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Kurzfassung

Konfigurationsentropiestabilisierte Legierungen bestehen aus einer Vielzahl von Legie-
rungselementen. Die Besonderheit bei diesen Legierungen ist, dass die Konzentration der
Elemente nahezu konstant (= dquiatomar) ist und kein Basiselement, wie bei konventionel-
len Legierungen, vorhanden ist. Mehrkomponentige, nahe-dquiatomare Legierungen kénnen
als einphasiger Mischkristall vorliegen, indem konkurrierende, intermetallische Sekundar-
phasen prozesstechnisch unterdriickt werden. Bei diesen mehrkomponentigen Mischkristal-
len mit einer Vielzahl an verschiedenen Atomradien wird erwartet, dass starke Gitterverzer-
rungen zu einer signifikanten Mischkristallverfestigung im Material fiihren. Mithilfe eines
Parameters, der die Abweichung vom mittleren Atomradius im Mischkristall beschreibt, soll
es moglich sein, das Ausmaf der Gitterverzerrungen und somit die Festigkeitssteigerung
durch Mischkristallverfestigung zu beschreiben. In dieser Arbeit wird bewertet, ob dieser
Parameter fiir die Beschreibung der Mischkristallverfestigung in nahe-dquiatomaren Legie-
rungen des Ta-Nb-Mo-Cr-Ti-Al-Systems geeignet ist.

Die schmelzmetallurgisch hergestellten Legierungen wurden homogenisiert, um eine
gleichmafiige Verteilung der Elemente im Gefilige zu gewahrleisten. Intermetallische Sekun-
darphasen konnten nahezu vollstindig unterdriickt werden. Sie waren durch rontgenografi-
sche Methoden nicht zu detektieren. Die Homogenitit im Mischkristall wurde mithilfe der
Kombination aus mikroskopischen und tomografischen Charakterisierungsmethoden auf
verschiedenen Langenskalen nachgewiesen.

Die Bewertung des Parameters zur Beschreibung der Mischkristallverfestigung erfolgte
durch Gegeniiberstellung mit experimentell ermittelten Festigkeiten aus einer Legierungsse-
rie des Systems Ta-Nb-Mo-Cr-Ti-Al. Hierfiir wurden die Mikrohirte, Nanohdrte und
0,2 %-Dehngrenze als Festigkeitskennwerte bestimmt. Die Gegeniiberstellung des Parame-
ters mit der Festigkeit zeigt eine lineare Korrelation. Weitere Verfestigungsmechanismen,
die die Festigkeit in den vorliegenden Legierungen beeinflussen kénnten, werden ebenfalls
diskutiert.






Abstract

High entropy alloys consist of multiple alloying elements. Unlike conventional alloys with
one principal alloying element, the element concentrations in high entropy alloys are almost
equal. These multiple principal element alloys can form single-phase solid solutions by sup-
pressing competing intermetallic, secondary phases. Combining atoms with different atomic
radii in the solid solutions, it is expected that the lattice of these high entropy alloys is se-
verely distorted and, hence, that the strength is significantly increased by solid solution
strengthening. The so-called atomic size misfit is utilized as a parameter which describes the
extent of lattice distortion in solid solutions and, thus, predicts the influence of solid solution
strengthening in high entropy alloys. This work evaluates whether or not the atomic size
misfit is able to characterize the strengthening in solid solutions of alloys from the Ta-Nb-
Mo-Cr-Ti-Al system.

The investigated alloys were cast and homogenized to ensure uniform element distribution.
Intermetallic secondary phases were almost completely suppressed. They were not detected
by X-ray diffraction experiments. The homogeneity within the solid solutions was confirmed
by microscopy and tomography techniques on different length scales.

To evaluate the atomic size misfit as a parameter for describing solid solution strengthening
in high entropy alloys, a correlation to the respective strengths for an alloy series from the
Ta-Nb-Mo-Cr-Ti-Al system was carried out. The microhardness, nanohardness and strength
at 0.2 % plastic strain were determined for this purpose. The atomic size misfit and the
strength exhibit a linear correlation. Further strengthening mechanisms that can vary the
materials strengths in the investigated alloys are also discussed.
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Einleitung

1 Einleitung

Bei metallischen Konstruktionswerkstoffen handelt es sich meist um Legierungen, die auf
einem bestimmten Hauptelement basieren [1,2]. Dieses bestimmt in erster Linie die Eigen-
schaften des Werkstoffs. Legierungselemente sind in vergleichsweise geringen Konzentrati-
onen vorhanden und sollen die Eigenschaften des Basiselements anwendungsspezifisch po-
sitiv beeinflussen. Cantor et al. [1] machten 2004 erstmals darauf aufmerksam, dass vor al-
lem die Randbereiche bindrer und terndrer Phasendiagramme umfassend erforscht sind,
jedoch mehrkomponentige Legierungen mit nahezu dquiatomarer Zusammensetzung kaum
experimentell untersucht wurden. Dementsprechend sind die Eigenschaften solcher Legie-
rungen bisher nahezu unbekannt. Die Entwicklung dquiatomarer Legierungen mit mindes-
tens fliinf Komponenten legt offen, dass manche dieser Legierungen bei Raumtemperatur als
einphasiger Mischkristall mit einfacher, hochsymmetrischer Kristallstruktur vorliegen [1].
Yeh et al. [2] stellten im selben Jahr ebenfalls Legierungen mit fiinf und mehr Komponenten
in dquiatomarer Konzentration vor, die einphasig sind und eine kubisch flachenzentrierte
(kfz) bzw. kubisch raumzentrierte (krz) Kristallstruktur aufweisen. Mischkristalle werden
nach Ref. [2] stabilisiert, da die Erhohung der Konfigurationsentropie durch den Einsatz von
fiinf oder mehr Elementen die Bildung intermetallischer Phasen unterdriickt [2]. Aus diesen
Uberlegungen ist der Begriff der konfigurationsentropiestabilisierten Legierungen (HEAs,
engl. High Entropy Alloys [2]) entstanden. Experimentell konnte inzwischen jedoch nachge-
wiesen werden, dass nicht die Konfigurationsentropie alleine, sondern die freie Enthalpie
und damit auch die Mischungsenthalpie der Legierungselemente dariiber entscheiden, wel-
che Phasen sich im thermodynamischen Gleichgewicht in mehrkomponentigen, 4quiatoma-
ren Legierungen bilden [3]. Deshalb liegen diese nicht zwangsweise als einphasiger Misch-
kristall vor, sondern konnen auch mehrphasig sein und intermetallische Phasen bilden [1,3].
Um im Rahmen der Entwicklung von dquiatomaren, mehrkomponentigen Legierungen auch
mehrphasige Gefiige zuzulassen, wurden zur Erweiterung des HEA-Begriffs allgemeinere
Bezeichnungen eingefiihrt, z. B. Legierungen mit komplexer Zusammensetzung (CCAs, engl.
Compositionally Complex Alloy) [4].

Das Konzept von mehrkomponentigen Legierungen ohne Bindung an ein bestimmtes Basis-
element erhoht die Flexibilitadt bei der Legierungsentwicklung und somit die Anzahl an még-
lichen Legierungszusammensetzungen fiir potenzielle Konstruktionswerkstoffe signifikant.
Seit der Einfiihrung von HEAs und CCAs wurden zahlreiche Systeme erforscht, deren mecha-
nische Eigenschaften mit denjenigen von derzeit verwendeten Strukturwerkstoffen ver-
gleichbar sind oder diese sogar iibertreffen [5]. Hierbei zeichnen sich Al- und refraktiarme-
tallhaltige CCAs (ARCCAs, engl. Al-containing Refractory Compositionally Complex Alloy)
durch ihre vergleichsweise hohe spezifische Hochtemperaturfestigkeit aus [5] und sind des-
halb geeignete Kandidaten fiir die Entwicklung von neuen Hochtemperaturwerkstoffen. Bei
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diesen ARCCAs lassen sich generell komplexe Geflige mit potenziell festigkeitssteigernden
Ausscheidungen erzeugen [6]. Neben der Ausscheidungsverfestigung konnte aber speziell in
HEAs und CCAs auch die Mischkristallverfestigung, deren Mechanismus auch bei hohen
Temperaturen wirksam ist [7], einen signifikanten Einfluss auf die Festigkeit haben. Durch
die hohe Anzahl an Legierungselementen und deren hoher Konzentration im Mischkristall
ist dieser lokal stark verzerrt [8]. Somit ist von einer vergleichsweise starken Wechselwir-
kung des Verzerrungsfeldes der unterschiedlich grofden Atome mit dem Verzerrungsfeld von
Versetzungen auszugehen.

Wenn der Verzerrungsgrad im HEA-Mischkristall durch ein geeignetes Modell beschreibbar
ware, konnten Legierungen entwickelt werden, deren Festigkeit beziiglich Mischkristallver-
festigung optimiert ist. Ziel dieser Arbeit ist es deshalb zu bewerten, inwiefern die Gitterver-
zerrungen in HEAs/CCAs durch Modelle der Mischkristallverfestigung abgebildet werden
konnen. Fiir diese Untersuchungen werden mehrkomponentige, nahe-dquiatomare Legie-
rungen schmelzmetallurgisch hergestellt, die fiir Hochtemperaturanwendungen geeignet
sind. Bei diesen Legierungen sollen einphasige Mischkristalle prozesstechnisch einstellbar
sein, um den Einfluss der Mischkristallverfestigung auf die Festigkeit in HEAs/CCAs isoliert
von weiteren Verfestigungsmechanismen diskutieren zu kénnen.

Die Verwendung der hochschmelzenden Refraktarmetalle Ta, Nb und Mo und der potenziell
passivierenden Elemente Cr, Ti und Al kénnte einen hohen Kriech- und Oxidationswider-
stand bei vergleichsweise niedriger Dichte miteinander kombinieren. Die vorliegende Arbeit
zeigt auf, ob die Stabilisierung eines homogenen Mischkristalls in Legierungen des Ta-Nb-
Mo-Cr-Ti-Al-Systems iiberhaupt moglich ist. Die Bewertung der Homogenitat, die essentiell
fiir die Untersuchung der Mischkristallverfestigung ist, wird als zentrales Thema diskutiert.
Dafiir ist eine detaillierte Charakterisierung des Gefiiges und der darin auftretenden Kristall-
strukturen auf verschiedenen Langenskalen notwendig.

Zur Beschreibung des Verzerrungsgrades in HEA-Mischkristallen kann in den Legierungen j
der Parameter 6; von Varvenne et al. [9] verwendet werden. Dieser hidngt von der Konzent-
ration x; der entsprechenden Legierungselemente i, von deren individuellen Atomradien r;
und vom mittleren Atomradius 7; des Mischkristalls in der Legierung j ab:

Zixi’”i2
)

Der Parameter §; wurde speziell im Rahmen eines Modells zur Beschreibung der Mischkris-
tallverfestigung in HEAs eingefiihrt. In der vorliegenden Arbeit wird erlautert, inwiefern sich
Modelle zur Mischkristallverfestigung in konventionellen Legierungen und HEAs im Allge-
meinen voneinander unterscheiden und wieso die Weiterentwicklung von klassischen Theo-
rien notwendig ist, um die Gitterverzerrungen in konzentrierten Mischkristallen von HEAs

18



Einleitung

zu beschreiben. Aus dem Modell von Varvenne et al. [9] lasst sich ein Zusammenhang zwi-
schen dem Parameter §; und der Festigkeit herleiten. Die Charakterisierung der mechani-

schen Eigenschaften mithilfe geeigneter Methoden in dieser Arbeit wird zeigen, ob der Pa-
rameter §; und die Festigkeit von Legierungen aus dem Ta-Nb-Mo-Cr-Ti-Al-System auch auf

experimentelle Weise korreliert werden kénnen. Hierbei werden die Randbedingungen zur
Verwendung des Parameters §; dargelegt und die zusétzlichen, méglicherweise auftretenden

Verfestigungsmechanismen in den Mischkristallen der untersuchten HEAs diskutiert.
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Das System Ta-Nb-Mo-Cr-Ti-Al

2 Das System Ta-Nb-Mo-Cr-Ti-Al

2.1 Legierungen mit komplexer Zusammensetzung

Cantor et al. [1] und Yeh et al. [2] motivierten im Jahr 2004 die Entwicklung einiger aqui-
atomarer Legierungen mit mindestens fiinf Legierungselementen damit, dass die Erfor-
schung konventioneller Legierungen, welche derzeit als Konstruktionswerkstoffe eingesetzt
werden, bereits weit fortgeschritten ist und sich wegen technologischer Barrieren einem
Entwicklungsende anndhern [1]. Mit konventionellen Legierungen sind solche gemeint, die
ein einziges Basiselement besitzen, wahrend Legierungselemente bei der Herstellung nur in
vergleichsweise geringeren Konzentrationen zugegeben werden. Das Basiselement be-
stimmt bei konventionellen Legierungen iiberwiegend die Eigenschaften des Werkstoffs.
Beispielsweise zeichnen sich Al-basierte Werkstoffe allesamt durch eine vergleichsweise
geringe Dichte und gute Oxidationsbestdndigkeit aus [10]. Die Legierungselemente beein-
flussen einzelne Eigenschaften, welche flir den Anwendungsfall des Werkstoffs von Vorteil
sind. Die Zugabe von Mg als Legierungselement fiihrt beispielsweise zur Festigkeitssteige-
rung durch Mischkristallverfestigung bei gleichzeitiger Schweifeignung [11], wahrend Si als
Legierungselement die Gief3barkeit von Al-Si-Legierungen durch eine eutektische Reaktion
im Al-Si-Phasendiagramm verbessert [10,12]. Trotzdem legt das Basiselement in der Regel
die Grenzen der moéglichen Eigenschaftsbeeinflussungen durch Legierungselemente fest. Von
der Entwicklung konventioneller Legierungen nahmen Cantor et al. [1] und Yeh et al. [2]
Abstand und wiesen fiir einige nahe-dquiatomare Legierungen der Systeme Co-Cr-Fe-Mn-
Ni [1] und Cu-Co-Ni-Cr-Fe-Al [2] mittels Rontgendiffraktometrie nach, dass bei diesen im
Gusszustand ein einphasiger Mischkristall vorliegt. Yeh et al. [2] bezeichneten daraufhin
mehrkomponentige Legierungen mit dquiatomarer oder nahe-dquiatomarer Zusammenset-
zung als konfigurationsentropiestabilisierte Legierungen/HEAs. Die Theorie hinter der Na-
mensgebung dieser Legierungsgruppe wird im Folgenden naher erldutert.

Zur Herleitung der Konfigurationsentropie ASk,,r werden einige thermodynamische Grund-
lagen benoétigt, welche grofdtenteils Ref. [13] entnommen sind. Die Konfigurationsentropie
ASkons ist ein Entropieanteil, der beim Mischen mehrerer Komponenten entsteht, z. B. bei
der Bildung eines Substitutionsmischkristalls aus seinen Reinelementen. Hierzu wird zu-
nichst in diesem Abschnitt ein bindres System aus zwei Komponenten A und B betrachtet,
welches vereinfacht in Abbildung 1 dargestellt ist. Jede dieser Komponenten besitzt eine
freie Enthalpie Gj, welche sich aus der Enthalpie H; und der Entropie S; bei einer Tempera-
tur T zusammensetzt zu:

Gi = Hi - TSI (2)
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Legierungen mit komplexer Zusammensetzung

Die Bildung eines Mischkristalls kann als zwei separate Schritte betrachtet werden: das Ne-
beneinandervorliegen zweier Elemente A und B (Zustand I in Abbildung 1) und der eigentli-
che Mischungsvorgang (Zustand II). Vor der Mischung lasst sich die freie Enthalpie G; durch
die Addition der einzelnen freien Enthalpien G; mit Beriicksichtigung der Konzentrationen x;
bestimmen durch

GI = xAGA + xBGB' (3)

Nach dem Mischungsvorgang setzt sich die freie Enthalpie Gy; aus G} und einem zusatzlichen
Summanden, der freien Mischungsenthalpie AG i, Zusammen:

Gy = Gy + AGpix- (4)

I: Vor der Mischung II: Nach der Mischung

GB = HB = TSB
J L J
I 1
Gl = xAGA + xBGB G" = Gl + AGmix
Abbildung 1: Veranschaulichung der freien Mischungsenthalpie AG,jx sinngemafd nach

Ref. [13], die aus der Mischung zweier Elemente A und B entsteht. Im Zu-
stand I vor der Mischung liegen die beiden Elemente nebeneinander vor, im
Zustand II hat die Mischung der Elemente A und B stattgefunden.

