung konnte in den 𝛾′ Ausscheidungen eine vierfa-
che Aufspaltung der Versetzungen gezeigt werden (Abbildung 9.8m).
Der mittlere Teil dieser Konfiguration wurde ebenfalls als APB charak-
terisiert. Dies spricht für eine Versetzungsaufspaltung entsprechend
Gleichung 2.6, also dafür, dass die a/2⟨011⟩ Versetzungen, die die APB
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erzeugen, weiter in Shockley-Partialversetzungen des Typs a/6⟨112⟩ auf-
spalten.

In diesem Kapitel konnte systematisch gezeigt werden, wie sich das
Fließverhalten und die Kriecheigenschaften sowie die beim Kriechen vor-
liegenden Verformungsmechanismen ändern, wenn das Basiselement Ni
sukzessive durch Co ersetzt wird. Es wurde allerdings auch gezeigt, dass
sich die Änderung des Basiselements stark auf verschiedenste Material-
eigenschaften auswirkt. Es hat sich zum Beispiel herausgestellt, dass es
wichtig ist, das Verteilungsverhalten der Legierungselemente zwischen
𝛾 und 𝛾′ zu kennen und zu studieren. Dabei kommt es nicht nur auf die
absoluten Verteilungskoeffizienten einzelner Elemente an. Es muss viel
mehr beachtet werden, wie sich das veränderte Co/Ni-Verhältnis auch
auf die Verteilung der anderen Elemente auswirkt. So nimmt zum Bei-
spiel die Segregationstendenz zwischen 𝛾 und 𝛾′ mit zunehmendem Co-
Gehalt ab. Aus einem unterschiedlichen Verteilungsverhalten resultiert
dann auch die Änderung der Gitterfehlpassung der beiden Phasen, der
Stapelfehlerenergie oder der Diffusivität. Auch die Mischkristallhärtung
der Matrixphase konnte die mechanischen Eigenschaften am Ende nicht
erklären. Vielmehr führt die Änderung des Basiselements zu einer hoch-
komplexen Konstellation und zu fünf unterschiedlichen Ausgangslegie-
rungen. Dennoch kann festgehalten werden, dass höchstwahrscheinlich
die unterschiedlichen Verformungsmechanismen unterschiedlich starke
Auswirkungen auf die mechanischen Festigkeiten der Legierungen haben.
Dies sollte in Zukunft noch genauer untersucht werden, um die Trends
innerhalb der NCX-Legierungsserie endgültig zu verstehen.

9.2 Einfluss von Chrom in Abhängigkeit des
Co/Ni-Verhältnisses

Sowohl aus der Literatur [248], als auch aus Abschnitt 9.1 wird klar,
dass Chrom einen signifikanten Einfluss auf die mikrostrukturellen und
mechanischen Eigenschaften von Co-Basis-Superlegierungen hat. Gleich-
zeitig ist das Legierungselement Chrom aber ausschlaggebend für gute
Oxidationseigenschaften, wie es in Abschnitt 2.1.2 bereits beschrieben
wurde, und somit in der Regel wichtiger Bestandteil einer ausgewogenen
Legierungszusammensetzung von konventionellen Superlegierungen.
Um den unterschiedlichen Einfluss von Cr in Ni- und Co-Basis-Super-
legierungen gegenüberzustellen, wurde die NCX-Legierungsserie leicht
in ihrer Zusammensetzung verändert und als Cr-freie Serie erneut abge-
gossen und untersucht. Wie gehabt, ändert sich dabei nur das Co/Ni-
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Verhältnis, während der Gehalt an Al und W konstant gehalten wird
(Zusammensetzung siehe Tabelle 3.1). Ergebnisse an polykristallinem
Material dieser Serie sind bereits in [14, 19] zu finden. Im Rahmen dieser
Arbeit wurden die beiden Legierungen NC250Cr und NC750Cr einkristallin
abgegossen und charakterisiert. Die Ergebnisse werden im Folgenden
vorgestellt. Dabei steht der Unterschied zu den Cr-haltigen Pendant-
Legierungen NC258Cr und NC758Cr im Fokus der Diskussion.

Die Mikrostrukturen der Legierungen NC250Cr und NC750Cr nach einer
Wärmebehandlung bei 1250 °C für 24 h und bei 900 °C für 100 h sind in
Abbildung 9.9a und b dargestellt. Zum Vergleich werden die Mikro-
strukturen von NC258Cr und NC758Cr in Abbildung 9.9c und d nach
identischer Wärmebehandlung erneut gezeigt. Die Legierung NC250Cr

zeigt nahezu globulare Ausscheidungen, was für eine 𝛾/𝛾′ Gitterfehl-
passung nahe null bei der Auslagerungstemperatur von 900 °C spricht,
während NC750Cr eckige Ausscheidungen aufweist, was wiederum auf
eine ausgeprägt Gitterfehlpassung bei 900 °C hindeutet. Die Fehlpas-
sung der beiden Legierungen wurde im Rahmen dieser Arbeit nicht
bestimmt, allerdings wurden von Shinagawa et al. [24] ähnliche qua-
ternäre Co-Ni-Al-W Legierungen untersucht. Dabei wurde festgestellt,
dass die Legierungen durchweg positive Gitterfehlpassungen aufweisen
und die Gitterparameter selbst, aber auch die Gitterfehlpassung mit
zunehmendem Ni-Gehalt geringer wird. Unter der Annahme, dass die
Gitterparameter der einzelnen Phase in den Legierungen NC250Cr und
NC750Cr ähnliche Größenordnungen aufweisen wie bei Shinagawa et al.
[24], passen die Mikrostrukturen sehr gut zu diesen Ergebnissen. So zeigt
die Legierung NC750Cr, die einen niedrigen Ni-Gehalt aufweist, vermut-
lich eine deutlich positive Gitterfehlpassung, während die Erhöhung des
Ni-Gehalts in NC250Cr eine Reduzierung der Fehlpassung bis nahezu null
bewirkt.

Ausgehend von den Kontrastunterschieden in den mit BSE-Kontrast
aufgenommenen Mikrostrukturaufnahmen ist anzunehmen, dass auch
das Verteilungsverhalten der Legierungselemente der beiden untersuch-
ten Legierungen ähnlich zu den von Shinagawa et al. [24] ermittelten
Werten ist. Der helle Kontrast der 𝛾′ Ausscheidungen bei NC750Cr deu-
tet auf eine Anreicherung von W in dieser Phase hin, wie es auch in
[24] gezeigt wurde. Wolfram ändert seine Segregationsneigung hin zur 𝛾
Phase, wenn der Ni-Gehalt, wie in NC250Cr, deutlich erhöht wird. Es ist
davon auszugehen, dass sich das Verteilungsverhalten auch für die übri-
gen Legierungselemente analog zu den Erkenntnissen aus [24] entwickelt
und somit vermutlich die gesamte Segregationsneigung etwas schwächer
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c) d)a) N 25C 0Cr b) N 75C 0Cr N 25C 8Cr N 75C 8Cr

500 nm500 nm

Abbildung 9.9: REM Mikrostrukturaufnahmen von a) NC250Cr und b) NC750Cr

nach der Wärmebehandlung bei 1250 °C für 24 h und bei 900 °C für 100 h. Im Ver-

gleich dazu die Mikrostrukturen von c) NC258Cr und d) NC758Cr nach identischer

Wärmebehandlung (siehe Abschnitt 9.1).

Tabelle 9.2: Mikrostrukturdetails der Cr-freien Legierungen NC250Cr und NC750Cr

im Vergleich zu den Cr-haltigen NC258Cr und NC758Cr.