Die freie Mischungsenthalpie beinhaltet die Mischungsenthalpie AH,;x und die Mischungs-
entropie ASpix:

AGnix = AHpmix — TAShix (5)
Die Mischungsentropie besitzt wiederum einen thermischen Anteil ASy,, welcher mit dem
Ergebnisraum der méglichen Verteilungen von Atomvibrationen im Mischkristall wy, korre-

liert, und den Anteil der Konfigurationsentropie ASkq,s- Diese hangt vom Ergebnisraum der
moglichen Atomverteilungen im Mischkristall wkqy, ¢ ab. Fiir einen Substitutionsmischkristall
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Das System Ta-Nb-Mo-Cr-Ti-Al

mit Ny A-Atomen und Ny B-Atomen, bei dem alle Atomanordnungen gleich wahrscheinlich
sind, gilt:

N4+Np)!
ASkont = Skonf11 — Skonf1 = KB * (1n(0)1<onf,11) —In(1)) = kg In ((N:.—N:!))- (6)

Unter der Betrachtung von 1mol des Substitutionsmischkristalls gilt N; = x;N,
(N,: Avogadro-Konstante). Wird die universelle Gaskonstante R = kg - N, eingesetzt und die
Stirling-Naherung angewandt, folgt fiir einen bindren Substitutionsmischkristall allgemeiner
Zusammensetzung:

ASkont = —R * (xa In(xy) + xg In(xp)). (7)

Es wird noch der Sonderfall fiir nicht-bindre, sondern n-komponentige, 4quiatomare Legie-
rungen betrachtet. Die Konfigurationsentropie hangt dann nur noch von der Anzahl der Le-
gierungselemente n ab, denn die Konzentrationen sind in diesem Fall konstant mit x; = n~ 2.

Dies fihrt zu:
ASkont = R In(n). (8)

Die Theorie von Yeh et al. [2] besagt, dass die Konfigurationsentropie ASk,,r bei mehrkom-
ponentigen Legierungen viel grofder als die Mischungsenthalpie AH,;x und der thermische
Anteil der Mischungsentropie ASy, ist und diese beiden Terme dadurch nahezu vernachlas-
sigbar werden, wie es in einer idealen Mischung der Fall wére. Fiir n-komponentige Legie-
rungen konnte fir die freie Mischungsenthalpie einer beliebigen HEA AGpixygpa gemafd
Ref. [2] mit den Gleichungen (5) und (7) die Annahme getroffen werden, dass

AGmix,HEA =~ AGmix,ideal = RT - 211'1:1 Xi 1n(xi)- (9)

Diese These wurde kritisch hinterfragt, da eine Vielzahl an mehrkomponentigen, 4quiatoma-
ren Legierungen gar nicht einphasig, sondern mehrphasig ist [14]. Die relativen Effekte von
AHpix, ASy, und ASkons auf AGix wurden von Otto et al. [3] sowohl experimentell als auch
mithilfe von thermodynamischen Berechnungen untersucht. Ausgangspunkt war hierbei die
dquiatomare Legierung CoCrFeMnNi, von der bekannt ist, dass sie tatsachlich als einphasiger
kfz Mischkristall vorliegt [1,15,16]. Sollte die Theorie von Yeh et al. [2] stimmen, miisste die
hohe Konfigurationsentropie dazu fiihren, dass die tatsadchliche freie Mischungsenthalpie
AGpixuea Nahezu der freien Mischungsenthalpie einer idealen Mischung AGpixigeal €nt-
spricht. Die systematische Substitution der Elemente in der Legierung CoCrFeMnNi durch
Elemente, die dieselbe Kristallstruktur, einen dhnlichen Atomradius und eine ahnliche Elekt-
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ronegativitat aufweisen (d. h. ersetze Co durch Ti, Cr durch V, Fe durch V und Ni durch Cu),
fiihrte zum Befund, dass keine der dadurch erhaltenen, warmebehandelten Legierungen
einphasig ist. Entgegen der Theorie bilden sich in diesen von CoCrFeMnNi abgeleiteten Le-
gierungen mehrphasige Geflige aus mindestens zwei, teils intermetallischen Phasen. Durch
thermodynamische Berechnungen wurden AH iy binar» ASmixbinar UNd AGpix binar der bina-
ren Subsysteme der Legierung CoCrFeMnNi und aller durch Elementsubstitution abgeleite-
ten Legierungen ermittelt. Die Berechnungen zeigen, dass die Enthalpie- und Entropieterme
der bindren Systeme von CoCrFeMnNi mit den Werten eines idealen Mischkristalls nahezu
libereinstimmen. Ausgenommen waren hierbei die Werte einiger bindrer Systeme mit Mn.
Im Gegensatz zu CoCrFeMnNi weisen die bindren Systeme der Legierungen mit substituier-
ten Elementen jedoch signifikante Abweichungen der Enthalpie- und Entropieterme von den
entsprechenden Werten einer idealen Mischung auf. Es scheint, als ob die Konfigurationsen-
tropie in mehrkomponentigen Legierungen unterstiitzend bei der Bildung eines einphasigen
Mischkristalls wirken kann. Jedoch kann sie nicht mit der Mischungsenthalpie bzw. dem
thermischen Anteil der Mischungsentropie konkurrieren, wenn, thermodynamisch betrach-
tet, unpassende Elemente fiir die Legierungsentwicklung gewahlt werden. An dieser Stelle
sei die zwanzigkomponentige, 4quiatomare Legierung von Cantor et al. [1] erwahnt, bei der
die Einstellung eines einphasigen Mischkristalls nicht méglich ist.

Der Begriff der HEA hat sich seit der Einfithrung des Konzeptes von Yeh et al. [2] etabliert,
obwohl im Rahmen der Entwicklung von mehrkomponentigen Legierungen mit nahe-
dquiatomaren Konzentrationen langst nicht bei allen Systemen die Einstellung eines einpha-
sigen Gefiiges im Vordergrund steht. Wie bereits diskutiert wurde, ist die Bildung eines
Mischkristalls bei manchen Systemen aus thermodynamischen Griinden experimentell erst
gar nicht moglich [3]. Deshalb werden im Rahmen dieser Arbeit HEAs, bei denen das Ziel die
Einstellung eines einphasigen Mischkristalls ist, und Legierungen, bei der eine Optimierung
der (mechanischen) Eigenschaften im Vordergrund steht und das Gefiige zweitrangig ist,
separat diskutiert. In dieser Arbeit werden diese Legierungen CCAs genannt. Da HEAs eben-
falls eine komplexe Zusammensetzung besitzen, sind sie als Untergruppe der CCAs zu be-
trachten.

Seit 2004 wurden zahlreiche CCAs als Kandidaten fiir Konstruktionswerkstoffe entwickelt,
welche sich in 3d-Ubergangsmetall-, Refraktarmetall-, Leichtmetall-, Lanthanoid-CCAs und
CCAs aus Legierungselementen der genannten Gruppen einteilen lassen [5]. Al- und refrak-
tarmetallhaltige CCAs (ARCCAs) konnten Kandidaten fiir Hochtemperaturwerkstoffe sein. Im
folgenden Kapitel werden das Gefiige und die Kristallstruktur bereits erforschter ARCCAs
vorgestellt und diskutiert.
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2.2  Al- und refraktarmetallhaltige CCAs

2.2.1 Motivation und Legierungsentwicklung

Wie in Kapitel 2.1 beschrieben wurde, sind der Entwicklung von CCAs keine Grenzen durch
die Festlegung eines Basiselements gesetzt. Die Elemente konnen bei CCAs anwendungsspe-
zifisch und frei gewahlt werden, um bisher noch nicht erforschte Legierungen zu entwickeln.
Im Bereich des Gasturbinenbaus fiir Kraftwerke und Flugzeuge werden Werkstoffe mit Soli-
dustemperaturen benétigt, welche diejenigen der derzeit eingesetzten Nickelbasislegierun-
gen ibertreffen [17]. Refraktarmetallhaltige CCAs (RCCAs) besitzen dieses Potenzial durch
ihre hochschmelzenden Legierungselemente. Vor allem der Einsatz von W, Ta, Mo, Nb, und
Hf mit Schmelztemperaturen zwischen Tschmelznf = 1958 °C und Tschmelz,w = 3422 °C [18]
konnte fiir eine signifikante Steigerung der Solidus- und Liquidustemperaturen der entspre-
chenden RCCAs sorgen. In diesem Fall konnte der Einsatz dieser Elemente die mechanischen
Eigenschaften bei hohen Temperaturen (d.h. homologe Temperaturen, bei denen Diffusi-
onsprozesse eine signifikante Rolle spielen: T /Tsojiqus = 0,5 [19]) verbessern [20]. Die ge-

nannten Refraktdrmetalle besitzen jedoch eine hohe Dichte zwischen pyp = 8350% und

pw = 19300 % [18]. Das Legieren der RCCAs mit Refraktidrmetallen geringerer Dichte (Ti, Zr,

V, Cr; diese werden in dieser Arbeit ebenfalls noch als Refraktarmetalle bezeichnet, obwohl
auch andere Definitionen fiir die Zugehorigkeit zu Refraktdrmetallen existieren [21]) und Al
konnten die Dichte der RCCAs senken und somit die spezifischen Eigenschaften verbessern.
Um das Potenzial der mechanischen Eigenschaften einiger RCCAs und Al-haltigen RCCAs
(ARCCAs) bei hohen Temperaturen zu charakterisieren, wurde die Hochtemperaturfestig-

keit als notwendiges Kriterium fiir einen Hochtemperaturwerkstoff ermittelt [22-30]. Die

Dehngrenzen bei 1000 °C R;OOO ©

Referenzlegierungen wurden in Werkstoffauswahldiagrammen in vereinfachter Weise ver-

als Maf? fiir die Festigkeit einiger RCCAs und Nickelbasis-

glichen und sind in Abbildung 2 dargestellt [5]. Die Zusammensetzungen der gezeigten Le-

gierungen sind hierbei nicht spezifiziert, da die Betrachtung der drei Werkstoffgruppen

(RCCAs, ARCCAs und Nickelbasislegierungen) als Gesamtheit im Vordergrund steht. In Ab-
1000 °C

bildung 2 ist R, -Werte der (A)RCCAs liegen

bis auf zwei Ausnahmen iliber denen der betrachteten Nickelbasis-Referenzlegierungen. Das

liber die Dichte p aufgetragen. Die R;ooo °oC

Auswahlkriterium fiir méglichst leichte und feste Werkstoffe bei uniaxialer Belastung ist

tiiber den Werkstoffindex M =R;OOO°C

diagramm wird M durch eine Geradenschar der Steigung 1 dargestellt. In Abbildung 2 ist der

1000 °C

/p definiert. Im R, - p-Werkstoffauswahl-

Werkstoffindex fiir die am besten geeignete Nickelbasis-Referenzlegierung dargestellt. Alle
Werkstoffe, die oberhalb dieser Geraden liegen, sind besser fiir das betrachtete Kriterium
einer hohen, spezifischen Festigkeit bei 1000 °C unter uniaxialer Belastung geeignet. Die
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(A)RCCAs liegen bis auf zwei Legierungen oberhalb der Geraden. Dies bedeutet aufgrund des
deutlich breiteren Anwendungsprofils nicht, dass (A)RCCAs geeignetere Hochtemperatur-
werkstoffe als die bisher verwendeten Nickelbasislegierungen sind. Die Festigkeit bei
1000 °C soll lediglich ein Indikator dafiir sein, dass (A)RCCAs das Potenzial besitzen, durch
eine weiterfiihrende Erforschung als neue Hochtemperaturwerkstoffe Anwendung zu fin-
den. Es wurden weder weitere mechanische Eigenschaften, z. B. Kriecheigenschaften, noch
die Oxidationseigenschaften oder die thermische Langzeitstabilitit des Gefliges, welche
ebenfalls Anforderungen fiir Hochtemperaturwerkstoffe sind, beriicksichtigt [21].

+ ARCCAs [6]
O RCCAs [6]
A Nickelbasis-Referenzlegierungen [6]
1000 | » Einige ARCCAs aus dieser Arbeit
i o
©
[a t o o
= e
~ *
o 5 = B
3 + —
Sa = \
P ™
= * ,,—A M_Rlooo"c/
--70 A T p
1004 - -~ &
° A

5 6 7 8 9 1011121314
p/(10°kg/m’)
Abbildung 2: Werkstoffauswahldiagramm sinngemafd nach Ref.[5]; aufgetragen sind
Dichte p und Festigkeit R;OOO “C bei 1000 °C einiger (A)RCCAs und Nickelba-

sis-Referenzlegierungen; die gestrichelte Linie symbolisiert den Werkstoft-

index M = Rp'1000 .c/p fur den am besten geeigneten Nickelbasiswerkstoff.

Die Kombination von Al und Refraktarmetallen wird auch in dieser Arbeit fiir die Entwick-
lung von ARCCAs aus dem System Ta-Mo-Nb-Cr-Ti-Al genutzt. Darin besitzen Ta, Mo und Nb
die hochsten Schmelztemperaturen Tschmelzi (Siehe Tabelle 1). Diese kénnen die mechani-
schen Hochtemperatureigenschaften, z. B. die Hochtemperaturfestigkeit und die Kriechei-
genschaften, verbessern. Ta und Nb besitzen neben der hohen Schmelztemperatur eine fiir
krz Metalle hohe Raumtemperaturduktilitit, da die Duktil-Sprod-Ubergangstemperatur die-
ser beiden Refraktarmetalle unterhalb Raumtemperatur (RT) liegt [21,31]. Die prinzipielle
Eignung von refraktdrmetallbasierten Werkstoffen hinsichtlich der Kriechbestandigkeit
wurde durch mehrphasige, gefiigeoptimierte Mo- und Nb-Legierungen bestatigt, die teils
signifikant reduzierte Kriechraten unter gleichen Bedingungen aufweisen im Vergleich zu
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einkristallinen, mehrphasigen Ni-Basiswerkstoffen wie CMSX-4 [32]. Die ausscheidungsver-
festigte Molybdanbasislegierung Mo-TZM besitzt beispielsweise bei einer Versuchstempera-
tur von 1000°C eine hohere Zeitstandfestigkeit als die Ni-Basissuperlegierung
IN 713 LC [33]. Die Anwendung der drei Elemente unter den Bedingungen einer Gasturbine
wird durch ihre Oxidationseigenschaften begrenzt. Mo bildet iiber 800 °C das fliichtige Oxid
Mo0O3. Somit ist bei Oxidationsversuchen von reinem Mo tiber 800 °C ein linearer Massenver-
lust tiber der Zeit zu beobachten [34]. Wahrend Ti liber einer Versuchstemperatur von
800 °C durch die Bildung einer Ti0;-Oxidschicht und das Eindiffundieren von Sauerstoff in
das Substrat eine lineare Massenzunahme in Oxidationsversuchen aufweist [35], bilden Ta
und Nb volumindése, wenig dichte, Oxide, die dem Sauerstoff erlauben, stindig mit frischem,
nicht-oxidiertem Substrat zu reagieren. Auch bei diesen beiden Refraktdrmetallen ist daher
eine lineare Massenzunahme bei Oxidationsversuchen festzustellen [36]. Durch das Hinzule-
gieren von Cr und Al kénnte im System Ta-Mo-Nb-Cr-Ti-Al durch die Bildung einer geschlos-
senen Cr;03- und Al;03-Schicht die Oxidation von Mo, Ti, Ta und Nb unterbunden wer-
den [37]. Hierbei kénnte die Verteilung von Cr und Al in einem einphasigen, homogenen
Mischkristall zur Bildung einer gleichmafdigen Oxid-Deckschicht fiihren. Selektive Oxidation
wiirde somit unterbunden werden. Al hat zudem eine geringe Dichte und kénnte gemeinsam
mit Ti die spezifischen Eigenschaften der Legierungen erhéhen. Tabelle 1 fasst relevante
Eigenschaften der verwendeten Legierungselemente zusammen.