Bezeichnung 𝛾′ Größe / nm 𝛾′ Volumenanteil / %

NC250Cr 369 ±71 35 ±1

NC258Cr 159 ±55 46 ±5

NC750Cr 228 ±10 46 ±1

NC758Cr 207 ±48 63 ±6

ausgeprägt ist als bei den Cr-haltigen NC-Legierungen (vgl. [14]). Wei-
tere Mikrostrukturdetails der Cr-freien Legierungen sind in Tabelle 9.2
zusammengefasst. Die zum Teil großen Fehlerangaben sind auf Mikro-
strukturunterschiede zwischen Dendritenkern und interdendritischen
Bereichen zurückzuführen. Auffällig dabei ist, dass Cr sowohl in den Ni-
reichen als auch den Co-reichen Legierungen die Ausscheidungsgröße
verringert und den 𝛾′ Volumenanteil erhöht. Auf der Ni-reichen Seite
bewirkt das Zulegieren von Cr zum Beispiel eine Verringerung der 𝛾′

Größe um mehr als die Hälfte und eine signifikante Zunahme des 𝛾′

Volumenanteils um 11 %.
Um die mechanischen Eigenschaften zu charakterisieren, wurden

zunächst Druckversuche mit wechselnden Dehnraten und bei verschie-
denen Temperaturen durchgeführt. Die entsprechenden Spannungs-
Dehnungs-Diagramme sind in Anhang D dargestellt. Die Fließspan-
nungen 𝑅𝑝0.2 wurden dabei im ersten Segment bei einer Dehnrate von
1×10−4 s−1 ermittelt und sind in Abbildung 9.10 über den Versuchstempe-
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9.2 Einfluss von Chrom in Abhängigkeit des Co/Ni-Verhältnisses

raturen und direkt im Vergleich zu den Cr-haltigen Legierungen aufge-
tragen. Wenn zunächst nur die beiden Cr-freien Legierungen NC250Cr

und NC750Cr betrachtet werden, fällt auf, dass die Co-reiche Legierung
bis zu einer Temperatur von 800 °C deutlich höhere Festigkeiten aufweist
im Vergleich zur Ni-reichen NC250Cr. Bei höheren Temperaturen liegen
die Festigkeiten nahezu auf identischem Niveau mit leichtem Vorteil
auf der Seite der Ni-reichen Legierung. Dabei zeigt vor allem NC750Cr

eine deutliche Abnahme der Fließspannung ab 800 °C, was vermutlich
damit zusammenhängt, dass sich die Versuchstemperatur der 𝛾′ Solvus-
temperatur annähert bzw. diese sogar übersteigt [14]. Das führt dazu,
dass sich die 𝛾′ Ausscheidungen langsam auflösen und die härtende
Phase verloren geht. Bei NC250Cr liegt die 𝛾′ Solvustemperatur ca. 100 °C
höher im Vergleich zur NC750Cr, sodass der Festigkeitsabfall schwächer
ausgeprägt bzw. zu höheren Temperaturen verschoben ist. Für die Ni-
reiche Legierung ist sogar ein kleiner Anstieg der Festigkeit bei 900 °C
zu erkennen, was auf die Fließspannungsanomalie hindeutet, wie sie
bereits in Abschnitt 2.2.2 beschrieben wurde. Dabei bilden sich sesshafte
Versetzungskonfigurationen, die sogenannten Kear-Wilsdorf-Locks, was
zu einer temporären Erhöhung der Festigkeit führt [70, 72].

Darüber hinaus zeigt sich auch ein deutlicher Einfluss des Legierungs-
elementes Cr auf die Fließspannung der Legierungen. Beim Vergleich
der Ni-reichen Legierungen NC250Cr und NC258Cr ist eine Erhöhung der
Fließspannung über den gesamten Temperaturverlauf hinweg zu erken-
nen, wenn 8.0 at.% Cr zulegiert werden. Aus früheren Publikationen ist
bekannt, dass Cr die Stapelfehlerenergie in Ni deutlich erniedrigt [27,
249]. Es ist denkbar, dass dies nun auch für die Matrixzusammenset-
zung der Legierung NC258Cr zutrifft und die Stapelfehlerenergie der 𝛾
Phase niedriger ist als in NC250Cr. Das hätte die Folge, dass die Aufspal-
tungsweiten zwischen zwei Partialversetzungen vergrößert wird und eine
Rekombination erschwert. Eine Rekombination der Partialversetzungen
wäre allerdings für Kletter- und Quergleitprozesse notwendig. Somit
bewirkt eine niedrigere Stapelfehlerenergie eine erhöhte Festigkeit der
𝛾 Phase. Diese Erklärung setzt allerdings voraus, dass die Verformung
zum Großteil in der Matrixphase stattfindet. Von Povstugar et al. [248]
konnte außerdem gezeigt werden, dass sich Cr in Co- und CoNi-Basis-
Superlegierungen extrem stark in der 𝛾 Phase anreichert und somit auf
die Eigenschaften der 𝛾′ Phase nur einen geringen Einfluss hat. Auch
für die polykristalline Variante der NC258Cr konnte dies von Zenk et al.
[14] bestätigt werden. Ein weiterer Grund für die unterschiedlichen Fes-
tigkeiten kann natürlich auch die Ausgangsmikrostruktur sein, die bei
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den beiden Ni-reichen Legierungen sehr unterschiedlich ist. Vor allem
die Gitterfehlpassung ist durch Cr deutlich erhöht, was einen zusätzli-
chen Festigkeitsbeitrag liefern kann [242, 250–253]. Außerdem sprechen
auch der höhere 𝛾′ Volumenanteil und die gleichzeitig kleinere Aus-
scheidungsgröße für eine höhere Festigkeit von NC258Cr im Vergleich zu
NC250Cr.

Auf der Co-reichen Seite, also bei NC750Cr und NC758Cr, zeigt sich
ein komplett anderes Bild. Beim Vergleich der beiden Legierungen zeigt
NC750Cr bis zu einer Temperatur von ca. 800 °C eine deutlich höhere
Fließspannung. Das zusätzliche Legierungselement Cr verringert hier
also die Festigkeit signifikant. Erst bei höheren Temperaturen zeigen die
beiden Legierungen nahezu identische Fließspannungen. Die Abnahme
der Festigkeit bei Temperaturen ab 900 °C ist auf die beginnende Auf-
lösung der 𝛾′ Phase zurückzuführen, da die Solvustemperatur beinahe
erreicht bzw. überschritten ist. Die Tatsache, dass die Festigkeiten dann
quasi identisch sind, zeigt aber auch, dass der Festigkeitsunterschied bei
niedrigen Temperaturen vermutlich auf die 𝛾′ Ausscheidungen zurück-
zuführen ist. Der 𝛾′ Volumenanteil ist allerdings sogar etwas höher in der
Cr-haltigen Legierung NC758Cr. Es muss also mit den Eigenschaften der
jeweiligen 𝛾′ Phasen zu tun haben. Zum einen konnten Zenk et al. [14]
zeigen, dass sich Cr auf der Co-reichen Seite der Legierungsserie deutlich
weniger stark in der 𝛾 Phase anreichert. Somit ist Cr auch in der 𝛾′ Phase
vertreten und senkt möglicherweise auch in den Ausscheidungen die
Stapelfehler- und Antiphasengrenzflächenenergie. Dies hätte zur Folge,
dass Versetzungen leichter in die Ausscheidungen einschneiden könnten
und der Härtungsbeitrag somit abgeschwächt wird. Zum anderen weist
die Cr-freie Legierung NC750Cr eine größere Gitterfehlpassung auf, was
einen höheren Beitrag an Kohärenzhärtung bewirkt [242, 250–253].

Zusätzlich zu den bereits diskutierten Unterschieden ist es außerdem
möglich, dass sich die Verformungsmechanismen ändern, über die die
plastische Verformung abläuft.