Tabelle 1:  Eigenschaften der verwendeten Legierungselemente. Die Schmelztemperatu-
ren Tschmelzi Und Dichten p; sind Ref. [18] entnommen.

i Tschmelzi pi k_g3 Hochtemperatur-Oxidationseigenschaften
/°C "
Ta 3020 16600 Bildung einer voluminésen Oxidschicht iiber 500 °C [36]
Nb 2469 8350 Bildung einer voluminésen Oxidschicht iiber 600 °C [38]
Mo 2623 10200 Bildung von fliichtigem MoO3 [34]
1860 7190 Bildung einer schiitzenden Cr,03-Deckschicht [37]
Ti 1670 4500 Bildung von TiO und Eindiffundieren von O ins Substrat [35]
Al 660 2700 Bildung einer schiitzenden a-Al,03-Deckschicht [37]

2.2.2 Gefiige und Kristallstruktur von ARCCAs

Wie in Kapitel 1 motiviert wurde, soll in dieser Arbeit der Einfluss der Mischkristallverfesti-
gung auf die Festigkeit von ARCCAs untersucht werden. Andere potenzielle Verfestigungs-
mechanismen, vor allem Korngrenzenverfestigung und Ausscheidungsverfestigung, sollen
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deshalb moglichst ausgeschlossen werden. Folglich ist das Ziel, durch geeignete Prozesse ein
moglichst einphasiges Geflige mit einer homogenen Elementverteilung auf unterschiedlichen
Langenskalen einzustellen. Ein einphasiges Gefiige frei von Ausscheidungen ist nicht unbe-
dingt geeignet fiir einen Hochtemperaturwerkstoff, jedoch liegt der Schwerpunkt dieser Ar-
beit auf der grundlegenden Erforschung der Einfllisse des Gefiiges und der Kristallstruktur
auf die mechanischen Eigenschaften in konzentrierten Mischkristallen von nahe-
dquiatomaren Legierungen, nicht auf der Optimierung eines Hochtemperaturwerkstoffs.
Mithilfe eines mechanismenbasierten Verstandnisses der einphasigen Basiswerkstoffe soll
vielmehr eine gezielte Entwicklung des Legierungskonzeptes einschliefllich der Nutzung
weiterer Verfestigungsmechanismen ermdoglicht werden. Im Folgenden werden das Geflige
und die Kristallstruktur bereits erforschter CCAs vorgestellt, welche Aufschluss tliber Legie-
rungen aus dem System Ta-Nb-Mo-Cr-Ti-Al geben. Der Fokus liegt auf folgenden Fragestel-
lungen:

o Welche Prozessschritte fithren zu einem homogenen Gefiige in ARCCAs?

o Welche Kristallstruktur weist die Hauptphase in ARCCAs auf?

e Welche Sekundarphasen kénnen sich im System Ta-Mo-Nb-Cr-Ti-Al bilden?
o Welche Charakterisierungsmethoden wurden verwendet?

Die meisten bisher erforschten ARCCAs wurden schmelzmetallurgisch hergestellt und wei-
sen im Gusszustand ein dendritisches Geflige auf. Die Legierungselemente mit héherem
Schmelzpunkt liegen hierbei meist in den dendritischen Bereichen vor, wie fiir AINbTiMoV
mittels Rasterelektronenmikroskopie (REM) und energiedispersiver Rontgenspektroskopie
(EDX, engl. Energy Dispersive X-ray Spectroscopy) nachgewiesen wurde [39]. Durch eine
Warmebehandlung ist es moglich die Dendriten aufzulésen [22], jedoch kénnen je nach Le-
gierungszusammensetzung Sekundarphasen entstehen. In dieser Arbeit wird der Warmebe-
handlungsprozess zur Auflésung der Dendriten als ,Homogenisierung” bezeichnet, um diese
Art Warmebehandlung genauer zu spezifizieren. Mit steigender Cr-Konzentration bildet sich
beispielsweise nach einer Warmebehandlung bei 1200 °C fiir 24 h die hexagonale Laves-
Phase Cr:Nb (Zn;Mg Prototyp, Strukturbericht C14) in AICr«NbTiV [25]. In dieser Arbeit
werden die zuvor schmelzmetallurgisch hergestellten Proben ebenfalls homogenisiert. Je
nach Probengrofée bzw. Bauteilgrofie und -komplexitdt wiirden ohne Homogenisierung an-
sonsten die Dendritenarmabstdnde und Konzentrationsunterschiede in dendritischen und
interdendritischen Bereichen signifikant variieren. Schwankungen des Einflusses auf die
Mischkristallverfestigung zwischen verschiedenen Chargen und auch zwischen den Legie-
rungszusammensetzungen waren die Folge.

Die Kristallstruktur der Hauptphase nahezu aller ARCCAs ist entweder vom W-Strukturtyp
(Strukturbericht A2) oder CsCl-Strukturtyp (Strukturbericht B2) [40]. Die Charakterisierung
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erfolgt mittels Rontgendiffraktometrie (XRD, engl. X-ray Diffraction). Die B2-
Uberstrukturreflexe im Diffraktogramm der Legierung AINbTiZr weisen geringe Intensititen
auf und verschwinden bei héheren Glanzwinkeln im Untergrund [41]. Folglich ist die Unter-
scheidung zwischen A2-Mischkristall und B2-Uberstrukturphase mittels XRD kritisch zu
betrachten. Die Kristallstruktur der Hauptphase von AINDbTiV ist ebenfalls vom B2-
Strukturtyp [42]. Bei dieser Legierung ist lediglich der {100}-Reflex im Diffraktogramm
deutlich sichtbar. Diffraktogramme sollten folglich vor allem bei kleinen Glanzwinkeln auf
moglicherweise auftretende Uberstrukturreflexe mit geringen Intensititen untersucht wer-
den. Bei AINbTiV wurde zunichst von einer A2-Kristallstruktur ausgegangen, da das Diffrak-
togramm vermutlich erst bei Glanzwinkeln beginnend mit dem {110}-Reflex ausgewertet
wurde [24]. Die Bildung einer Kristalliiberstruktur sollte daher auch bei Legierungen aus
dem System Ta-Nb-Mo-Cr-Ti-Al detailliert untersucht werden, auch wenn diese zunachst
mithilfe konventioneller Rontgenbeugung nicht augenfallig ist.

Neben der Bildung von Cr,Nb kénnen im System Ta-Nb-Mo-Cr-Ti-Al weitere intermetallische
Sekundarphasen entstehen. So konnte ebenfalls in AlCrNbTiV die Sekundarphase Nb,Al
(0-CrFe-Prototyp, Strukturbericht D8,) nachgewiesen werden [25]. Weitere Sekundarpha-
sen, welche die Elemente Ta, Nb, Mo, Cr, Ti oder Al enthalten, konnten mithilfe der Literatur
nicht zugeordnet werden und wurden deshalb lediglich mithilfe ihrer Kristallstruktur und
chemischen Zusammensetzung beschrieben, jedoch blieb die Elementverteilung auf den
Kristallgitterplatzen ungeklart. Beispielsweise weist die Legierung AlozNbTaTii4Zr13 eine
Nb-reiche Korngrenzenphase auf, die nicht weiter spezifiziert wurde [22]. Eine Identifizie-
rung von intermetallischen Phasen ist bei CCAs mithilfe einer quantitativen, chemischen
Analyse erschwert, da die Phasen nicht nur binar oder ternar sind, sondern vermutlich samt-
liche Legierungselemente zumindest in geringer Konzentration in den intermetallischen
Phasen gel6st werden. Riickschliisse auf bekannte bindre und ternare Stochiometrien kon-
nen dadurch deutlich schwerer gezogen werden.

Als Methoden fiir die Charakterisierung des Gefiiges und der Kristallstruktur von ARCCAs
wurden in erster Linie REM, EDX und XRD verwendet [22,24,29]. Eine dariiberhinausgehen-
de, skalentibergreifende Charakterisierung fand an der Legierung AlMogsNbTagsTiZr im ho-
mogenisierten Zustand statt. XRD weist bei dieser Legierung nach einer Warmebehandlung
bei 1400 °C fiir 24 h auf zwei Phasen vom W-Strukturtyp (Strukturbericht A2) hin, da keine
Uberstrukturreflexe im Diffraktogramm zu erkennen sind [23]. Die beiden Phasen sind mit-
tels REM auf der 100 um-Langenskala nicht zu erkennen. Erst bei hohen Vergréfierungen
lassen sich die beiden lamellaren Phasen mit einer Lamellenbreite von ca. 70 nm aufldsen.
Eine dritte Zr- und Al-reiche Phase war trotz eines Volumenanteils von 11 Vol.% nicht im
Rontgendiffraktogramm zu beobachten [23]. Eine Kombination aus REM und XRD fiir die
Identifizierung aller auftretenden Phasen ist folglich sinnvoll. Jensen et al. [43] wiesen mit-
tels Transmissionselektronenmikroskopie (TEM) nach, dass die beiden, anscheinend lamel-
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lar vorliegenden A2-Phasen tatsachlich eine diskontinuierliche, wiirfelférmige A2-Phase und
eine kontinuierliche, kanalartige B2-Phase sind. Das Elektronenbeugungsbild (SADP, engl.
Selected Area Diffraction Pattern) der kontinuierlichen Phase zeigt unter Betrachtung einer
(001)-Zonenachse Uberstrukturreflexe, welche mittels XRD nicht beobachtbar waren [43].
Eine Dunkelfeldaufnahme (DF-Aufnahme) auf einem der Uberstrukturreflexe lisst dariiber
hinaus die kontinuierliche B2-Uberstrukturphase hell erscheinen, wihrend die ungeordnete
A2-Phase durch das Nichterfiillen der Beugungsbedingung dunkel ist. Raster-TEM (STEM,
engl. Scanning Transmission Electron Microscopy)-EDX-Linienanalyse wurde durchgefiihrt,
um die chemische Zusammensetzung der beiden auf Nanometerskala fein verteilten Phasen
zu bestimmen [43]. Ref. [44] stellt heraus, dass Atomsondentomografie (APT, engl. Atom
Probe Tomography) fiir Elementanalysen im einstelligen Nanometerbereich sinnvoll ist.
Zusammenfassend hadngt die zu wahlende Charakterisierungsmethode von der betrachteten
Langenskala ab. Aufierdem ist strukturelle Ordnung offensichtlich mithilfe Elektronenbeu-
gung nachweisbar, wahrend mittels XRD nicht unbedingt ein eindeutiger Beweis fiir eine
Kristalliiberstruktur erbracht werden kann.

2.3 Schmelzmetallurgische Herstellung

Die in dieser Arbeit charakterisierten Proben wurden schmelzmetallurgisch hergestellt.
Hierfiir kam ein Lichtbogenschmelzofen AM/0.5 der Edmund Biihler GmbH zum Einsatz. Die
Ausgangselemente wurden in Kompaktform bei der CHEMPUR Feinchemikalien und For-
schungsbedarf GmbH erworben. Die metallische Elementreinheit betragt fiir die Elemente
Ta, Nb, Mo, Cr, Ti, und Al jeweils 99,9 %, 99,9 %, 99,96 %, 99 %, 99,8 % und 99,9 %. Fiir die
Legierungsherstellung wurden die Reinelemente zunadchst im gewilinschten Verhaltnis in der
Ofenkammer in einem wassergekiihlten Cu-Tiegel platziert. Die Herstellung erfolgte dann
unter Ar-Schutzgasatmosphare mit einer Reinheit x5, o von 99,996 At.%. Zur Einstellung der
Schutzgasatmosphare, welche aus vier Prozessschritten besteht, kamen zwei Pumpentypen
zum Einsatz: eine Vorpumpe, welche ein Vorvakuum py,, von 51072 mbar erzeugt, und
eine Turbopumpe, die ein Hochvakuum pryppo von 1+ 10~% mbar erreicht. Die Kammer wird
zwischen den Pumpvorgidngen mit Ar auf einen Druck pgjyten von 800 mbar und schlief3lich
auf einen Arbeitsdruck parpeir von 600 mbar geflutet. Die Abschatzung der Ar-Konzentration
nach dem i-ten Prozessschritt x,.; in der Ofenkammer aus Tabelle 2 zeigt, dass die Ar-
Konzentration in der Ofenkammer nach dem vierten Prozessschritt x,, , mit der Ar-Reinheit
Xar,0 Ubereinstimmt und theoretisch bereits nach dem zweiten Prozessschritt erreicht wird.
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Tabelle 2:  Abgeschatzte Ar-Konzentrationen x4 ; in der Ofenkammer wahrend der Ein-
stellung der Schutzgasatmosphare nach den Prozessschritten i von 1 bis 4. Die
Schutzgasatmosphédre lasst sich durch die charakteristischen Driicke py,r,
PTurbos PFluten UNd Parpeit reproduzierbar einstellen. Die Ar-Reinheit x5, o be-

tragt 99,996 %.

i Prozessbeschreibung XAri

1  Vorvakuum & Fluten Xppq = Zouten"Pvor ., =99,990 %
’ DFluten ’

2 Vorvakuum & Fluten Xary = 0O . xaiq + Xars = 99,996 %
’ DFluten ’ ’

3 Vorvakuum & Fluten Xar3 = ppﬂ “Xarz + Xar1 = 99,996 %

Fluten

4 Hochvakuum & Einstellen  x,., = Efurbo., 4 PArbeit”PTurbo ., — — 99996 9,
des Arbeitsdrucks " Parbeit ’ PArbeit ’

Vor jedem Schmelzvorgang wurde ein Zr-Stiick aufgeschmolzen, das den Restsauerstoff aus
der Ofenkammer bindet. Die ellipsoiden Proben wurden nach jedem Aufschmelzvorgang
gewendet. Insgesamt erfolgten mindestens flinf Aufschmelzvorgiange, um eine homogene
Elementverteilung in der Probe zu gewahrleisten. Im letzten Prozessschritt wurde die Probe
in eine zylinderférmige Cu-Kokille mit einer Innenformlange von 85 mm und einem Durch-
messer von 12 mm gegossen. Die so erhaltenen stabférmigen Proben dienten zur weiteren
Materialcharakterisierung.

Die stark unterschiedlichen Schmelz- und Siedepunkte der verwendeten Legierungselemen-
te (siehe Abbildung 3) fiihren dazu, dass die tatsachliche Legierungszusammensetzung nach
dem Herstellungsprozess signifikant von der nominellen, urspriinglich eingewogenen Zu-
sammensetzung abweichen kann. Fiir die Herstellung Ta-haltiger Proben wird die Schmelz-
temperatur von Ta Tschmelzta VON 3020 °C [18] iiberschritten (gestrichelte Linie in Abbil-
dung 3). Hierbei werden die Siedetemperaturen von Cr und Al, Tsjeqe cr Und Tsjede,al Uber-
troffen (Doppelpfeile in Abbildung 3), sodass ein Verdampfen dieser beiden Elemente mog-
lich ist. Ist die Probentemperatur wahrend des Schmelzvorgangs geringer als Tscpmelz des
hochstschmelzenden Elements, werden Partikel der verwendeten, hochschmelzenden Ele-
mente gegebenenfalls nicht aufgeschmolzen und bleiben als Makrogussfehler im Material
zuriick. Weitere Faktoren, die die Legierungszusammensetzung beeintrachtigen, sind denk-
bar. Das Herausschleudern kleinster Elementpartikel aus dem Tiegel beim Kontakt mit dem
Lichtbogen konnte die Zusammensetzung ebenfalls beeinflussen. Eine chemische Analyse
der Gussproben ist somit notwendig.
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Abbildung 3:

32

D TSiede
. TSchmeIz

T

Schmelz,Ta

Ta Nb Mo Ti Al

Schmelz- und Siedetemperaturen der verwendeten Legierungselemen-
te [18]; Doppelpfeile heben den Temperaturunterschied zwischen relevan-
ten Siedetemperaturen und dem Probentemperaturbereich bei der Herstel-

lung Ta-haltiger Legierungen hervor.



Geflige und Kristallstruktur

3  Gefiige und Kristallstruktur

3.1 Vorbemerkung

Die Ergebnisse aus Kapitel 3 wurden teilweise in den Ref. [45,46] veroffentlicht.

3.2 Methoden zur Gefiige- und Kristallstrukturcharakterisierung

Die Charakterisierung des Gefiliges und der Kristallstruktur erfolgte an vier dquiatomaren
Referenzlegierungen: MoCrTiAl, NbMoCrTiAl, NbMoTiAl und TaMoCrTiAl Die Homogenitat
der ersten drei Referenzlegierungen spielt fiir diese Arbeit eine wichtige Rolle, da an ihnen
in Kapitel 4 die mechanischen Eigenschaften diskutiert werden. TaMoCrTiAl zeigt im Gegen-
satz zu den restlichen Referenzlegierungen signifikante Unterschiede bei rontgendiffrakto-
metrischen Experimenten und wird deswegen als Vergleichslegierung ebenfalls untersucht.
Fiir die Charakterisierung des Gefiiges mittels REM und EDX wurden zylindrische Scheiben
mit einer Hohe von ca. 3 mm aus den Gussproben getrennt, eingebettet und metallografisch
prapariert. Die Proben wurden hierfiir geschliffen und nacheinander mit Diamantsuspensio-
nen der Korngrofde 3 um und 1 pm sowie einer SiO,-Suspension (pH-Wert von 9,8) poliert.
Um eine verformungsfreie Probenoberfliche zu erhalten, folgten ein Atzschritt in einer Lé-
sung aus Ammoniak, Wasserstoffperoxid und Wasser bei RT fiir 5 min [47] und ein Vibrati-
onspolierschritt mit derselben SiO,-Suspension fiir 8 h. Die Gefiigeaufnahmen mittels Riick-
streuelektronendetektor (BSE-Detektor, engl. Backscattered Electrons) aus Abbildung 4 ver-
deutlichen, welchen Einfluss die Entfernung der durch das mechanische Abtragen einge-
brachten Verformungsschicht auf den Orientierungskontrast (ECCI, engl. Electron Channe-
ling Contrast Imaging) hat.

Das Geflige wurde auf der 100 pum-Langenskala mittels BSE-Detektor an einem evo50-REM
der Carl Zeiss AG untersucht. Um kontrastreiche Aufnahmen zu erzeugen, wurden eine Be-
schleunigungsspannung von 10 kV, ein Arbeitsabstand von 5 bis 6 mm und eine Strahl-
stromstdrke von 4 bis 6 nA gewahlt. Fiir EDX-Analysen kamen dasselbe evo50-REM mit ei-
nem Thermo Fisher Scientific EDX-System fiir Punkt- und Rasteranalysen (Beschleunigungs-
spannung 20 kV, Aufnahmezeit 120 s, Arbeitsabstand 8 mm, Strahlstromstirke 1 bis 2 nA)
und ein Auriga 60 Crossbeam-REM der Carl Zeiss AG mit einem EDAX Octane Siliziumdrift-
detektor zur Erstellung von EDX-Karten (Beschleunigungsspannung 20 kV, Arbeitsabstand
6 mm, Schrittweite 2 um, Detektionszeit 200 ps pro Schritt) zum Einsatz.

Die Bestimmung des Volumengehaltes der Gefiligebestandteile, z. B. der Porositit und Se-
kundarphasen, wurde durch Binarisieren der Gefiigeaufnahmen und mithilfe der Software
Image] 1.47v (National Institutes of Health, USA) bestimmt
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© 250pm

 250um

Abbildung 4: Einfluss des Atzens und Vibrationspolierens auf die Probenoberfliche am
Beispiel von NbMoTiAl. REM-Aufnahme mithilfe des BSE-Detektors zeigt
ECCI-Kontrast: a) Schleifen und Polieren ohne Atzen und Vibrationspolie-
ren, b) Praparationsvorgehen wie beschrieben an derselben Probe fiihrt zu
starkerem ECCI-Kontrast.

Kristallografische Untersuchungen erfolgten an einem D2 Phaser- und einem D8 Discover-
Rontgendiffraktometer der Bruker Corp., welche jeweils mit einem LynxEye-1D-Detektor
ausgestattet sind. Zylindrische XRD-Kompaktproben mit einem Durchmesser von 12 mm
wurden vor der Messung plangeschliffen, wahrend XRD-Pulverproben in einem Achatmor-
ser gemahlen, eingebettet und metallografisch prapariert wurden, um die Reflexintensitaten
zu erhohen. Die Cu-Roéntgenréhren waren bei 30 kV und 10 mA bzw. 40 kV und 40 mA im
Betrieb. Die Rontgendiffraktogramme wurden in einer Bragg-Brentano-Anordnung mit
0/0-Geometrie zwischen 20 = 10° und 145° unter rotierender ®-Achse mit einer Schritt-
weite von 20 = 0,01° und einer akkumulierten Messdauer von 384 s bzw. 576 s pro Schritt
aufgenommen. Die Bestimmung der Gitterkonstanten agy; mithilfe der Netzebenenschar
{hkl} erfolgte anhand der Reflexpositionen 20y, aus den Diffraktogrammen, der Wellen-

ldnge der Cu Kai-Rontgenstrahlung Acykq, = 1,5406 A und der Bragg‘schen Gleichung [48]:

A(hkly = \/m . (%) (10)

20
sin(—{;‘kl}
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Die Auswirkung eines fehlerhaft gemessenen Beugungswinkels 20,4, auf die Gitterkon-
stante ag,yy wurde durch eine Diffraktometerausgleichsfunktion DAF (20gky;) berticksich-
tigt [49,50]:

DAF(20¢) = %(cot2 (@) + cot (Ze{zhkl}) . cos(ze{zhkl})). (11)

Nach der Auftragung von ag,yy tiber DAF (Z(E)[hkl}) und einer linearen Regression der Mess-
punkte ist die korrigierte Gitterkonstante a; am Schnittpunkt der Regressionsgeraden mit

der Ordinate abzulesen.

Fiir die lokale Untersuchung der Kristallstruktur mittels Riickstreuelektronenbeugung
(EBSD, engl. Electron Backscatter Diffraction) kamen am Auriga 60 Crossbeam-REM (Be-
schleunigungsspannung von 20 kV, Arbeitsabstand von 14 mm) eine EDAX DigiView Kamera
der AMETEK GmbH und die Software OIM Data Collection (EDAX Inc.) zum Einsatz.

Fiir TEM-Experimente wurden zylindrische Proben mit einem Durchmesser von 3 mm und
einer Hohe von 500 um aus den Gussstiben erodiert. Nach dem mechanischen Diinnen der
Proben folgte ein elektrolytischer Polierschritt mithilfe einer Tenupol-5-Elektropolieranlage
der Struers GmbH und eines Elektrolyts aus Schwefelsdure und Methanol im Verhaltnis 1:4.
Hellfeld-Aufnahmen (HF) und TEM-SAD erfolgten an einem CM20 von FEI-Philips Electron
Optics und einem JEM-2100 der Firma JEOL Ltd. Die Experimente erfolgten bei einer Be-
schleunigungsspannung von 200kV. Fiir Dunkelfeld-Aufnahmen (DF), STEM-
Untersuchungen mit annularem Dunkelfelddetektor (HAADF, engl. High Angle Annular Dark
Field) und STEM-EDX-Linienanalysen kam ein Cs-korrigiertes Titan Themis 60-300 von FEI
Thermo Fisher Scientific bei einer Beschleunigungsspannung von 300 kV zum Einsatz, das
mit einem Vierdetektoren-ChemiSTEM EDX-System ausgestattet ist. Die Bildgebung mittels
HAADEF fand bei einer Strahlstromstidrke von 80 pA und einem Detektionswinkelbereich von
73 bis 350 mrad statt. Fiir STEM-EDX-Analysen wurde die Strahlstromstarke auf 150 bis
250 pA erhoht.

Die Prdparation von Probenspitzen fiir APT-Untersuchungen erfolgte mithilfe eines fokus-
sierten lonenstrahls (FIB, engl. Focused Ion Beam) an einem Strata Rasterelektronen- und -
ionenmikroskop (Ga-lonen) von FEI Thermo Fisher Scientific. Details zur Praparation der
Probenspitzen sind Ref. [51] zu entnehmen. Fiir die APT-Untersuchungen kam eine LEAP
4000X HR der Cameca SAS zum Einsatz, welche im gepulsten Spannungsmodus betrieben
wurde. Die Spannungspulse wiesen eine Pulsfrequenz von 200 kHz bei einer Pulsamplitude
von 20 % der stationdren Spannung auf. Die Detektionsrate (= Anteil der Spannungspulse,
die zu einem Signal auf dem Detektor flihren) lag bei 0,5 bis 1 %. Fiir die Rekonstruktion und
die Analysen der Probenspitzen wurde die Software IVAS 3.6.14 der Cameca SAS verwendet.
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3.3 Gusszustand

Wie in Kapitel 2.3 erlautert wurde, ist die Bestimmung der Legierungszusammensetzung
nach der schmelzmetallurgischen Herstellung notwendig, da bestimmte Elemente potenziell
wahrend des Prozesses verdampfen kénnen. Da die Charakterisierung der Legierungen in
dieser Arbeit an mehreren Chargen erfolgte, war die Bestimmung der chemischen Zusam-
mensetzung fiir jede Charge notig. Hierzu wurde zunichst eine Standardprobe fiir jede Le-
gierung festgelegt, welche nominell eine dquiatomare Zusammensetzung besitzt. Deren Zu-
sammensetzung wurde mittels nasschemischen Aufschlusses und optischer Emissionsspekt-
ralanalyse (ICP-OES, engl. Inductive Coupled Plasma - Optical Emission Spectroscopy) mit-
hilfe des iCAP 7600 DUO von Thermo Fisher Scientific ermittelt (siehe Tabelle 3). Die Abwei-
chung von der nominellen Zusammensetzung betragt hierbei maximal 1,1 At.%.

Tabelle 3:  Mittels ICP-OES ermittelte Legierungszusammensetzungen der nominell aqui-
atomaren Standardproben; der Mittelwert und die Standardabweichung wur-
den jeweils aus drei ICP-OES-Proben bestimmt.

Legierung xi / At.%

Ta Nb Mo Ti Al
MoCrTiAl - - 25,0+02  250z01 24,601 255202
NbMoCrTiAl - 20,1+00 19,8x00 19,8+00 19,8+00 20,501
NbMoTiAl - 252+01 24901 - 25,1+01  24,8x0.2
TaMoCrTiAl  20,1x04 - 19,5+0,3 19,8+09  20,4x07  20,2:08

Das Gefiige von ARCCAs weist im Gusszustand ein dendritisches Geflige mit signifikanten
Elementkonzentrationsschwankungen auf [30]. Ein dendritisches Gefiige im Gusszustand
wird auch bei allen untersuchten Legierungen des Ta-Nb-Mo-Cr-Ti-Al-Systems beobachtet.
Abbildung 5a zeigt bespielhaft das Gefiige der Legierung NbMoCrTiAl im Gusszustand. In der
BSE-Aufnahme ist das dendritische Gefiige durch die hellen, dendritischen und dunklen, in-
terdendritischen Bereiche zu beobachten. Qualitativ ldsst sich feststellen, dass die Elemente
mit einer hohen Ordnungszahl bevorzugt in den Dendriten vorliegen, weil diese im BSE-
Kontrast hell erscheinen. Neben dem chemischen Kontrast ist zusatzlich ein ECCI-Kontrast
zu beobachten. Dieser ldsst sich durch aneinander grenzende, interdendritische Bereiche
feststellen (Pfeile im vergrofiert dargestellten Bildausschnitt von Abbildung 5a).

Zur Ermittlung der Gefligezusammensetzung wurden zunichst EDX-Spektren des Gesamtge-
fiiges aus einer gerasterten Fliche von > 1 mm? gewonnen. Die abgetastete Fliche erfasst
sowohl dendritische als auch interdendritische Bereiche und gibt folglich die gemittelte Zu-

36



Geflige und Kristallstruktur

sammensetzung wieder. EDX-Punktanalysen ergaben die Zusammensetzungen jeweils im
dendritischen und interdendritischen Bereich. Die Zusammensetzungen des gesamten Bild-
ausschnitts und der einzelnen Gefiligebereiche sind Tabelle 4 zu entnehmen. Die EDX-
Punktanalyse ergibt ebenfalls, dass die Konzentration der héherschmelzenden Elemente
(also auch derjenigen mit hoher Ordnungszahl) tendenziell in den dendritischen Bereichen
hoher ist. Dies zeigt zusatzlich beispielhaft die Intensitatsverteilung der Mo L-Strahlung in
der entsprechenden EDX-Karte in Abbildung 5b. Es lasst sich schlussfolgern, dass das Geflige
im Gusszustand nicht homogen ist. Die signifikant unterschiedliche Legierungszusammen-
setzung in dendritischen und interdendritischen Bereichen fiihrt zu der Fragestellung, ob ein
mehrphasiges Gefiige vorliegt oder ob es sich lediglich um Konzentrationsschwankungen in
einer einzigen Phase handelt. Eine Analyse der Kristallstruktur soll Aufschluss iiber den
Strukturtyp und die Anzahl der auftretenden Phasen geben.

Abbildung 5: REM-Untersuchungen an NbMoCrTiAl im Gusszustand; a) Aufnahme im
BSE-Kontrast; Bildeinsatz zeigt einen vergrofierten Bereich des Gefiiges. ,+“
kennzeichnet die EDX-Analysepunkte im dendritischen, ,x“ die Analyse-
punkte im interdendritischen Bereich. Zusatzlich zum Materialkontrast sind
mithilfe des ECCI-Kontrastes Korngrenzen zu erkennen (gekennzeichnet
durch Pfeile im vergrofdert dargestellten Bildausschnitt). b) EDX-Karte der
Mo L-Strahlung des in a) gezeigten Ausschnitts.
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Tabelle 4:  Legierungszusammensetzung des Gusszustands von NbMoCrTiAl im gesamten
Gefiige mittels standardbezogener EDX-Rasteranalyse (gerasterte Flache
>1mm2), im dendritischen und interdendritischen Bereich mittels EDX-
Punktanalyse; EDX-Analysepunkte sind in Abbildung 5 mit + und x gekenn-
zeichnet; der Mittelwert aus jeweils drei Analysen wurde auf die ICP-OES-
Proben standardbezogen; die Standardabweichung der EDX-Analyse betragt
maximal 0,8 At.%.