Auchdie Cr-freien Legierungen NC250Cr und NC750Cr wurden in Kriech-
versuchen bei 900 °C und 250 MPa untersucht. Die Ergebnisse der Ver-
suche sind in Abbildung 9.11 aufgetragen und im direkten Vergleich mit
den Cr-haltigen Legierungen NC258Cr und NC758Cr aus Abschnitt 9.1
zu sehen. Zunächst ist festzuhalten, dass NC250Cr und NC750Cr ähnli-
che Kurvenverläufe aufweisen. Nach geringer plastischer Dehnung stellt
sich ein nahezu konstanter sekundärer Kriechbereich ein. Dabei liegt
die minimale Dehnrate von NC250Cr etwas höher als bei NC750Cr. Das
gleiche Verhalten wurde auch von Zenk et al. [14] an den polykristal-
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Abbildung 9.10: Fließspannungsverlauf von NC250Cr und NC750Cr aufgetragen

gegenüber der Temperatur im Vergleich zu den Cr-haltigen Legierungen NC258Cr

und NC758Cr.

linen Varianten dieser beiden Legierungen beobachtet. Dieser Trend,
dass die Erhöhung des Co-Gehalts die Kriecheigenschaften verbessert,
ist allerdings genau entgegengesetzt zu dem, der bei den Cr-haltigen
Legierungen beobachtet wurde. Wie auch in Abbildung 9.11 noch einmal
zu sehen ist, zeigt NC258Cr eine deutlich höhere Kriechfestigkeit vergli-
chen mit NC758Cr. Sowohl für die Co-reichen als auch die Ni-reichen
Legierungen können die Kriecheigenschaften durch das Zulegieren von
Cr verbessert werden. Dies steht im Gegensatz zu mehreren früheren
Studien, in denen gezeigt werden konnte, dass Cr die mechanischen
Eigenschaften in Co-Basis-Superlegierungen verschlechtert [51, 248]. Um
die Unterschiede nun besser verstehen und die Ergebnisse erklären zu
können, sind weiterführende Untersuchungen nötig. Deshalb wurden
zusätzlich die Mikrostrukturen nach unterbrochenen Kriechversuchen
charakterisiert.

Abbildung 9.12a und b zeigen die Mikrostrukturen von NC250Cr und
NC750Cr nach ca. 4.0 % bzw. 3.0 % plastischer Dehnung. Da NC250Cr

nahezu keine 𝛾/𝛾′ Gitterfehlpassung aufweist, ist in dieser Legierung
während der Kriechversucheauch keinegerichteteVergröberung zu beob-
achten (siehe Abschnitt 2.2.2). Die ausgeprägt positive Gitterfehlpassung
in NC750Cr sorgt dafür, dass eine gerichtete Vergröberung senkrecht zur
äußeren Spannung auftritt und sich die ursprünglich kubischen 𝛾′ Aus-
scheidungen zu Flößen umformen und zusammenwachsen. Auch hier
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9 Rolle der Basiselemente Co und Ni

zeigen sich Unterschiede zu den Cr-haltigen Legierungen. NC258Cr weist
eine negative Gitterfehlpassung auf, was zur gerichteten Vergröberung
parallel zuräußeren Druckspannung führt (siehe Abbildung 9.12c). Unter
der Annahme, dass NC750Cr eine größere Gitterfehlpassung aufweist als
NC758Cr (ausgehend von den Mikrostrukturaufnahmen nach der Stan-
dard-Wärmebehandlung, siehe Abbildung 9.9b und d), sorgt die höhere
Triebkraft für die gerichtete Vergröberung zu einer ausgeprägteren Floß-
struktur in der Cr-freien Legierung (siehe Abbildung 9.12b und d).

Um das Kriechverhalten vollständig zu verstehen, wurden außerdem
Versuche bis zum Erreichen des (ersten) Minimums durchgeführt und
die auftretenden Verformungsmechanismen in TEM-Untersuchungen
charakterisiert. Dies entspricht bei den Cr-freien Legierungen einer plas-
tischen Dehnung von ca. 1.0 % und, wie bereits unter Abbildung 9.8
erläutert, bei den Cr-haltigen Legierung einer Dehnung von ca. 0.5 %.
Die entsprechenden Mikrostrukturen sind in Abbildung 9.13a und b bzw.
c und d zu sehen.

Beide Cr-freien Legierungen zeigen nahezu keine Versetzungsaktivität
in den 𝛾′ Ausscheidungen. Sowohl bei NC250Cr als auch bei NC750Cr

sind überwiegend Matrixversetzungen zu beobachten und keine Pla-
nardefekte wie Stapelfehler oder Antiphasengrenzflächen in der Aus-
scheidungsphase. Die Verformung findet somit ausschließlich in der
Matrixphase statt. Die beiden Legierungen unterscheiden sich jedoch
hinsichtlich der Versetzungskonfiguration. In NC250Cr sind viele kurze
Versetzungssegmente zu erkennen, die sich in Netzwerken an der 𝛾/𝛾′

Grenzfläche anordnen, aber nicht einschneiden. NC750Cr hingegen zeigt
ausgedehnte Versetzungssegmente, die sich in den horizontalen 𝛾 Kanä-
len befinden. Wie bereits in Abschnitt 9.1 aufgezeigt, treten in den Cr-
haltigen Legierungen andere Mechanismen auf. Hier können Versetzun-
gen sowohl bei NC258Cr als auch bei NC758Cr in die 𝛾′ Phase einschneiden.
Dabei bilden sich ausgedehnte Stapelfehler bzw. Antiphasengrenzflä-
chen. Auch wenn die Schneidprozesse nur einen geringen Anteil der
Gesamtverformung tragen, ist der mechanistische Unterschied deutlich.
Möglicherweise erleichtert das zusätzliche Legierungselement Cr das
Einschneiden von Versetzungen in die Ausscheidungen, indem die Plan-
arfehlerenergie verringert wird. Dass Cr solche Auswirkungen auf fcc-Ni
hat, ist bereits aus der Literatur bekannt [27, 249]. Cruddon et al. [254]
konnten außerdem für die L12 Phase Ni3Al in DFT und CALPHAD Rech-
nungen bereits zeigen, dass Cr die APB-Energie von 𝛾′ erniedrigt. Mögli-
cherweise lassen sich diese Ergebnisse auch auf Co-Basis-Legierungen
übertragen und das Legierungselement Cr erleichtert in den hier unter-
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ss

c) d)a) N 25C 0Cr b) N 75C 0Cr N 25C 8Cr N 75C 8Cr
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Abbildung 9.12: Mikrostrukturen von a) NC250Cr und b) NC750Cr nach den Kriech-

versuchen bis zu einer plastischen Dehnung von ca. 4.0 % bzw. 3.0 % bei 900 °C

und 250 MPa. Im Vergleich dazu die Mikrostrukturen von c) NC258Cr und d)

NC758Cr nach Kriechversuchen bei identischen Parametern bis zu Dehnungen

von ca. 4.8 % bzw. 8.0 % (siehe Abschnitt 9.1).

c) d)a) N 25C 0Cr b) N 75C 0Cr N 25C 8Cr N 75C 8Cr

200 nm500 nm 200 nm500 nm

Abbildung 9.13: Verformungsmechanismen von a) NC250Cr und b) NC750Cr nach

den Kriechversuchen bis zu einer plastischen Dehnung von ca. 1.0 % bei 900 °C

und 250 MPa, aufgenommen im STEM-Modus. Im Vergleich dazu die Mikro-

strukturen von c) NC258Cr und d) NC758Cr nach identischen Versuchen bis zu

einer Dehnung von ca. 0.5 % (siehe Abschnitt 9.1).

suchten Legierungen das Einschneiden von Matrixversetzungen in die
Ausscheidungen, indem die APB Energie herabgesetzt wird.

Ausgehendvondieseneben beschriebenen mikrostrukturellen Gemein-
samkeiten und Unterschieden kann das Kriechverhalten der vier Legie-
rungen NC250Cr, NC750Cr, NC258Cr und NC758Cr wie folgt erklärt werden:
Unter den Cr-freien Legierungen zeigt die Co-reiche NC750Cr etwas bes-
sere Kriecheigenschaften, verglichen mit NC250Cr. Ein Grund istder leicht
höhere 𝛾′ Volumenanteil dieser Legierung. Zusätzlich zeigt NC750Cr eine
größere 𝛾/𝛾′ Gitterfehlpassung und somit die möglicherweise bessere
Ausgangsmikrostruktur [222, 242, 250–252]. Außerdem ist denkbar, dass
die gerichtete Vergröberung in NC750Cr einen zusätzlichen Festigkeitsbei-
trag liefert. Durch die unterschiedliche Morphologie der Ausscheidungen
sind die 𝛾 Kanäle in NC750Cr deutlich schmaler verglichen mit NC250Cr,
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was die Versetzungsbewegung zusätzlich erschwert. Für diese Faktoren
spricht vor allem, dass die Verformung hauptsächlich in der 𝛾 Matrix
stattfindet und die Ausscheidungen nicht geschnitten werden.

Die verbesserten Kriecheigenschaften durch die Zugabe von Cr ste-
hen im Widerspruch zu früheren Untersuchungen an Co-Basis-Super-
legierungen [51, 248]. Für die hier untersuchten Legierungen können
allerdings mehrere potentielle Gründe ausgemacht werden, wie Cr die
Kriechfestigkeit erhöht. Auch wenn Cr nicht als klassisches mischkristall-
härtendes Element in Superlegierungen gilt, hat es in diesen Modelllegie-
rungen vermutlich einen deutlichen Einfluss [88]. Dabei kommt die sehr
starke Anreicherung in der 𝛾 Phase besonders zum Tragen [14], sodass
auch Cr einen Beitrag zur Mischkristallhärtung leistet. Außerdem senkt
Cr die Stapelfehlerenergie in der Matrix [27, 249], sodass eine Rekom-
bination von Partialversetzungen und somit Quergleiten und Klettern
erschwert wird. Da die Verformung maßgeblich in der 𝛾 Matrix loka-
lisiert ist, sind diese Effekte besonders effizient bei der Steigerung der
Kriechfestigkeit.

Ungeklärt bleibt jedoch, warum die Cr-freie Legierung NC750Cr kein
doppeltes Minimum zeigt während das Cr-haltige Pendant NC758Cr ein
solches aufweist. In der Literatur [79, 80] und im Rahmen dieser Arbeit
(Kapitel 7) wird die Floßbildung senkrecht zur äußeren Druckspannung
für die Ausbildung des zweiten Minimums bei Co-Basis-Superlegierun-
gen verantwortlich gemacht. Die vertikalen 𝛾 Kanäle werden im Laufe
der gerichteten Vergröberung der 𝛾′ Phase nach und nach geschlossen,
was die Versetzungsbewegung behindert und einen zusätzlichen Fes-
tigkeitsbeitrag bewirkt. Dieser Effekt geht verloren, wenn die 𝛾′ Phase
von Versetzungen in erhöhtem Maße geschnitten wird. Interessanter-
weise zeigt NC750Cr eine deutlich ausgeprägtere Floßbildung aufgrund
der größeren Gitterfehlpassung (siehe Abbildung 9.12) und bildet trotz-
dem kein doppeltes Kriechminimum aus. Wie bereits erwähnt, würde
ein geringer Widerstand der Ausscheidungen gegen Einschneiden von
Versetzungen den Effekt verschwinden lassen. Allerdings ist ein Ein-
schneiden von Matrixversetzungen in die 𝛾′ Phase in NC750Cr kaum zu
beobachten (siehe Abbildung 9.13). Von O. Horst [255] konnte gezeigt
werden, dass auch die 𝛾′ Ausscheidungsgröße einen Einfluss auf die
Ausbildung eines doppelten Kriechminimums hat. Dort konnte gezeigt
werden, dass mit zunehmender Größe der Ausscheidungen der Effekt
des doppelten Minimums weniger stark ausgeprägt ist bzw. komplett
verschwindet. NC750Cr weist zwar im Durchschnitt eine minimal größere
𝛾′ Größe auf, verglichen mit NC758Cr (siehe Tabelle 9.2), allerdings ist es
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unwahrscheinlich, dass der Unterschied von ca. 20 nm dieses Verhalten
verschwinden lässt. Allerdings ist noch nicht endgültig geklärt, wie der
EinflussderTeilchengrößeauf dasdoppelte Minimum im Detail zu verste-
hen ist. Auch vorhergehende Kapitel in dieser Arbeit haben offene Fragen
zur Ausbildung des doppelten Dehnratenminimums hervorgebracht, die
in weiterführenden Studien geklärt werden sollten.
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10 Schlussfolgerungen

Im Rahmen dieser Arbeit wurden verschiedene Einflussfaktoren auf die
mechanischen Eigenschaften ausscheidungsgehärteter Co-Basis-Super-
legierungen untersucht. Darunter waren zum Beispiel die Auswirkung
eines systematisch variierenden 𝛾′ Volumenanteils, der Einfluss unter-
schiedlicher Ausscheidungsmorphologien oder die Rolle des Basisele-
ments. Aus den gewonnenen Erkenntnissen können auch kapitelüber-
greifend einige Schlussfolgerungen für die zukünftige Entwicklung von
neuen Co-Basis-Superlegierungen formuliert werden. Diese Gedanken
sollen im Folgenden diskutiert und mögliche Optimierungsziele heraus-
gearbeitet werden.

𝛾/𝛾′ Mikrostruktur: Die zweiphasige Mikrostruktur ist das Herzstück
der Superlegierungen und verleiht diesen die ausgezeichneten Hoch-
temperatureigenschaften. Doch auch die 𝛾/𝛾′ Mikrostruktur kann sich
von Legierung zu Legierung deutlich unterscheiden. Einige wichtige
Parameter sind hier zum Beispiel der 𝛾′ Volumenanteil, die Ausschei-
dungsgröße, die Ausscheidungsmorphologie oder die Anordnung der
Ausscheidungen zueinander. Für Ni-Basis-Superlegierung konnte in der
Vergangenheit von Caron und Khan [122], Nathal [219] und Van Sluyt-
man et al. [222] gezeigt werden, dass es möglicherweise eine optimale
Ausscheidungsgröße und -form geben könnte. Die Form der Ausschei-
dungen wird maßgeblich von der 𝛾/𝛾′ Gitterfehlpassung bestimmt. Für
die meisten Ni-Basis-Superlegierungen ist diese negativ, während sie für
die Mehrheit der Co-Basis-Legierungen positiv ist. Nathal [219], der die
optimale Ausscheidungsgröße für Ni-Basis-Legierungen suchte, konnte
aber auch einen Zusammenhang zwischen Gitterfehlpassung und opti-
maler Ausscheidungsgröße feststellen. Er fand heraus, dass bei kleiner
Gitterfehlpassung die besten Kriecheigenschaften bei größeren Ausschei-
dungen auftreten, während die optimale Teilchengröße mit zunehmen-
der Gitterfehlpassung abnimmt. In dieser Arbeit wurde die Legierung
ERBOCo-1 hinsichtlich optimaler Ausscheidungsgröße untersucht. Diese
Legierung weist mit ca. +0.4 % für Co-Basis-Superlegierungen eine ver-
gleichsweise niedrige Gitterfehlpassung auf, wobei allgemein der Betrag
der Fehlpassungen für Co-Basis-Legierungen höher liegt verglichen mit
konventionellen Ni-Basis Legierungen.