Bereich xi / At.%

Nb Mo Ti Al
Gesamt 20,1 19,8 19,8 19,8 20,5
Dendritisch (x) 22,9 29,5 14,2 17,6 15,8
Interdendritisch (+) 17,5 11,3 26,3 21,7 23,2

Das Pulverrontgendiffraktogramm von NbMoCrTiAl im Gusszustand in Abbildung 6 deutet
eine Kristallstruktur vom W-Strukturtyp (Strukturbericht A2, gefiillte Rauten in Abbildung
6) oder CsCl-Strukturtyp (Strukturbericht B2, ungefiillte Rauten) an. Von den Uberstruktur-
reflexen ist jedoch nur der {100}-Reflex zu beobachten. Die Bildung einer Uberstruktur wird
in Kapitel 3.4.3 im Detail diskutiert.
Mithilfe der Elementkonzentrationen x; in den dendritischen und interdendritischen Gefii-
gebereichen (siehe Tabelle 4), der Anwendung der Vegard’schen Regel [52]

=i, X (12)
und eines Vorgriffs auf die individuellen Atomradien r; der Legierungselemente i aus Kapi-
tel 4.6.1 (ryp = 1,4297 A, 1o = 1,3627 A, ¢, = 1,2488 A, 1y = 1,4474 A, 14 = 1,3172 A) lassen
sich die Gitterkonstanten und die Reflexpositionen des dendritischen (aq4) und interdendriti-
schen (a;q) Bereichs von NbMoCrTiAl abschitzen. Diese sind in Abbildung 6b hervorgeho-
ben. Der Glanzwinkel des Maximums des {110}-Reflexes befindet sich zwischen den beiden
abgeschitzten Reflexpositionen und ist somit vermutlich durch die Superpositionen zweier
Maxima der beiden Gefiigebereiche erklarbar. Es handelt sich trotzdem um eine einzige Pha-

se, die Variationen sowohl in der Zusammensetzung als auch in den Gitterkostanten auf-
weist.
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Abbildung 6: XRD-Analyse von NbMoCrTiAl im Gusszustand; a) 20 = 20° — 140° zeigt
eine relevante Anzahl an Reflexen der Kristallstruktur; b) 20 = 39° — 43°
hebt den {110}-Reflex der A2/B2-Kristallstruktur hervor; gestrichelte Linie
markiert die Reflexposition der abgeschitzten Gitterkonstante des dendri-

T

tischen Bereichs ag, Strich-Punkt-Linie die des interdendritischen Bereichs
aiq. Die Intensitat I ist logarithmisch aufgetragen.

3.4 Homogenisierter Zustand

3.4.1 Prozess

Die Homogenisierung erfolgte an aus den Gussproben entnommenen Scheiben mit einer
Hohe von mindestens 3 mm. Diese fand in einem HTRH Rohrofen der Firma Carbolite Gero
GmbH unter Ar-Atmosphdre statt. Fiir die Homogenisierung wurde das Arbeitsrohr durch
Pump- und Ar-Spiilvorgiange in die gewiinschte Atmosphire versetzt. Die Homogenisie-
rungstemperaturen betrugen zwischen 1200 °C und 1500 °C bei einer Haltezeit von 20 h und
einer Heiz- und Kiihlrate von maximal 250 K/h.

Die Qualitdt der Schutzgasatmosphidre wahrend der Homogenisierung lasst sich indirekt
liber die Sauerstoffkonzentrationen der Legierungen vor und nach dem Prozessschritt ab-
schitzen. Die Sauerstoffkonzentration der vier Referenzlegierungen im Gusszustand und im
homogenisierten Zustand (siehe Tabelle 5) wurde mittels Heifsgasextraktion an einem kalib-
rierten TC500 der Leco Instrumente GmbH ermittelt. Der Mittelwert und die Standardab-
weichung der Sauerstoffkonzentrationen errechnen sich aus Messungen desselben Zustands
unterschiedlicher Chargen. Die chargeniibergreifenden Sauerstoffkonzentrationen der ein-
zelnen Zustdnde weisen hohe Standardabweichungen auf. Wurde hingegen lediglich eine
Charge untersucht (Mittelwert und Standardabweichung aus drei Messungen desselben Zu-
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stands und derselben Charge; gekennzeichnet mit ,*“), ist die Standardabweichung ver-
gleichsweise gering. Es kann also geschlussfolgert werden, dass die Sauerstoffkonzentratio-
nen in den Reinmetallen unterschiedlicher Chargen sich stark voneinander unterscheiden.

Tabelle 5:  Chargentbergreifende Sauerstoffkonzentrationen xg; in den Referenzlegie-
rungen im Gusszustand und im homogenisierten Zustand. Der Mittelwert und
die Standardabweichung wurden aus den Mittelwerten der einzelnen Chargen
der entsprechenden Legierung j ermittelt. Bei den mit ,*“ gekennzeichneten
Zustinden wurde lediglich eine Charge untersucht.

Legierung X0, / Ma.ppm
Gusszustand Homogenisierter Zustand
MoCrTiAl 25077 440 * 6*
NbMoCrTiAl 107 + 83 73 + 38*
NbMoTiAl 79 + 64 193 + 148
TaMoCrTiAl 38 + 4* 89 + 8*

3.4.2 Gefiigebestandteile

Die Gefiigebestandteile in den Referenzlegierungen wurden mittels kombinierten BSE-,
EDX-, XRD- und EBSD-Untersuchungen ermittelt. Das Vorgehen bei der Charakterisierung
wird beispielhaft an einem homogenisierten Zustand von NbMoCrTiAl (1200 °C, 20 h) ver-
anschaulicht. Die BSE-Aufnahme aus Abbildung 7a zeigt neben der Hauptphase, welche
ECCI-Kontrast aufweist, zwei weitere Phasen, die mit weifden und schwarzen Pfeilen ge-
kennzeichnet sind. Die Zusammensetzungen der Sekundidrphasen wurden durch EDX-
Punktanalysen an den in Abbildung 7b markierten Stellen ermittelt und sind in Tabelle 6
aufgefiihrt. Wahrend die im BSE-Kontrast dunkel erscheinende Phase nur an den Korngren-
zen vorliegt, bildet sich die helle Phase auch im Korninneren der Hauptphase. Poren sind
sowohl an den Korngrenzen als auch im Korninneren zu beobachten. Diese wurden durch
Vergleich mit Sekundarelektronenaufnahmen (hier nicht gezeigt) von dunkel erscheinenden
Sekundarphasen abgegrenzt. Eine Diskussion der Porositat erfolgt im Verlauf des Kapitels.
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Abbildung 7: REM/BSE-Aufnahmen von NbMoCrTiAl im homogenisierten Zustand
(1200 °C, 20 h). a) Ubersichtaufnahme weist auf drei Phasen hin; b) Auf-
nahme bei hoherer Vergrofierung; ,*“ markiert die Punkte fiir die Analyse
der dunkel erscheinenden Phase, ,+“ die fiir die hell erscheinende Phase.

Tabelle 6:  Chemische Zusammensetzung der drei durch REM identifizierten Phasen von
NbMoCrTiAl im homogenisierten Zustand (1200 °C, 20 h). Die EDX-Analyse der
Hauptphase erfolgte an Bereichen, die weder die helle noch die dunkle Phase

an der Probenoberflache enthalten.

Bereich xi / At.%

Nb Mo Cr Ti Al
Hauptphase 20,0+0,3 20,5+0,2 18,9 +0,2 20,304 20,3+0,2
Dunkle Phase (*) 25,0+0,4 59+0,9 39,6 +0,9 9,7+0,6 19,8+0,2
Helle Phase (+) 253+1,4 23,824 149 £ 3,4 149 +0,7 21,1+0,5

Die lokalen Untersuchungen der Kristallstruktur mittels EBSD ergibt, dass die Hauptphase
vom W- (Strukturbericht A2), die helle Phase vom CrsSi- (Strukturbericht A15) und die
dunkle Phase vom Mg,Zn-Strukturtyp (Strukturbericht C14) ist. Die Pole in den Beugungs-
bildern der einzelnen Phasen in Abbildung 8 sind entsprechend indiziert.
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Abbildung 8: EBSD-Beugungsmuster der drei beobachteten Phasen mit indizierten Polen.
a) Hauptphase, b) im BSE-Kontrast dunkel erscheinende Sekundarphase, c)
im BSE-Kontrast hell erscheinende Phase.

Die Betrachtung der Legierungszusammensetzung (Tabelle 6) und der Kristallstruktur
(Abbildung 8) lasst auf den Typ der Phasen schliefen. Demnach handelt es sich bei den im
BSE-Kontrast dunkel erscheinenden Gefligebereichen um eine von der hexagonalen Laves-
Phase Cr:Nb [53] abgeleitete Phase. Die hell erscheinenden Bereichen lassen sich einer von
Al(Mo,Nb)3 [54] abgeleiteten Phase zuordnen. EDX deutet an, dass diese intermetallischen
Phasen die verbleibenden Legierungselemente zu einem gewissen Anteil 16sen. Die mogliche
Gitterplatzbelegung der Legierungselemente wird am Beispiel von der von Cr,Nb abgeleite-
ten Phase unter Verwendung der Literatur iiber die entsprechenden biniren Systeme disku-
tiert. Ti und Nb sind bis Raumtemperatur vollstindig ineinander 16slich [55], wahrend Cr
und Ti Laves-Phasen mit hexagonalem Kristallsystem bilden (Strukturbericht C14 und
C36 [56]). Ti belegt folglich wahrscheinlich Nb-Gitterplatze. Bei der Homogenisierungstem-
peratur von 1200 °C liegt die Loslichkeit von Al in Nb bei < 10 At.% [57], wahrend die maxi-
male Loslichkeit von Al in Cr ca. 45 At.% betrdgt [58]. Al belegt somit vermutlich Cr-
Gitterplatze. Mo zeigt bei 1200 °C sowohl in Nb als auch in Cr vollstindige Loslichkeit
[59,60]. Eine Abschatzung der Gitterplatzbelegung ist iiber die Diskussion der bindren Sys-
teme fiir dieses Legierungselement nicht moglich. Das Verhaltnis der Gitterpldtze Cr:Nb be-
tragt laut EDX-Zusammensetzung zwischen 65,3 At.%:34,7 At.% (Mo belegt vollstandig Cr-
Gitterplatze in (Cr,ALMo)2(Nb,Ti)) und 59,4 At.%:40,6 At.% (Mo belegt ausschliefdlich Nb-
Plitze in (Cr,Al)2(Nb,Ti,Mo0)). Eine Abweichung vom erwarteten Verhaltnis 2:1 kann zustan-
de kommen, wenn mittels EDX neben der zu untersuchenden Phase auch die Hauptphase im
Sondenvolumen vorliegt.

Die Reflexe der verschiedenen, vorliegenden Phasen sind bei ausreichendem Volumengehalt
auch global mittels XRD detektierbar (siehe Abbildung 9). Neben den indizierten Reflexen,
die der A2-, C14- bzw. A15-Phase zuzuordnen sind, ist im Diffraktogramm ein weiterer Re-
flex zu beobachten (Bildeinsatz in Abbildung 9), welcher nicht auf eine der lokal identifizier-
ten Phasen zuriickzufiihren ist. Es konnte sich hierbei um eine Phase handeln, die sich von
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der kubischen, intermetallischen Phase (Al Cr)sTi [61] ableitet. Diese wurde in anderen Le-
gierungen (MoCrTiAl, 1200 °C, 20 h) auch lokal mittels EBSD nachgewiesen.

NbMoCrTiAl, 1200 °C, 20 h

je A2

C14

A15
unbekannt

L
4 @ *

50 2®/o 100

Abbildung 9: Rontgendiffraktogramm von NbMoCrTiAl im homogenisierten Zustand
(1200 °C, 20 h). Die Reflexe der beobachtbaren Phasen sind indiziert. Der
Glanzwinkelbereich von 27° bis 45° ist vergrofdert dargestellt, um die Refle-
xe hervorzuheben.

Im homogenisierten Zustand sind Poren in den Proben aller Referenzlegierungen zu erken-
nen. Durch die unterschiedliche Diffusivitidt in den dendritischen und interdendritischen
Gefiigebereichen des Gusszustandes konnte wahrend des Homogenisierungsprozesses ein
einseitiger Diffusionsstrom entstehen. Dann kénnte es sich bei den beobachteten Poren um
Kirkendallporositat handeln [62]. Die nicht-dquiatomare Legierung MoCrTiAlg2s wurde zur
Untersuchung der Porositat ausgewahlt, da sich in dieser Legierung bei einer Warmebe-
handlungstemperatur von 1200 °C weder Ausscheidungen bilden noch die Dendriten aufge-
lost werden. Bei dieser Legierung kann also nicht von ,Homogenisierung“ die Rede sein, da
die Konzentrationsunterschiede des dendritischen Gefiiges offensichtlich auch nach der
Warmebehandlung bestehen. Jedoch kann dadurch ermittelt werden, in welchen Gefiligebe-
reichen sich die beobachteten Poren bilden. Das Gefiige im warmebehandelten Zustand in
Abbildung 10 zeigt, dass die Poren ausschlief3lich im interdendritischen Bereich des Gefiiges
vorliegen. Diese Beobachtung legt nahe, dass die Ursache der Porositdt in einem héheren
Diffusionsstrom der Legierungselemente aus dem interdendritischen Bereich liegt. Die Po-
renmorphologie und -grofie hangt bei dieser spezifischen Legierung vom Dendritenarmab-
stand und der Lange der Dendritenarme ab. Diese bestimmen die Grenzen, in denen sich die
Poren bilden kénnen. Da die Dendritenarmlinge signifikant grofier als der Dendritenarmab-
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stand ist, bilden sich in MoCrTiAlys teilweise Poren mit einem Aspektverhdltnis > 1. Dabei
ist das Aspektverhaltnis als das Verhaltnis des Porendurchmessers entlang des Dendriten-
arms zum Porendurchmesser zwischen zwei Dendritenarmen definiert. Eine gleichmafdige
Verteilung der Elemente im Gefiige als Folge der Homogenisierung in den Referenzlegierun-
gen fiihrt dazu, dass sich die Poren einformen und vergrobern. Ein bevorzugter Diffusions-
strom ist dann nicht mehr vorhanden.

MOCTTTAlo,zs, 1200 °C 20 h

"'1
" et ) \ ~" i

n‘-‘.

Abbildung 10:  BSE-Aufnahme: Durch die Homogenisierung entstehende Kirkendallporosi-
tat, beispielhaft untersucht an MoCrTiAlozs (1200 °C, 20 h). Poren, die ein
Aspektverhaltnis besitzen, das signifikant von 1 abweicht, sind mit Pfeilen
gekennzeichnet.

3.4.3 Homogenitat

Fur jede der Referenzlegierungen wurden experimentell Homogenisierungstemperaturen
ermittelt, die die Bildung von Sekundarphasen nahezu komplett unterdriicken und bei der
sich trotzdem das dendritische Gefiige des Gusszustandes auflost. In diesem Kapitel findet
eine Bewertung der Homogenitat mithilfe einer langenskaleniibergreifenden Charakterisie-
rung mittels geeigneter Methoden statt. Die Bewertung der Homogenitat wird genutzt, um
die Einfliisse des Gefiiges auf die mechanischen Eigenschaften in Kapitel 4 zu diskutieren.

Das Geflige im Langenskalenbereich zwischen 1 und 1000 um mittels BSE-Aufnahmen und
EDX-Karten ist in Abbildung 11 dargestellt. Das Gefilige der vier Referenzlegierungen weist
eine Hauptphase auf, deren Kérner im ECCI-Kontrast sichtbar sind. Die Sekundéarphasen im
Gefilige von NbMoCrTiAl, NbMoTiAl und TaMoCrTiAl liegen ausschliefilich an den Korngren-
zen vor (Pfeile in Abbildung 11) und besitzen einen Volumenanteil von (0,2 + 0,2), (0,7 = 0,3)
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und (0,4 £ 0,1) Vol.%. Es handelt sich um Varianten der C14-Phasen Cr:Nb (NbMoCrTiAl)
und Cr.Ta ([63], TaMoCrTiAl) sowie der A15-Phase Al(Mo,Nb); (NbMoCrTiAl und NbMoTi-
Al). Aufier den bereits diskutierten Kirkendallporen weist das Gefiige auf der betrachteten
Langenskala keine weiteren chemischen Inhomogenitaten auf.

MoCrTiAl, 1200.°C, 20'h

e

* NbMoTiAl, 1500 °C, 20 h

3

Abbildung 11: BSE-Aufnahmen der Referenzlegierungen im homogenisierten Zustand
(Homogenisierungsparameter sind den Abbildungen zu entnehmen) und
EDX-Karten der Legierungselemente desselben Gefiigeausschnitts:
a) MoCrTiAl, b) NbMoCrTiAl, c) NbMoTiAl und d) TaMoCrTiAl. Die Vergro-
Berungen der Gefligeaufnahmen und EDX-Karten sind jeweils gleich. Die
Pfeile heben die intermetallischen Sekundarphasen hervor.
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Zur Bewertung der Homogenitat im Langenskalenbereich von 10 bis 300 nm, die beispiel-
haft an MoCrTiAl (1200 °C, 20 h) prasentiert wird, wurden APT-Probenspitzen im jeweiligen
Abstand von etwa 3 um zueinander aus einem mit FIB entnommenen Balken der Lange
30 pm prapariert (siehe Abbildung 12, oben). Die mittleren Elementkonzentrationen ¥; der
fiinf untersuchten Spitzen fiir die Elemente i wurden ermittelt: die Probenspitzen aus den
Bereichen ,1“ bis ,IV“ befinden sich im selben Korn, wahrend die Spitze aus Bereich “V* aus
dem benachbarten Korn stammt. Die Konzentrationsabweichung der jeweiligen Elemente
betragt maximal 0,4 At.% (Abbildung 12, unten).

MoCrTiAl; 1200 °C, 20 h

10 um

E
‘.

x/At%

Probenbereich

z
o

[
s

Abbildung 12: REM-Aufnahme des Probenbalkens von MoCrTiAl (1200 °C, 20 h) aus dem
die Probenspitzen fiir APT entnommen wurden. Die Probenbereiche der
fiinf Spitzen sind mit ,I“ bis ,V“ gekennzeichnet. Das untersuchte Volumen,
aus der die mittleren Konzentrationen X; der Elemente i bestimmt wurden,
betragt zwischen 0,43 - 10° (Probenspitze I entspricht 1,11 - 107 Atomen)
und 2,11 - 10® nm3 (Probenspitze ,I111“; entspricht 5,88 - 107 Atomen).

Die Rekonstruktion der Probenspitze ,IV“ von MoCrTiAl (1200 °C, 20 h) in Abbildung 13a
zeigt qualitativ keine Anzeichen fiir Segregation oder Ausscheidungen. Um die Homogenitat
auf atomarer Ebene zu quantifizieren, wurde die Elementverteilung in Probenspitze ,IV“ im
Detail untersucht. Hierflir wurde ein zylindrisches Probenvolumen mit einem Durchmesser
von 50 nm und einer Héhe von 100 nm bzw. 200 nm definiert (siehe hervorgehobenes Vo-
lumen in der Mo-Karte in Abbildung 13a). Dieses Volumen wurde in N gleich grof3e, zylindri-
sche Teilvolumina aufgeteilt, welche jeweils n, = 100 Atome beinhalten. Bei einem ideal
homogenen Mischkristall ist eine Binomialverteilung f;(n) der Legierungselemente i zu er-
warten [64]:
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‘l'lb!

filn) =N X (1 —x)™ (13)

' n!- (np—n)!
Aus fi(n) und der experimentell ermittelten Konzentrationsverteilung im untersuchten Pro-
benvolumen e;(n) lasst sich die quadratische, normierte Abweichung y? der Legierungsele-
mente i von e;(n) und f;(n) bestimmen:

2 _ v (e6i-fi)°
M= Tndo oy (14)

Der Wert y? ist von der Anzahl der betrachteten Teilvolumina N abhingig. Da sich die re-
konstruierten Probenspitzen jedoch meist in ihrer Grofée unterscheiden und auch die unter-
suchten Volumina in den Spitzen ,1“ bis ,V“ im vorliegenden Fall unterschiedlich grof3 sind,
erfolgt schlief3lich die Bestimmung eines von der Gesamtzahl der betrachteten Atome unab-
hangigen Korrelationsfaktors ugqrri [64]:

2
HUxorr,i = ’Nflx_z- (15)

Der Parameter ug,.r; strebt gegen null, wenn die Elemente ungeordnet im untersuchten

Probenvolumen vorliegen und erreicht maximal eins, wenn das betrachtete Legierungsele-
ment nur Nachbaratome von derselben Spezies besitzt [64]. pugorri liegt fir MoCrTiAl
(1200 °C, 20 h) zwischen pigorra1 = 0,0337 und pgorrcr = 0,0926 (siehe Tabelle 7). Der Pa-
rameter Lk, j Wurde bereits zur Bewertung der Homogenitat in anderen CCAs genutzt [65-
69]. Fiir NbTaTiV im homogenisierten Zustand wurden Werte zwischen pgorrnp = 0,0375
und pgorrta = 0,1328 festgestellt [67], fiir CoCrFeMnNi liegen sie zwischen pgorrni =
0,0344 und pgorrco = 0,0452 [69]. In beiden Fallen wurde aus den erhaltenen ugorr; ge-
schlussfolgert, dass eine regellose Verteilung der Atome vorliegt. Weitere experimentelle
Details waren nicht gegeben und eine weiterfithrende Diskussion des Korrelationsfaktors
fand ebenfalls nicht statt. Nach Ref. [64] konnte der Wert pigorrj von der Orientierung des
Probenvolumens in der Probenspitze abhdngen, in der das betrachtete Volumen segmentiert
wird. Diesem Aspekt wurde Rechnung getragen, indem die untersuchten Probenvolumina in
den Spitzen ,I“ bis ,V* alle dieselbe Orientierung (z-Achse des Zylinders ist gleich der z-
Achse der Probenspitze) besitzen und entlang der z-Achse segmentiert wurden. Eine sin-
kende Detektoreffizienz, welche bei der genutzten Atomsonde bei 36 % liegt, fithrt zu kleine-
ren Ugorr,i-Werten, da Agglomerationen von Atomen derselben Spezies weniger Kritisch de-
tektiert werden, als sie in Wirklichkeit sind. Hierdurch kénnte die Homogenitit im Proben-
volumen als besser bewertet werden, als sie tatsachlich ist. Bei den in Ref. [64] simulierten
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Agglomerationszustdnden handelt es sich um bindre Systeme, bei denen die Fremdatomkon-
zentration max. 5,0 At.% betragt. Die Matrix besteht aus einer einzigen Spezies. CCAs sind im
homogenisierten Zustand konzentrierte Losungen mit mehreren Komponenten. Ein Ver-
gleich zwischen g, i-Werten sollte eher nur zwischen CCAs derselben Anzahl an Kompo-
nenten und derselben Konzentration des betrachteten Legierungselements stattfinden. Es
kann also geschlussfolgert werden, dass die Homogenitdt von MoCrTiAl (1200 °C, 20 h) und
NbTaTiV (1200 °C, 72 h) [67] vergleichbar ist.

Es ist schliefllich zu beachten, dass die kleinste betrachtete Einheit ein Teilvolumen von
np = 100 Atomen ist. Dies entspricht bei der vorliegenden Detektoreffizienz -ca.
140 Elementarzellen. Folglich kann kristallografische Ordnung, welche sich auf der Gréf3en-
skala einer einzigen Einheitszelle abspielt, von y; nicht abgebildet werden. Die vorliegende
Detektoreffizienz < 100 % ist auch der Grund, wieso die exakten Gitterplatzbelegungen der
einzelnen Elemente nicht abgebildet werden kénnen.

Mo

1% aller Atovrhé' 9

Anzahl / 1

20 30 40
(n/n,)/At.%

Abbildung 13: a) Rekonstruktion der Probenspitze ,IV“ von MoCrTiAl (1200 °C, 20 h). Zy-
lindrisches Volumen zur Quantifizierung der Elementverteilung ist in der
Mo-Karte hervorgehoben; b) Vergleich von experimentell bestimmter Ele-
mentkonzentrationsverteilung e;(n;/np;) und der theoretischen Binomial-
verteilung f;(n;/ny;) der Elementkonzentrationen innerhalb einer Volu-
meneinheit (n;/ny, ;).
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Tabelle 7:  Mittelwert und Standardabweichung des probenvolumenunabhingigen Korre-
lationsfaktors pgorr i, der flir die Elemente i der Legierung MoCrTiAl (1200 °C,
20 h), aus den Probenspitzen ,1“ bis ,V“ (siehe Abbildung 12) ermittelt wurde.

i Mo Ti Al

Hxorri / 1072 5,48 + 1,30 9,26 +1,31 5,49 + 0,43 3,37 40,99

3.4.4 Kristallstruktur und kristallografische Ordnung

Das Vorliegen von kristallografischer Ordnung kénnte sich auf die mechanischen Eigenschaf-
ten der Legierungen aus dem System Ta-Nb-Mo-Cr-Ti-Al auswirken. Aus diesem Grund er-
folgt in diesem Kapitel eine detaillierte Kristallstrukturcharakterisierung der Referenzlegie-
rungen im homogenisierten Zustand. Es wurden nicht alle Experimente an jeder Referenzle-
gierung durchgefiihrt. Jedoch werden die Ergebnisse, die an einzelnen Legierungen erzielt
wurden, auf alle Referenzlegierungen libertragen.

Abbildung 14a zeigt die Pulver-Rontgendiffraktogramme der Referenzlegierungen. Die Re-
flexe im Diffraktogramm von MoCrTiAl sind einer Kristallstruktur vom W-Strukturtyp
(Strukturbericht A2) zuzuordnen. NbMoCrTiAl und NbMoTiAl weisen einen einzigen Uber-
strukturreflex, den {100}-Reflex der Kristallstruktur vom CsCl-Strukturtyp (Strukturbericht
B2) auf, wie beispielhaft fiir NbMoCrTiAl hervorgehoben wird (Abbildung 14b). Die weiteren
B2-Uberstrukturreflexe der Netzebenen {111}, {210}, {300}, {221} {311} und {320} weisen
geringere Intensititen als der {100}-Reflex auf, weil die entsprechenden Strukturfaktoren
|F[hk1}| der verbleibenden Netzebenen ebenfalls geringer sind als die der {100}-Netzebene.

Die Uberstrukturreflexe verschwinden daher wahrscheinlich im Untergrundsignal der Dif-
fraktogramme. Das Diffraktogramm von TaMoCrTiAl (1500 °C, 20 h) weist alle im Glanzwin-
kelbereich vorhandenen Uberstrukturreflexe auf, die der Kristallstruktur vom CsCl-
Strukturtyp zugewiesen werden konnen inklusive deutlich erkennbarer Reflexintensitaten.
Weitere Reflexe sind nicht zu erkennen. Folglich ist der Volumengehalt der mittels REM
nachgewiesenen ungeordneten Phasen zu gering, um sie mittels XRD zu identifizieren.
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Abbildung 14: a) Rontgendiffraktogramme der Referenzlegierungen im homogenisierten
Zustand. Gefiillte Rauten symbolisieren Glanzwinkel der A2-Reflexe, wah-
rend offene Rauten B2-Reflexposition markieren. b) Vergrofierte Darstel-
lung des {100}- und {200}-Reflexes im Diffraktogramm von NbMoCrTiAl
zur Hervorhebung des Uberstrukturreflexes.

Die kristallografische Ordnung vom B2-Strukturtyp bei der Referenzlegierung TaMoCrTiAl
(1500 °C, 20 h) ist durch das Vorhandensein aller Uberstrukturreflexe im Diffraktogramm
ersichtlich. Im Folgenden wird diskutiert, ob durch das teilweise bzw. vollstandige Fehlen
der Uberstrukturreflexe in MoCrTiAl, NbMoCrTiAl und NbMoTiAl auf die Kristallstruktur
geschlossen werden kann. Im Vergleich zur A2-Kristallstruktur besitzt die B2-
Kristallstruktur eine Symmetriebrechung. Dies bedeutet fiir den Fall der B2-Struktur, dass
die Gitterplatzbelegungswahrscheinlichkeit der Eck- und Zentrumsatome in der kubischen
Einheitszelle sich unterscheiden. Aus diesem Grund werden beim B2-Strukturtyp die beiden
Wyckoffpositionen 1la (entsprechend den Eckatomen in einer A2-Einheitszelle) und 1b (ent-
sprechend den Mittenatomen in einer A2-Einheitszelle) unterschieden. Die Reflexintensita-
ten im Rontgendiffraktogramm hangen vom Strukturfaktor der jeweiligen Netzebene |F{hk1}|

ab [48]. Bei dquiatomaren, bindren Systemen, in denen eine Ordnung vom B2-Strukturtyp
auftritt, ist ersichtlich, dass beide Elemente an der Ordnung teilnehmen miissen. Bei voll-
standiger Ordnung befinden sich Atome des einen Elements auf dem ersten Gitterplatz mit
der Wyckoffposition 1a. Atome des zweiten Elements befinden sich auf dem zweiten, kris-
tallografisch nicht-dquivalenten Gitterplatz mit der Wyckoffbezeichnung 1b. Abweichungen
von einer vollstindig geordneten Kristallstruktur in bindren System sind nur dann méglich,
wenn Substitutions- oder Tripeldefekte auftreten oder sich konstitutionelle Leerstellen bil-
den, wie z. B. in B2-NiAl [70].
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Werden mehrkomponentige, homogene Legierungen betrachtet, entstehen folgende Frage-
stellungen:

e Welche Elemente nehmen bevorzugt einen der beiden Gitterpldtze 1a oder 1b ein,
d. h. nehmen an der Ordnung teil?

e Wie stark weichen ihre Gitterplatzbelegungswahrscheinlichkeiten von der mittleren
Gitterplatzbelegungswahrscheinlichkeit eines ungeordneten Mischkristalls ab?

e Welche Elemente belegen dieselben Gitterplatze?

e Wie wird das Ausmaf$ der Ordnung quantifiziert und wie hoch ist es?

Wenn die ersten drei Fragen beantwortet werden, kann auf den Strukturfaktor geschlossen
werden, welcher bei mehrkomponentigen Systemen auf der liberlagerten Elektronendichte-
verteilung mehrerer Elemente beruht. Die ersten beiden Fragestellungen sind experimentell
mittels der bereits gezeigten APT-Analysen (Kapitel 3.4.3) nicht zu beantworten, da Segmen-
te von 100 Atomen betrachtet werden. Ordnungsvorgange auf der Grofienskala einer Ele-
mentarzelle werden somit nicht abgebildet. Zur Diskussion der Variation des Strukturfaktors
|F[hk1}| bei unterschiedlichen Ordnungskonfigurationen wurden Uberstrukturen vom B2-

Strukturtyp mit unterschiedlicher Gitterplatzbelegung SOF; der Elemente i (engl. Site Occu-
pation Factor) angenommen und deren Strukturfaktoren mithilfe der Software Powder-
Cell 2.4 (Bundesanstalt flir Materialpriifung (BAM), Berlin) ermittelt.