Es konnte gezeigt werden, dass die Legierung ERBOCo-1 mit variie-
render 𝛾′ Größe nicht nur unterschiedliche absolute Kriechfestigkeiten
zeigt, sondern auch, dass sich das Verformungsverhalten ändert. Von
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Nathal [219] wurde nurdie Lebensdauerbetrachtet, dochauchdort finden
sich Hinweise, dass sich das Verformungsverhalten ändert. Die Druck-
kriechversuche in dieser Arbeit konnten, bedingt durch die verwendeten
Kriechapparaturen, nicht bis zum Bruch durchgeführt werden, weshalb
in Abschnitt 6.1 eine plastische Dehnung bis ca. 4.0 % vergleichsweise her-
angezogen wurde. Hier zeigt ERBOCo-1 im Zustand mit den größten Aus-
scheidungen die beste Kriechfestigkeit, bezogen auf die Zeit bis zu einer
Dehnung von 4.0 % und liegt mit einer Kantenlänge von ca. 380 nm in
der Nähe der optimalen Ausscheidungsgröße von Ni-Basis-Legierungen
mit einer Gitterfehlpassung von 0.1 % bis 0.5 % [219]. Allerdings konnte
in Abschnitt 6.1 auch gezeigt werden, dass kleinere Ausscheidungen ein
scharfes Dehnratenminimum erzeugen und somit bis hin zu geringe-
ren Dehnungen vielversprechende Kriecheigenschaften zeigen. Da für
Turbinenschaufeln in der Anwendung nur sehr geringe plastische Deh-
nungen tolerierbar sind, sind eventuell sogar kleine Ausscheidungen zu
bevorzugen.

Eine direkte Studie hinsichtlich unterschiedlicher Gitterfehlpassungen
bei Co-Basis-Superlegierungen wurde im Rahmen dieser Arbeit nicht
durchgeführt. Dennoch hat die Gitterfehlpassung vermutlich einen gro-
ßen Einfluss auf die mechanischen Eigenschaften, da nicht nur die Form
der Ausscheidungen bestimmt wird, sondern auch direkte Härtungsbei-
träge durch Kohärenzspannungen an der 𝛾/𝛾′ Grenzfläche erzielt werden
können [241, 242]. In Abschnitt 9.1 wurden die NC-Legierungen unter-
sucht, die auch einen ganzen Bereich an Gitterfehlpassungen abdecken.
Hier wurde allerdings auch gezeigt, dass die Fehlpassung alleine nicht
die Eigenschaften erklären kann und auch globulare Ausscheidungen
bessere Kriecheigenschaften zeigen können als kubische.

Eindeutig gezeigt werden konnte allerdings in Kapitel 4, dass ein höhe-
rer 𝛾′ Volumenanteil die mechanischen Eigenschaften signifikant ver-
bessern kann. Hier konnten sogar Festigkeitssteigerungen durch die
Ausscheidungen festgestellt werden, die Ni-Basis-Superlegierungen der
ersten Generation übertreffen. Dieses Optimierungsziel sollte also bei
zukünftigen Legierungen im Fokus stehen. Mögliche Probleme bestehen
hier in der Löslichkeit der 𝛾′-bildenden Legierungselemente. In Kapi-
tel 4 konnte nämlich auch gezeigt werden, dass sich bei hohen Ta und W
Anteilen zusätzliche unerwünschte Phasen bilden können, auch wenn
diese nach Standardwärmebehandlung noch nicht vorlagen. Hier gilt es
also die Zusammensetzung optimal aufeinander abzustimmen.
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Doppeltes Dehnratenminimum in Kriechversuchen: Sowohl Ni-
als auch Co-Basis-Superlegierungen zeigen unter bestimmten Vorausset-
zungen im Hochtemperatur-Kriechregime ein doppeltes Minimum im
Verlauf der Dehnrate [79, 80, 125, 131, 142, 220]. Für beide Legierungsty-
pen wird das zweite Minimum, also die temporäre Verfestigung, mit der
gerichtetenVergröberung der𝛾′ Phaseerklärt. Dieentsprechenden Legie-
rungen weisen dabei alle hauptsächlich Verformung über die Matrix und
Typ-N Floßbildung auf, also eine Vergröberung der 𝛾′ Ausscheidungen
senkrecht zur äußeren Spannung. Aufgrund der Gitterfehlpassung, die
typischerweise negativ bei Ni-Basis- und positiv bei Co-Basis-Superlegie-
rungen ist, ist dies bei Ni-Legierungen in Zugkriechversuchen der Fall,
während Co-Legierungen dementsprechend in Druckkriechversuchen
Typ-N Floßbildung zeigen. Exemplarisch für Co-Basis-Superlegierungen
erklärt, kommt der zusätzliche Härtungsbeitrag dann zustande, wenn
sich die vertikalen 𝛾 Kanäle durch die gerichtete Vergröberung schließen.
Dadurch wird das Passieren der Ausscheidungen für Versetzungen, die
sich in der Matrix bewegen, deutlich erschwert [80]. Für Ni-Basis-Super-
legierungen in Zugkriechversuchen funktioniert dieser Mechanismus
dann analog, wenn sich die entsprechenden Matrixkanäle schließen [142,
220].

In Kapitel 7 wurde das doppelte Dehnratenminimum von Co-Basis-
Superlegierungen genauer untersucht. Für die Legierung ERBOCo-2Ta
konnte durch unterbrochene Druckkriechversuche ebenfalls der Zusam-
menhang zwischen gerichteter Vergröberung und doppeltem Minimum
bestätigt werden. Dieser zusätzliche Härtungsbeitrag könnte auch in
Zukunft beim Design neuer Co-basierter Superlegierungen berücksich-
tigt werden, sodass gezielt Mikrostrukturen erzeugt werden, die eine
Verfestigung unter Typ-N Floßbildung und somit erhöhte Kriechfestig-
keiten aufweisen.

Bei genauerer Betrachtung aller Ergebnisse oder der Korrelation mit
dem Kriechverhalten anderer Co-Basis-Legierungen aus dieser Arbeit,
fallen allerdings einige Besonderheiten und Fragen auf. In Abschnitt 8.2
wurde die Zug-Druck-Asymmetrie der Legierung ERBOCo-2Ta unter-
sucht. Hier wurde gezeigt, dass auch in Zugkriechversuchen ein dop-
peltes Dehnratenminimum auftritt, obwohl die Legierung unter diesen
Versuchsbedingungen Typ-P Floßbildung zeigt. Es bilden sich statt plat-
tenförmiger 𝛾′ Ausscheidungen senkrecht zur äußeren Spannung eher
stäbchenförmige Flöße, die parallel zur Zugspannung ausgerichtet sind.
Bisher wurde eine temporäre Verfestigung nur bei Typ-N Verhalten beob-
achtet [79, 80, 125, 131, 142, 220]. Auch wenn die Unterschiede nur mini-
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mal sind, ist das zweite Minimum im Zugkriechversuch etwas schwächer
ausgeprägt, verglichen mit dem Druckkriechversuch. Möglicherweise
kommt es also doch auch bei stäbchenförmiger Typ-P Floßbildung zu
einem Härtungsbeitrag, wenn die horizontalen 𝛾 Kanäle geschlossen
sind. Der Festigkeitsbeitrag fällt dabei aber geringer aus, da sich statt 𝛾′

Platten die beschriebenen stäbchenförmigen Morphologien ausbilden
und somit die Hinderniswirkung für Versetzungsbewegung geringer ist.
Es wäre also denkbar, dass bei anderen Legierungen mit gleicher Mikro-
strukturentwicklung der Verfestigungsbeitrag zwar existiert, dieser aber
nur schwach ausgeprägt ist und von Entfestigungsbeiträgen überlagert
wird, sodass er in der Kriechkurve nicht sichtbar wird.

Möglicherweise sind aber auch gänzlich andere Effekte verantwortlich.
So ist zum Beispiel für Ni-Basis-Superlegierungen bekannt, dass diese
auch bei niedrigen Temperaturen ein doppeltes Dehnratenminimum
zeigen können, auch wenn keine gerichtete Vergröberung auftritt. Für
die Legierung ERBO-1, die in der Zusammensetzung identisch mit der
Legierung CMSX-4 ist, konnte dieses Verhalten zum Beispiel in Zug-
kriechversuchen bei 750 °C und 800 MPa gezeigt werden [143, 192]. Hier
werden mehrere Mechanismen fürdie Abnahmeder Dehnrate im zweiten
Minimum verantwortlich gemacht: Zum einen wurde beobachtet, dass
die 𝛾 Kanäle gefüllt sind mit Versetzungen und es somit zur konventionel-
len Verformungsverfestigung kommt [143]. Zum anderen finden sich eine
Vielzahl an Versetzungen in den 𝛾′ Ausscheidungen, sodass vermutet
wird, dass dies auch in den Ausscheidungen zu einer Art Verformungs-
verfestigung führt [143]. Außerdem wird angemerkt, dass die Stabilisa-
tion der Grenzflächenversetzungsnetzwerke und atomare Umordnungs-
prozesse das Einschneiden von Versetzungen in die Ausscheidungen
erschwert [143]. Es gibt also weitere Mechanismen, die ein doppeltes
Dehnratenminimum hervorrufen, auch wenn keine Floßbildung stattfin-
det, was theoretisch auch für die Legierung ERBOCo-2Ta denkbar wäre.
Um dies zu klären oder auszuschließen, sind weitere Untersuchungen
der Verformungsmechanismen vonnöten.

Als zusätzlicher Härtungseffekt in Co-Basis-Superlegierungen wurde
kürzlich von Bezold et al. [57] auch die Interaktion von Stapelfehlern
in der 𝛾′ Phase beschrieben. Unter der Annahme, dass der Anstieg der
Dehnrate nach dem ersten Minimum unter anderem auf beginnende
Schneidprozesse zurückzuführen ist [80], wäre es denkbar, dass dieser
Mechanismus dann auch hier wirkt. Wenn die Ausscheidungen in den
Zugkriechversuchen unter der Bildung von Stapelfehlern geschnitten
werden und eine ausreichend hohe Menge an Stapelfehlern vorhanden
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ist, dann könnte das zweite Minimum durch die Interaktion der Stapel-
fehler auftauchen. Die Charakterisierung der Verformungsmechanismen
ist aber auch hier notwendig, um diese Theorie zu bestätigen oder zu
widerlegen.

Die Zug-Druck-Asymmetrie wurde in Abschnitt 8.1 auch für die Legie-
rung ERBOCo-1 untersucht. Hier fällt nun auf, dass die Kriechkurven in
Abbildung 8.4 weder in den Zug- noch den Druckkriechversuchen ein
doppeltes Dehnratenminimum aufweisen, obwohl die Mikrostrukturen
zum Teil ausgeprägte Floßbildung zeigen. Auch wenn sich die absoluten
Kriechfestigkeiten von ERBOCo-2Ta und ERBOCo-1 zum Beispiel bei
975 °C unterscheiden (Abbildung 8.7 und 8.4), ähneln sich die Mikro-
strukturen nach den Versuchen stark (Abbildung 8.8 und 8.6). Dennoch
zeigt ERBOCo-2Ta das Doppelminimum und ERBOCo-1 nicht. Gleiches
gilt auch für die in Abschnitt 9.2 untersuchte Legierung NC750Cr, die
Floßbildung aber kein doppeltes Dehnratenminimum aufweist, während
dies beim chromhaltigen Pendant NC758Cr zu sehen ist. Die gerichtete
Vergröberung allein scheint also doch nicht das einzige Kriterium zu
sein, dass erfüllt sein muss, um eine temporäre Festigkeitssteigerung zu
bewirken.

Ein zusätzlicher Einflussfaktor wurde erstmals von O. Horst [255] im
Rahmen seiner Dissertation gefunden. Er konnte an der Ni-Basis-Su-
perlegierung ERBO-1 zeigen, dass ein doppeltes Dehnratenminimum
in Zugkriechversuchen von der Ausscheidungsgröße abhängt. Nur für
Ausscheidungen kleiner als ca. 300 nm wurde ein ausgeprägtes zweites
Minimum bei plastischen Dehnungen von ca. 1.0 % gefunden. Bei zuneh-
mender Teilchengröße ist das zweite Minimum weniger stark ausgeprägt
oder verschwindet gänzlich. Die 𝛾′ Größe ist tatsächlich ein Parameter in
der sich die hier untersuchten Legierungen ERBOCo-2Ta und ERBOCo-1
deutlich unterscheiden. Während die Ausscheidungen von ERBOCo-2Ta
nur eine Größe von ca. 140 nm aufweisen, liegt die durchschnittliche Aus-
scheidungsgröße von ERBOCo-1 nach der Standardwärmebehandlung
bei ca. 370 nm (siehe Tabelle 3.2). Auch hier zeigt also nur die Legierung
mit der kleinen Teilchengröße ein Doppelminimum. Warum eine zusätz-
liche Härtung nur bei kleinen Ausscheidungen auftritt, konnte aber auch
von O. Horst [255] und im Rahmen dieser Arbeit nicht geklärt werden
und ist Gegenstand laufender Untersuchungen. Allerdings kann dieser
Einflussfaktor nicht das Kriechverhalten der beiden Legierungen NC758Cr

und NC750Cr erklären. Beide unterscheiden sich in der Teilchengröße mit
ca. 200 nm bzw. 230 nm kaum (siehe Tabelle 3.2) Beide zeigen eine ausge-
prägte gerichtete Vergröberung nach Druckkriechversuchen bei 900 °C,
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aber nur NC758Cr zeigt ein doppeltes Minimum. Es bleiben also noch
einige interessante Fragestellungen offen, die in Zukunft noch weiter
untersucht werden müssen. Möglicherweise haben die Verformungs-
mechanismen auch einen Einfluss auf die Ausbildung des doppelten
Dehnratenminimum.

Verformungsmechanismen: Das Prinzip der Ausscheidungshärtung
beruht darauf die Bewegung der Versetzungen in der Matrixphase durch
Hindernisse zu erschweren und somit eine Festigkeitssteigerung zu errei-
chen. So erlangen auch die Superlegierungen ihre ausgezeichneten Hoch-
temperatureigenschaften. Wie bereits an unterschiedlichen Stellen erläu-
tert, ist ein Großteil der Verformung bei unterschiedlichsten Versuchsbe-
dingungen auch bei den Co-Basis-Superlegierungen in der Matrixphase
zu finden und die Ausscheidungen bilden effektive Hindernisse. In Kapi-
tel 4 wurde der Härtungsbeitrag der 𝛾′ Phase systematisch quantifiziert
und es konnte gezeigt werden, dass dieser mit zunehmendem Ausschei-
dungsvolumenanteil steigt. In Abschnitt 7.1 konnte zusätzlich gezeigt
werden, dass es essentiell für gute Kriecheigenschaften ist, dass die Aus-
scheidungen nicht geschnitten werden. Sobald die Versetzungen in die
Ausscheidungen einschneiden, entfestigt das Material. Doch was ent-
scheidet ob und wie die Ausscheidungen geschnitten werden?

Hier sind im wesentlichen zwei Faktoren entscheidend: die vorliegen-
den Versetzungen und die Planarfehlerenergien der einzelnen Phasen.
Wie in Abschnitt 2.2 ausführlich beschrieben, erzeugen unterschiedli-
che Versetzungstypen auch verschiedene Planardefekte. Dennoch wird
kein Defekt entstehen, wenn die notwendige Energie hierfür nicht auf-
gebracht werden kann. Typischerweise spalten die Versetzungen in der
Matrix von Co-Basis-Legierungen in mehrere Partialversetzungen auf,
zwischen denen Stapelfehler ausgebildet werden. Da die Bewegung der
Matrixversetzungen Quergleit- und Kletterprozesse beinhaltet, ist theo-
retisch eine niedrige Stapelfehlerenergie in der 𝛾 Phase von Vorteil, da
so die Partialversetzungen weit aufgespalten sind und eine Rekombina-
tion, die für diese Mechanismen notwendig ist, erschwert wird. In den 𝛾′

Phasen hingegen sollte die Planarfehlerenergie hoch sein. Hier müssen
Versetzungen, die in den Matrixkanälen entstehen, zunächst einschnei-
den und Defekte erzeugen. Um einen möglichst hohen Festigkeitsbeitrag
zu erzielen sollte das Einschneiden allerdings nach Möglichkeit verhin-
dert werden, was durch eine hohe Defektenergie funktionieren kann.