In mehrkomponentigen Systemen miissen nicht alle Elemente an der kristallografischen
Ordnung teilnehmen. Zur Beschreibung des Ausmafles der Ordnung einer Uberstruktur vom
B2-Strukturtyp in dquiatomaren, mehrkomponentigen Systemen mit n Legierungselementen
wird ein Ordnungsparameter m vorgeschlagen:

iy |SOFi - %|, n gerade

m(SOF,) = (16)

n 1 )
" di=1 |SOFi _Z|’ nungerade

Flir m muss eine Fallunterscheidung fiir Legierungen mit einer geraden und ungeraden An-
zahl an Legierungselementen getroffen werden, weil sich der maximale Grad der Ordnung in
beiden Fallen unterscheidet. Die moglichen Konfigurationen fiir m = 1 fiir eine gerade und
ungerade Anzahl an Legierungselementen ist in Abbildung 15 beispielhaft fiir die dquiato-
maren, vier- und fiinfkomponentigen Legierungen MoCrTiAl und NbMoCrTiAl dargestellt,
wenn diese vollstandig in einer Kristallstruktur vom B2-Strukturtyp vorlagen. Fiir eine gera-
de Anzahl an Legierungselementen wird die maximale Ordnung erreicht, wenn sich die Half-
te aller Legierungselemente auf der Position 1a und die anderen Legierungselemente auf
dem zweiten B2-Gitterplatz 1b befinden. In Abbildung 15a belegen Mo und Cr die Wyckoff-
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position 1a und Cr und Al die Position 1b. Bei einer ungeraden Anzahl an Legierungselemen-
ten muss zwangsweise die Gitterbelegungswahrscheinlichkeit SOF; mindestens eines Ele-
ments i auf beiden Gitterplatzen # 0 sein.

Der maximale Grad der Ordnung wird durch zwei Randbedingungen festgelegt: eine Rand-
bedingung ist, dass die Summe der Gitterbelegungswahrscheinlichkeiten auf einer Wyckoff-
position immer eins sein muss:

¥, SOF; = 1. (17)

Die zweite Randbedingung erfolgt durch die Anzahl der Legierungselemente n (in einer
dquiatomaren Legierung). Die maximale Gitterbelegungswahrscheinlichkeit SOF; .5 auf
einer Wyckoffposition betragt:

2
SOFimax = = (18)

Bei einer fiinfkomponentigen Legierung (n =5) konnen also héchstens zwei Elemente mit
SOF; = 0,4 (zweite Randbedingung) vollstandig auf einer Wyckoffposition vorliegen, da sonst
die erste Randbedingung verletzt wird (3., SOF; > 1). In Abbildung 15b wiren das die Ele-
mente Ti und Al auf Wyckoffposition 1b. Wie in der Tabelle von Abbildung 15b dargestellt,
ergeben sich daraus zwangsweise nur noch zwei Konfigurationen, wie die verbleibenden
Elemente auf den beiden Wyckoffpositionen verteilt werden kénnen.

Der Einfluss der Gitterplatzbelegung unterschiedlicher B2-Ordnungskonfigurationen auf den
Strukturfaktor |F {100}| der Netzebene mit der hochsten Reflexintensitat {100} in der aqui-
atomaren Legierung MoCrTiAl wird in Tabelle 8 dargestellt. Ausgangspunkt der Diskussion
ist der in Abbildung 15a gezeigte Ordnungszustand (m =1, Mo und Cr auf derselben
Wyck-offposition). Fiir diese Konfiguration ist der Strukturfaktor maximal und be-
tragt 13,89. Jedoch gibt es in dquiatomaren, vierkomponentigen Legierungen insgesamt drei
Konfigurationen mit maximalem Ordnungsparameter m =1. Obwohl die anderen beiden
Konfigurationen (Mo/Ti bzw. Mo/Al auf derselben Wyckoffposition) denselben Ordnungs-
grad besitzen, variiert ihr Strukturfaktor |F {100}|. Es wird angenommen, dass die Elektro-
nendichte mit der Ordnungszahl des Elements korreliert. Dann liegt nahe, dass der Struk-
turfaktor |F {100}| sich null ndhert, wenn die Elemente mit der héchsten und niedrigsten Ord-
nungszahl im System dieselbe Position im Kristallgitter belegen. Im Gegenzug ist er maximal,
wenn sich die beiden Elemente mit der héchsten Ordnungszahl auf demselben Gitterplatz
befinden. Der Strukturfaktor kénnte weiter sinken, wenn statt vollstindiger Ordnung
(m =1) nur partielle Ordnung im mehrkomponentigen System vorliegt, wie in Tabelle 8 fiir
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die Ordnungsparameter m = 0,5, 0,25 und 0,125. Der Strukturfaktor |F{100}| ist schlief3lich
exakt null, wenn die Gitterplatzbelegungswahrscheinlichkeit fiir beide Positionen 1a und 1b
gleich ist, also der Kristall ungeordnet ware.

Das Fehlen von Uberstrukturreflexen ist dementsprechend nicht damit gleichzusetzen, dass
eine ungeordnete Kristallstruktur vorliegt. Genauso kann die Uberlagerung bestimmter Ele-
mente auf demselben Gitterplatz oder partielle Ordnung dafiir sorgen, dass Uberstrukturre-
flexe nur teilweise oder gar nicht im experimentellen Diffraktogramm zu beobachten sind.

a MoCrTiAl, m=1 b NbMoCrTiAl, m=1

i SOF" SOF" i SOF" SOF" i SOF" SOF"
Nb 0,2 0,2 Nb 1/3 1/15
Mo 0,5 0 Mo 0,4 0 Mo 1/3 1/15
0,5 0 0,4 0 1/3 1/15
Ti 0 0,5 Ti 0 0,4 Ti 0 0,4
Al (] 0,5 Al 0 0,4 Al 0 0,4

Abbildung 15: Schematische Darstellung der Elementarzellen fiir maximal geordnete
Uberstrukturen vom B2-Strukturtyp in MoCrTiAl und NbMoCrTiAl (m = 1)
und der Gitterplatzbelegungswahrscheinlichkeiten SOF; der Elemente i; a)
Mo und Cr belegen Gitterplatz 1a, Ti und Al belegen 1b; b) Zwei Varianten
fiir maximale Ordnung in dquiatomaren, fiinfkomponentigen Legierungen:
i) Vier Elemente (Mo/Cr auf 1a und Ti/Al auf 1b) belegen nur eine be-
stimmte Wyckoffposition, das fiinfte (Nb) wird gleichmaf3ig auf beide Git-
terplatze verteilt, ii) Auf Wyckoffposition 1a befinden sich drei Elemente

(Nb, Mo und Cr) mit derselben SOF; = g, wahrend die verbleibenden Ele-
mente (Ti und Al) lediglich 1b belegen.
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Tabelle 8:  Strukturfaktoren |F{1oo}| der Netzebenenschar {100} fiir unterschiedliche B2-
Ordnungskonfigurationen in MoCrTiAl. Fiir jede Konfiguration ist der Ord-
nungsparameter m nach Gleichung (16) und die Gitterplatzbelegungen SOF;
der Elemente i auf den Wyckoffpositionen 1a und 1b dargestellt. Der Struk-
turfaktor |F{200}| des zugehorigen Fundamentalreflexes der Netzebenenschar

{200} ist unabhdngig von der Konfiguration und betragt 30,99.

m SOF!? SOF!® |Fr100y]
Mo Ti Al Mo Ti Al

1 0,5 0,5 0 0 0 0 0,5 0,5 13,89

1 0,5 0 0,5 0 0 0,5 0 0,5 11,53

1 0,5 0 0 0,5 0 0,5 0,5 0 4,10

0,5 0375 0125 0125 0375 0125 0375 0375 0,125 2,05

0,25 0313 0,187 0,187 0313 0,187 0313 0313 0,187 1,03
0,125 0,281 0219 0219 0281 0219 0281 0281 0,219 0,51
0 0,25 0,25 0,25 0,25 0,25 0,25 0,25 0,25 0

Die Kristallstruktur von MoCrTiAl, bei der mittels XRD keine Uberstruktur vom B2-
Strukturtyp zu beobachten war, wurde mit weiteren Beugungsexperimenten mithilfe von
TEM untersucht. Abbildung 16a zeigt das Beugungsbild mittels TEM-SAD an MoCrTiAl
(1200 °C, 20 h). Es sind eindeutig Uberstrukturreflexe der {100}-Netzebenen zu erkennen,
welche  eine  Kristalliibberstruktur ~ vom  B2-Strukturtyp  nachweisen.  {100}-
Uberstrukturreflexe konnten auch in NbMoCrTiAl und NbMoTiAl beobachtet werden. HF-
Aufnahmen von MoCrTiAl (siehe Abbildung 16b) zeigen Flachendefekte, welche anscheinend
bestimmte Orientierungen innerhalb des dargestellten Korns besitzen. Diese Defekte wur-
den auch in TaMoCrTiAl und NbMoCrTiAl nachgewiesen. Yurchenko et al. [42] beobachteten
dhnliche Defekte in AINbTiV und AINbTiVZros und interpretierten diese als thermische An-
tiphasendoméanengrenzen (APDG). Diese haben in Kristallstrukturen vom B2-Strukturtyp
{110}- oder {112}-Habitusebenen [71]. Mit DF-Untersuchungen wird iiberpriift, ob dieser
Typ der Habitusebenen auch in MoCrTiAl vorliegt.
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MoCrTiAl, 1200 °C, 20 h

Abbildung 16: TEM-Untersuchungen an MoCrTiAl (1200 °C, 20 h): a) SADP mit [001]-
Zonenachse und indizierten Reflexen. b) HF-Aufnahme zeigt Flachendefekte
(weifde Pfeile) in verschiedenen Kérnern.

Mithilfe des Beugungsvektors g = [100] (hervorgehoben im SADP in Abbildung 17a) wurde
die in Abbildung 17b prasentierte DF-Aufnahme erzeugt. Die Flichendefekte erscheinen in
der Aufnahme als dunkle Linien. Hieraus lasst sich schlief3en, dass die Defekte zwar APDG-
Kontrast aufweisen, jedoch Habitusebenen vom {100}-Typ besitzen. Auch in Fe-40Al-0,7C-
0,5B mit einer Kristallstruktur vom B2-Strukturtyp wurden Flachendefekte mit {100}-
Habitusebenen nachgewiesen, was die Beobachtungen fiir MoCrTiAl untermauert [72].
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1um

\/\\\ ZA = [001]

Abbildung 17: ' TEM-DF-Untersuchungen an MoCrTiAl (1200 °C, 20 h); Koordinatenachsen
verdeutlichen die Orientierung des Korns. Die vorliegende Zonenachse ist
[001]. a) SADP zeigt den Beugungsvektor g =[100], mit dem die DF-
Aufnahmen entstanden. b) Die DF-Aufnahme zeigt Flaichendefekte als Li-

nien mit dunklem Kontrast (siehe Pfeile).

Mit APT lasst sich wie bereits diskutiert keine Aussage iiber die Gitterplatzbelegung der
Elemente treffen. Eine weitere Moglichkeit, die Gitterplatzbelegungen zu untersuchen ist mit
hochauflésenden STEM-Experimenten unter Verwendung des HAADF-Detektors, welcher
einen Ordnungszahlkontrast abbildet. Eine HAADF-Aufnahme ist in Abbildung 18a gezeigt.
Ein Flachendefekt, wie er bereits in Abbildung 17 dargestellt wurde, verlauft von oben rechts
nach unten links der Aufnahme. Innerhalb der ordnenden Doménen sind keine augenschein-
lichen Kontrastunterschiede zwischen benachbarten Atomsdulen zu beobachten. In den je-
weiligen Atomsdulen liegen Atome von mindestens zwei verschiedenen Spezies vor. Die
Kontrastunterschiede der beiden nicht-gleichen B2-Gitterpositionen 1la und 1b werden
dadurch wahrscheinlich abgeschwacht. Ein signifikant hellerer Kontrast ist entlang des Fla-
chendefekts zu beobachten. Dies kann darauf zurtlickgefiihrt werden, dass die chemische
Zusammensetzung an dem Flachendefekt von der mittleren Zusammensetzung der Legie-
rung abweicht. Abbildung 18b zeigt die EDX-Linienanalyse senkrecht zum Defekt (entlang
des roten Pfeils in Abbildung 18a). Entlang des Flichendefekts liegt eine Cr-Anreicherung
mit gleichzeitiger Ti-Verarmung vor, wahrend die Konzentrationen von Mo und Al am Fla-
chendefekt konstant bleiben.
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Abbildung 18: STEM-Untersuchungen an MoCrTiAl (1200 °C, 20 h) in der Umgebung eines
Flachendefekts: a) Hochauflosende HAADF-Aufnahme mit einer [001]-
Zonenachse. b) STEM-EDX-Linienanalyse wurde am eingerahmten Bereich
entlang des Pfeiles in a) durchgefiihrt.

Die Rekonstruktionen der mit APT untersuchten Probenspitzen von MoCrTiAl ,I“ bis ,V“
wiesen qualitativ keine Konzentrationsfluktuationen auf. Durch das Sichtbarmachen der
Isokonzentrationsflachen fiir 30 At.% Cr ist jedoch beispielsweise in Spitze ,IV“ ein Flachen-
defekt zu erkennen (Abbildung 19). Ein Konzentrationsprofil quer zum Flachendefekt ergibt
ebenfalls, dass der Bereich um den Defekt mit Cr angereichert und an Ti verarmt ist, wah-
rend sich die Mo- und Al-Konzentrationen nicht dndern.
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MoCrTiAl, 1200 °C, 20 h
Isokonzentrationsflachen 4
fﬁr 30»At.% Cr 2

5 1
Abstand / nm

Abbildung 19: Weiterfiihrende APT-Auswertungen an Probenspitze ,IV“ von MoCrTiAl
(1200 °C, 20 h). Isokonzentrationsflachen fiir 30 At.% Cr weisen auf einen
Flachendefekt hin. Das Konzentrationsprofil im hervorgehobenen Proben-
volumen entlang des Pfeiles ist in derselben Abbildung (unten) dargestellt.