Dieser Zusammenhang zwischen Festigkeit und Schneiden der Aus-
scheidungen konnte in Abschnitt 7.2 am Beispiel der Legierung ERBOCo-
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2Ta gezeigt werden. Hier bewirkt die Segregation von Elementen an
Grenzflächenversetzungen oder bereits bestehende Defekte, dass das
Einschneiden in die 𝛾′ Phase erleichtert wird und die Kriechfestigkeit
abnimmt. Im Gegensatz dazu wurde kürzlich von Bezold et al. [57] ein
neuer Härtungsmechanismus bei Co-Ti-Cr Legierungen entdeckt, bei
dem gerade das Einschneiden der Versetzungen in die Ausscheidungen,
die Bildung von Stapelfehlern bzw. dann deren Interaktion bei der Aus-
breitung eine Festigkeitssteigerung bewirkt. Die genauen Mechanismen
hierfür sind allerdings noch nicht im Detail bekannt. Dennoch wäre
denkbar, sich diesen Effekt auch bei Co-Al-W-basierten Legierungen
zu Nutzen zu machen, wenn die Ausscheidungen keinen ausreichend
großen Widerstand gegen Versetzungsbewegung darstellen. Es ist sehr
wahrscheinlich, dass hierfür eine bestimmte Mindestgröße der 𝛾′ Phase
notwendig ist. Die Legierung in [57] weist mit einer Ausscheidungsgröße
von fast 370 nm mehr als doppelt so große Ausscheidungen auf, vergli-
chen mit ERBOCo-2Ta, weshalb dieser Effekt möglicherweise bei der
hier untersuchten Legierungen nicht auftritt. Dennoch konnte in den
Untersuchungen in Abschnitt 7.2 eine hohe Stapelfehlerdichte in den
Ausscheidungen bei größeren Dehnungen nachgewiesen werden. Das
dort auftretende doppelte Dehnratenminimum wurde allerdings auf die
gerichtete Vergröberung zurückgeführt. Möglicherweise tritt ein zusätz-
licher Härtungsbeitrag aber auch hier schon durch die Interaktion der
Stapelfehler auf, der aber nicht isoliert von der Floßbildung charakte-
risiert werden kann. Es wäre dennoch interessant und möglicherweise
hilfreich, diesen neuen Härtungsbeitrag noch weiter zu charakterisieren
und dann gezielt zu nutzen.

Dass sich die Planarfehlerenergien besonders bei Ni- und Co-Basis-
Superlegierungen zum Teil deutlich voneinander unterscheiden, wurde
schon früher in der Literatur berichtet [15, 82, 230, 231]. Allerdings wur-
den hier entweder Simulationen für einfache binäre oder ternäre Sys-
teme durchgeführt oder Legierungen untersucht, die sich nicht nur im
Co- und Ni-Gehalt unterscheiden. Im Rahmen dieser Arbeit wurde die
NC-Legierungsserie charakterisiert, bei der systematisch nur das Co/Ni-
Verhältnis variiert wurde. Nach Quantifizierung und Abwägung verschie-
dener potentieller Härtungsbeiträge in diesen Legierungen konnte das
Kriechverhalten bei 900 °C allerdings nicht vollständig erklärt werden.
Es wird davon ausgegangen, dass die Verformungsmechanismen eine
entscheidende Rolle spielen für die Gesamtfestigkeit der Legierung, ob
eine bestimmte Defektkonfiguration allerdings einen höheren Festig-
keitsbeitrag bzw. weniger Entfestigung beim Schneiden der 𝛾′ Phase
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bewirkt, kann hier nicht geklärt werden. Die gefundenen Verformungs-
mechanismen reichen von SISF Bildung auf der Ni-reichen Seite bis hin
zu APBs in den Co-reichen Legierungen und deuten bereits an, dass sich
die Planarfehlerenergien mit dem Gehalt am Basiselement signifikant
ändern.

Viele Eigenschaften können also auf die Verformungsmechanismen
zurückgeführt werden, indem andere Mechanismen ausgeschlossen wer-
den. Dennoch fehlt ein detailliertes Verständnis zu den Auswirkungen
einzelner Defekttypen bzw. Defektkonfigurationen. Möglicherweise kön-
nen Planardefekte in Zukunft dann auch gezielt genutzt werden und zur
Festigkeitssteigerung einer neu entwickelten Legierung beitragen, wenn
sie noch genauer verstanden werden.
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Im vorangegangenen Kapitel wurden einige Schlussfolgerungen aus den
in dieser Arbeit präsentierten Ergebnisse formuliert und mögliche Opti-
mierungsziele für zukünftige Co-Basis-Superlegierungen ausgearbeitet.
Doch was bedeutet das für das übergeordnete Ziel, die Turbine eines
Flugzeugtriebwerks effizienter auszulegen, indem die Betriebstempera-
tur erhöht wird, um CO2 Emissionen einzusparen und den Flugverkehr
nachhaltiger zu gestalten?

Auch wenneinzelne Eigenschaftender Co-Basis-Superlegierungen, wie
zum Beispiel der Härtungsbeitrag der Ausscheidungsphase, bereits an
kommerzielle Ni-Basis-Superlegierungen heranreichen, bestehen nach
wie vor große Defizite in den mechanischen Eigenschaften der einkristal-
linen Co-Legierungen. In dieser Arbeit, aber auch in zahlreichen anderen
Studien, konnte gezeigt werden, dass sich vor allem die Verformungsme-
chanismen der beiden Legierungsklassen zum Teil stark unterscheiden.
Dass unterschiedliche Mechanismen zu unterschiedlichen plastischen
Eigenschaften führen können, ist einleuchtend. Hier fehlt allerdings oft
noch das grundlegende Verständnis, wie die Planardefekte überhaupt
entstehen oder wie sie miteinander interagieren. Es konnten hier einige
Hinweise erarbeitet werden, wie dies vonstatten geht, allerdings wur-
den auch noch einige offene Fragen herausgearbeitet, die in zukünftigen
Untersuchungen noch geklärt werden müssen. Auch wenn die einkristal-
linen Co-Basis-Superlegierungen aktuell noch weit von einem Einsatz
als Turbinenschaufel entfernt sind, lohnt sich deren weitere Charakteri-
sierung, um die grundlegenden Verformungsmechanismen noch besser
oder überhaupt zu verstehen und möglicherweise dann sogar zu nutzen.

Darüber hinaus wurden in anderen Studien sehr vielversprechende
Eigenschaften polykristalliner Co-Basis-Superlegierungen bei vergleichs-
weise niedrigen Temperaturen gefunden [239]. Hier wird diese Legie-
rungsklasse als potentielles Material für die Turbinenscheiben vorge-
schlagen, die deutlich weniger Temperatur, dafür mehr mechanische
Belastungen ertragen muss. Da aber auch hier noch anwendungsbezo-
gene Untersuchungen offen sind und nicht alle Eigenschaften vollstän-
dig verstanden sind, bietet sich aus wissenschaftlicher Sicht ebenfalls
die zukünftige Charakterisierung von einkristallinem Material an, um
Einflussfaktoren gering zu halten und gezielt einzelne Aspekte zu adres-
sieren.
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Für zukünftige einkristalline Legierungen, die im Hochtemperatur-
bereich eingesetzt werden sollen, muss zum Beispiel die 𝛾′ Solvustem-
peratur noch weiter erhöht werden, die Kriecheigenschaften, eventuell
durch Steuerung der Defektenergien, noch weiter verbessert werden oder
neue verfestigende Mechanismen, wie die gerichtete Vergröberung oder
die Interaktion von Planardefekten, gezielter genutzt werden. Hierzu
braucht es aber ein tiefergehendes Verständnis der Grundlagen, wozu
die Ergebnisse dieser Arbeit einen Baustein liefern. Außerdem fehlen für
die Legierungsklasse der Co-Basis-Superlegierungen Untersuchungen
zu Ermüdungseigenschaften, Korrosionsbeständigkeit oder Rissausbrei-
tungsverhalten, um der industriellen Anwendung einen Schritt näher zu
kommen.
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Anhang

A Kriechversuche VF60

Im Folgenden sind die vollständigen Daten der Kriechversuche an der
Legierung VF60 bei 950 °C und 200 MPa bzw. 350 MPa zu sehen. In
Abschnitt 7.1 werden die unterbrochene Kriechversuche diskutiert, aller-
dings aus Gründen der Übersichtlichkeit nur einzelne Kurven und die
entsprechenden Mikrostrukturuntersuchungen gezeigt.
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Abbildung A.1: Ergebnisse der Kriechversuche an VF60 bei 950 °C und 200 MPa.
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Abbildung A.2: Ergebnisse der Kriechversuche an VF60 bei 950 °C und 350 MPa.
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B Druckversuche NCX8Cr

Die folgenden Diagramme zeigen die vollständigen Spannungs-Deh-
nungs-Diagramme, die in Druckversuchen mit konstanter Dehnrate von
1×10−4 s−1 anderLegierungsserie NCX8Cr ermitteltwurden. In Abschnitt 9.1
werden die aus diesen Diagrammen ermittelten Fließspannungen disku-
tiert.
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Abbildung B.1: Spannungs-Dehnungs-DiagrammederLegierung NC08Cr ermittelt

in Druckversuchen bei einer konstanten Dehnrate von 1×10−4 s−1 und Temperatu-

ren von 25 °C, 750 °C, 850 °C, 900 °C, 950 °C und 1050 °C.
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Abbildung B.2: Spannungs-Dehnungs-Diagramme der Legierung NC258Cr ermit-

telt in Druckversuchen bei einer konstanten Dehnrate von 1×10−4 s−1 und Tempe-

raturen von 25 °C, 750 °C, 850 °C, 900 °C, 950 °C und 1050 °C.
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Abbildung B.3: Spannungs-Dehnungs-Diagramme der Legierung NC508Cr ermit-

telt in Druckversuchen bei einer konstanten Dehnrate von 1×10−4 s−1 und Tempe-

raturen von 25 °C, 750 °C, 850 °C, 900 °C, 950 °C und 1050 °C.
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Abbildung B.4: Spannungs-Dehnungs-Diagramme der Legierung NC758Cr ermit-

telt in Druckversuchen bei einer konstanten Dehnrate von 1×10−4 s−1 und Tempe-

raturen von 25 °C, 750 °C, 850 °C, 900 °C, 950 °C und 1050 °C.
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Abbildung B.5: Spannungs-Dehnungs-Diagramme der Legierung NC1008Cr ermit-

telt in Druckversuchen bei einer konstanten Dehnrate von 1×10−4 s−1 und Tempe-

raturen von 25 °C, 750 °C, 850 °C, 900 °C, 950 °C und 1050 °C.
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Anhang

C Kriechversuche NCX8Cr

Die Diagramme in diesem Abschnitt zeigen die Ergebnisse aus Kriech-
versuchen an den NCX8Cr Legierungen. In Abschnitt 9.1 werden diese
Versuche diskutiert, aus Gründen der Übersicht aber nicht alle Daten
gezeigt.

0 2 4 6
10-8

10-7

10-6

10-5

10-4

10-3

0.49%

6.02%

D
e
h

n
ra

te
/

s-1

Dehnung / %

Nc0 - 900°C/250MPa8Cr

Abbildung C.1: Kriechversuche der Legierung NC08Cr bei 900 °C und 250 MPa.
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Abbildung C.2: Kriechversuche der Legierung NC258Cr bei 900 °C und 250 MPa.
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Abbildung C.3: Kriechversuche der Legierung NC508Cr bei 900 °C und 250 MPa.
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Abbildung C.4: Kriechversuche der Legierung NC758Cr bei 900 °C und 250 MPa.
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Abbildung C.5: Kriechversuche der Legierung NC1008Cr bei 900 °C und 250 MPa.
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D Druckversuche NCX0Cr

D Druckversuche NCX0Cr

Die folgenden Diagramme zeigen die vollständigen Spannungs-Deh-
nungs-Diagramme, die in Druckversuchen mit Dehnratenwechsel an
den Legierungen NC250Cr und NC750Cr ermitteltwurden. In Abschnitt 9.2
werden die aus diesen Diagrammen ermittelten Fließspannungen disku-
tiert.
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Abbildung D.1: Spannungs-Dehnungs-Diagramme der Legierung NC250Cr ermit-

telt in Druckversuchen mit Dehnratenwechsel. Es wurden abwechselnd Dehnrate

von 1×10−4 s−1, 1×10−3 s−1, 1×10−4 s−1, 1×10−5 s−1 und 1×10−4 s−1 getestet. Die Versuche

wurden bei Temperaturen von 25 °C, 700 °C, 800 °C, 900 °C und 1000 °C durchge-

führt.
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Abbildung D.2: Spannungs-Dehnungs-Diagramme der Legierung NC750Cr ermit-

telt in Druckversuchen mit Dehnratenwechsel. Es wurden abwechselnd Dehnrate

von 1×10−4 s−1, 1×10−3 s−1, 1×10−4 s−1, 1×10−5 s−1 und 1×10−4 s−1 getestet. Die Versuche

wurden bei Temperaturen von 25 °C, 700 °C, 800 °C, 900 °C und 1000 °C durchge-

führt.
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Im Rahmen dieser Arbeit wurden mikrostrukturelle, chemische und thermo-
mechanische Einflussfaktoren auf die mechanischen Eigenschaften von einkris-
tallinen Co-Basis-Superlegierungen untersucht. Dafür wurden systematische 
Untersuchungen durchgeführt und die zu charakterisierenden Einflussfaktoren 
sukzessive variiert, sodass ein Einflussfaktor möglichst isoliert von anderen 
betrachtet werden konnte. Bei der Untersuchung einer Legierungsserie, bei 
der nur der γ‘ Ausscheidungsvolumenanteil, aber nicht die Phasenzusam-
mensetzung variiert, wurde herausgefunden, dass der Härtungsbeitrag mit 
zunehmendem Ausscheidungsanteil steigt. Die Druck- und Druckkriechfestigkeit 
nimmt mit steigendem γ‘ Gehalt zu und erreicht sogar Festigkeitsbeiträge, die 
mit Ni-Basis-Superlegierungen vergleichbar sind. Dabei nimmt die Stabilität 
der zweiphasigen Mikrostruktur allerdings ab. An zwei multinären Legierungen 
wurde herausgefunden, dass die Größe der γ‘ Ausscheidungen einen signifi-
kanten Einfluss auf die Kriechfestigkeit hat, deren Form und die Anordnung 
aber eher eine untergeordnete Rolle für das Verformungsverhalten spielen. 
Bei einer genaueren Charakterisierung des Kriechverhaltens mit doppeltem 
Dehnratenminimum wurde festgestellt, dass die gerichtete Vergröberung einen 
großen Einfluss auf die Ausprägung und Lage der Minima hat, aber auch die 
Verformungsmechanismen und Segregation von Elementen an Planardefekte 
nicht außer Acht gelassen werden dürfen. 
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