Die Untersuchung der chemischen Zusammensetzung zeigt, dass Segregationen an den Fla-
chendefekten auftreten. Die HAADF-Aufnahme aus Abbildung 18 weist keinerlei Anzeichen
dafiir auf, dass es sich bei der Segregation um die Ausscheidung einer Sekundarphase han-
delt, da die Segregationsschicht zu den angrenzenden Domdnen vom B2-Strukturtyp koha-
rent erscheint und auch keine signifikante Anderung der Gitterkonstanten im Bereich der
Segregation festzustellen ist. Wird die Fourier-Transformierte (FFT, engl. Fast Fourier
Transform) der HAADF-Aufnahme jedoch gefiltert, sodass nur noch die Uberstrukturreflexe
sichtbar sind (Bildeinsatz in Abbildung 20), wird ersichtlich, dass das Ausmafs der Ordnung
im segregierten Bereich am Defekt signifikant geringer ist als in den umgebenden Doméanen.
Dies zeigt sich durch das Verschwinden der Intensitiaten im riicktransformierten Bild nach
dem Filtern der FFT im Bereich der Segregation. In den Doménen erscheint die Intensitat der
Atomsdulen vergleichsweise stark. Die Segregation ist mehrere Atomlagen dick und durch-
gangig am untersuchten Defekt zu erkennen. Die segregierte Schicht konnte somit die Aus-
scheidung einer kohdrenten Sekundarphase mit A2-Kristallstruktur sein. Da A2- und B2-
Strukturtypen verwandte Kristallstrukturen sind und sich lediglich durch eine Symmetrie-
brechung voneinander unterscheiden, ist eine Unterscheidung zwischen einer Schwankung
der Gleichgewichtsloslichkeit am Defekt und der Ausscheidung einer Sekundarphase nur
schwer moglich. Benetzungsphdnomene von Domdnen des B2-Strukturtyps durch eine Se-
kundarphase vom A2-Strukturtyp an APDG konnten bereits bei FeAl festgestellt wer-
den [73].
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Mithilfe von TEM-DF-Experimenten wurden bereits die Habitusebenen vom {100}-Typ der
Flachendefekte identifiziert, welche nicht dieselben wie von konventionellen APDG in einer
B2-Kristallstruktur ({110} und {112}) sind. Mithilfe der gefilterten und riicktransformierten
FFT wird der Typ der Verschiebungsvektoren des Flachendefekts diskutiert. Die beiden Li-
nien in Abbildung 20 verlaufen entlang der [100]-Achse. Wahrend sie in der einen Doméne
auf den Atomsaulen verlaufen, befinden sie sich in der benachbarten Domane zwischen den

Atomséulen. Folglich sind beide Doménen gegeneinander um den Vektor % [010] bzw. % [010]

verschoben. Der Verschiebungsvektor dieses Defekts besitzt also die Komponente %[010].

Dieser Verschiebungsvektor kénnte noch Komponenten in [100]- und [001]-Richtung besit-
zen. Jedoch kann eine mogliche Komponente in [001]-Richtung nicht bestimmt werden, da
die [001]-Richtung aus der Bildebene herauszeigt. Eine [100]-Komponente des Verschie-
bungsvektors kann mithilfe des in Abbildung 20 abgebildeten Defektes nicht ermittelt wer-
den, da dieser eine (100)-Habitusebene besitzt.

A /A &

Abbildung 20: Riicktransformiertes Bild der gefilterten FFT durch Abblenden der Reflexe
mit Ausnahme der (100)-Reflexe (siehe Bildeinsatz): Die Zonenachse der
urspriinglichen HAADF-Aufnahme ist [001].

Wenn sich die beobachteten Flachendefekte, genauso wie thermische APDG, durch das Auf-
einandertreffen von geordneten Domanen bilden, wiirde dies bedeuten, dass sich die vorlie-
gende, geordnete Kristallstruktur durch eine Festphasenumwandlung aus einer ungeordne-
ten oder anders geordneten Kristallstruktur bildet. Thermodynamische Berechnungen deu-
ten an, dass bei der Abkiihlung zwischen 1110 und 1100 °C eine Ordnungsumwandlung aus
einer A2-Phase in eine B2-Phase stattfindet (siehe Abbildung 21) [46].
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Abbildung 21: Temperaturabhdngige Phasenverteilung im thermodynamischen Gleichge-
wicht von MoCrTiAl [46]: Die Phasenverteilung wurde durch thermodyna-
mische Berechnungen mithilfe der Software FactSage7.2 ermittelt. Die
Schrittweite der Temperatur fiir die Berechnungen war 10 K. Die A15-
Phase konnte experimentell nicht nachgewiesen werden.

Zur Untersuchung von Phasenumwandlungen in den Referenzlegierungen wurde dynami-
sche Differenzkalorimetrie (DSC, engl. Differential Scanning Calorimetry) an einem 404 F1
Pegasus der Netzsch Gerdatebau GmbH angewandt. Das Warmesignal der Referenzlegierun-
gen im homogenisierten Zustand wurde in Ar-Atmosphdre bis zu einer Maximaltemperatur
von 1450 °C beim Aufheizen und Abkiihlen aufgenommen. Daraus wurde die temperaturab-

hingige Ableitung der Enthalpie nach der Temperatur 2_1; mithilfe der Software Proteus
(Netzsch Gerdtebau GmbH) und der DIN 51007 unter Verwendung eines Saphirstandards
ermittelt. Die Diskussion von 2_1; findet fiir die Aufheizkurven statt, da beim Abkiihlen bereits

Einflisse durch Ausscheidungen von Sekundirphasen in manchen Legierungen eine Rolle
spielen.

Die temperaturabhingige Ableitung der Enthalpie nach der Temperatur 2_1; der Referenzle-

gierungen in Abbildung 22a zeigt ein A-formiges Maximum, welches bei der charakteristi-
schen Temperatur T, auftritt. Die Form des Maximums deutet auf eine Phasenumwandlung
zweiter Ordnung hin, welche auch bei der Festphasenumwandlung L2; zu B2 beim Aufhei-
zen bzw. L2; zu B2 beim Abkiihlen beobachtet wird [74]. Es handelt bei der vorliegenden
Phasenumwandlung vermutlich um den Phaseniibergang B2 zu A2 wahrend des Aufheizvor-
gangs. Im Gegenzug findet wahrend der Abkiihlung dann der Ordnungsiibergang A2 zu B2
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statt, der die Bildung der beobachteten Flachendefekte zur Folge hat. Derselbe Phasentiber-
gang wurde durch die thermodynamischen Berechnungen vorhergesagt. Eine Bildung der
B2-Phase direkt aus der Schmelze wie z. B. bei stochiometrischem B2-NiAl [75] ist dement-
sprechend auszuschlief3en. Oberhalb T, sind bei NbMoCrTiAl und TaMoCrTiAl noch Maxima
geringerer Intensitdt zu erkennen, welche die Ausscheidung der in Kapitel 3.4.3 besproche-

R R . . dH | .
nen, Sekundarphasen andeuten koénnten. Unterhalb T, erstreckt sich ein Plateau von pr bis

. . .. dH _— . o
zu einer Temperatur von T,, bei der sich pr der Sattigungsgrenze der Warmekapazitat

¢p = 3R [76] néhert (gestrichelte Linien in Abbildung 22a). Die Referenzlegierungen

MoCrTiAl, NbMoCrTiAl und NbMoTiAl im homogenisierten Zustand weisen im Temperatur-
bereich zwischen Ty und T, ein weiteres lokales Maximum bei der Temperatur T; auf. Da die
Hauptphase bei T, bereits umwandelt und sich die Sekundarphasen an den Korngrenzen
(siehe Kapitel 3.4.3) iiber T, bilden, kénnte das lokale Maximum auf den Segregations- oder
Ausscheidungsprozess an den planaren Defekten, welcher fiir MoCrTiAl in Abbildung 18 und
Abbildung 19 nachgewiesen wurde, zuriickzufiihren sein.

Phaseniiberginge erster Ordnung zeichnen sich durch eine diskontinuierliche Anderung der
Enthalpie H bei der Ubergangstemperatur aufgrund der Entstehung der latenten Wirme aus.
Die latente Warme wird hierbei am Beispiel des Abkiihlvorgangs wahrend des Keimbil-
dungs- und Keimwachstumsprozesses frei. Im Gegensatz dazu entsteht bei einer Phasen-
umwandlung zweiter Ordnung keine latente Warme, sodass die Enthalpie H bei der Um-
wandlungstemperatur stetig ist [77]. Da die Phasenumwandlung zweiter Ordnung tiber ei-
nen weiten Temperaturbereich kontinuierlich ablduft, kann diese auch durch hohe Abkiihl-
raten nicht unterdriickt werden. Die Umwandlungstemperatur bleibt fiir eine Variation der
Aufheiz- bzw. Abkiihlrate ebenfalls konstant [77]. Die Stabilitdt der Phasenumwandlungs-
temperaturen von MoCrTiAl wurde durch Variation der Aufheiz- und Abkiihlgeschwindig-
keit liberprift und ist in Abbildung 22b dargestellt. Sowohl bei Verringerung als auch bei
Erhohung der Aufheizrate von 20 K/min auf 10 bzw. 40 K/min verbleibt das A-férmige Ma-
ximum, an dem die Phasenumwandlung auftritt, bei derselben Temperatur T,. Dieser Befund
untermauert die These, dass es sich bei T, um eine Umwandlung zweiter Ordnung handelt.
Im Vergleich dazu wird die Phasenumwandlung bei T betrachtet. Mit steigender Aufheizrate
wandert die Onset-Temperatur T, zu hoheren Temperaturen: Ty 19 < Tg 20 < T 40. Die Pha-
senumwandlung bei T, wird also kinetisch iiber Keimbildung und -wachstum gesteuert und
ist erster Ordnung.
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Abbildung 22: Temperaturabhadngige Ableitung der Enthalpie nach der Temperatur 2—;’ der

. . . . dH _ .
Referenzlegierungen im homogenisierten Zustand mittels DSC: a) pr wiah-

rend des Aufheizens mit einer Aufheizrate von 20 K/min. T, charakterisiert

. . dH . N . . . o s
die Temperatur, bei der - ein A-formiges Maximum zeigt; bei T; tritt ein

weiteres lokales Maximum auf. T, deutet den Ubergang (Onset-

. _— . o dH
Temperatur) in den Sattigungsbereich bei tiefen Temperaturen an. b) pr

von MoCrTiAl beim Aufheizen mit einem Vergleich der charakteristischen
Temperaturen Ty und T, bei variierenden Heizraten von 10 (gekennzeich-
net mit 7o 10, T2,10), 20 (T 20, T2,20) und 40 K/min (T 40, T2,40)-
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4  Festigkeit und Mischkristallverfestigung

4.1 Vorbemerkungen

Die mechanischen Eigenschaften der Legierungen aus dem System Nb-Mo-Cr-Ti-Al werden
unter dem Gesichtspunkt der Mischkristallverfestigung in konzentrierten, kubisch raum-
zentrierten Mischkristallen charakterisiert. Konzentrierte Mischkristalle werden in dieser
Arbeit als solche definiert, die kein Hauptlegierungselement mit einer vergleichsweise hohen
atomaren Konzentration besitzen, sondern in denen die Legierungselemente in dhnlicher
Konzentration vorliegen. Ist in diesem Kapitel von Atomradien die Rede, wird stets von ei-
nem Atommodell mit starren Kugeln ausgegangen. In Kapitel 3.4.4 wurde festgestellt, dass in
den untersuchten Legierungen des Systems eine kristallografische Ordnung von unbekann-
tem Ordnungsgrad vorliegt. In Kapitel 4 wird die Kristallstruktur der Hauptphase jedoch der
Einfachheit halber als krz bezeichnet mit dem Wissen, dass zumindest partielle Ordnung
vom B2-Strukturtyp vorliegt. Der mogliche Einfluss der Kristalliiberstruktur auf die mecha-
nischen Eigenschaften wird in Kapitel 4.6 diskutiert. Ergebnisse wurden teilweise in
Ref. [45,78] veroffentlicht.

4.2 Modelle zur Beschreibung der Mischkristallverfestigung

Die Fragestellung ist zunachst, ob und inwiefern Modelle der Mischkristallverfestigung auf
konzentrierte Mischkristalle wie im Falle der Legierungen des vorliegenden Systems an-
wendbar sind. Hierfiir werden zunichst wesentliche Theorien vorgestellt.

4.2.1 Klassische Modelle

Ausgangspunkt fiir die etablierten Modelle nach Mott et al. [79], Fleischer [80] und La-
busch [81] ist eine Wirtsgitterstruktur, die aus einer einzigen Spezies von Atomen besteht.
Ein Mischkristall entsteht durch die Einbringung von Fremdatomen in geringer Konzentrati-
on x in die Wirtsgitterstruktur. Fremdatome kénnen sowohl interstitiell als auch substituti-
onell gelost sein. Zur Modellierung der Festigkeit und der Mischkristallverfestigung wird die
Bewegung von geraden Versetzungen modelliert.

Die Verfestigung im Mischkristall durch den Einbau von Atomen eines Fremdelementes be-
ruht auf zwei Mechanismen. Der Verfestigungsanteil ¢,, der durch die elastische Wechsel-
wirkung zwischen dem Verschiebungsfeld der Versetzung und dem isotropen Verschie-
bungsfeld in der Umgebung des Fremdatoms hervorgerufen wird, lasst sich mithilfe der Git-

. . I . od .
terkonstantendnderung in Abhdngigkeit von der Fremdatomkonzentration ﬁ beschrei-

ben [80]:
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& =-"—. (19)

Wahrend in den Modellen nach Mott et al. [79] die Grofie &, als einziger Verfestigungsme-
chanismus angesehen wird, wird in den Ref. [80,81] ein weiterer Verfestigungsanteil disku-
tiert. Durch den Einbau von Fremdatomen dndern sich lokal die Bindungsverhéltnisse und
somit die Steifigkeit im Mischkristall. Somit variiert auch der elastische Energieinhalt des
Verschiebungsfeldes der Versetzung. Die Steifigkeitsvariation durch den Einbau von
Fremdatomen kann durch die Schubmoduldnderung in Abhangigkeit von der Fremdatom-

konzentration Z—’; beschrieben werden. Der Parameter ¢, ist nach Fleischer definiert als [80]:
W= ax (20)

Hierbei ist zu beachten, dass Schraubenversetzungen iliber einen verschwindenden hydro-
statischen Anteil des Spannungsfeldes verfiigen und daher kaum mit Fremdatomen intera-
gieren, die ein isotropes Verzerrungsfeld besitzen [82].

Wahrend in Fleischers Modell angenommen wird, dass die Fremdatome entlang der Verset-
zungslinie gleichmafig verteilt sind, berticksichtigt Labusch durch die Einfithrung einer Ver-
teilungsunktion eine zuféllige Fremdatomverteilung. Aus ¢, und ¢, kann auf die Erh6hung
der kritischen Schubspannung Atr. durch Mischkristallverfestigung bei der Temperatur
T =0K geschlossen werden. Diese hingt von der Fremdatomkonzentration x ab. In Flei-
schers (F1) und Labuschs (La) Modell besitzt dieser Zusammenhang folgende Form [81]:

At g = Bpy - x1/2 bzw. At 14 = Bra* x2/3. (21)

Die Koeffizienten Bg und B, sind hierbei in beiden Modellen eine Funktion der Grofden ¢,
und ¢,. Folgende Aspekte sprechen gegen die Anwendbarkeit der beiden Modelle von Flei-

scher und Labusch auf konzentrierte Mischkristalle, wie sie in HEAs vorliegen:

e Die Unterscheidung von Wirtsgitter und Fremdatomen ist in konzentrierten Misch-
kristallen nicht méglich, da jedes der Legierungselemente in dhnlicher Konzentration
vorliegt.

e Die Betrachtung verschiedenartiger Fremdatome wird nicht abgebildet. HEAs sind
per Definition mehrkomponentig, wodurch zur Modellierung der Mischkristallver-
festigung verschiedenartige Fremdatome beriicksichtigt werden miissen.

o Die Wechselwirkungskrafte der Fremdatome diirfen sich in den klassischen Model-
len entlang der Versetzungslinie nicht tiberlagern. Bei Mischkristallen in HEAs wech-
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selwirkt jedes Atom mit der Versetzung, sodass grundsitzlich von einer Uberlage-
rung der Wechselwirkungskrafte der Fremdatome entlang der Versetzungslinie aus-
gegangen werden muss.

Die Modelle nach Gypen und Deruyterre [83,84] lassen ebenfalls sowohl substitutionell als
auch interstitiell geloste Fremdatome zu. Im Gegensatz zu den bisher diskutierten Modellen
unterscheiden diese auferdem zwischen einem athermischen und einem thermischen Anteil
an der kritischen Schubspannung. Die Erh6hung des athermischen Anteils der kritischen
Schubspannung Az ; durch ein gewisses Legierungselement i lasst sich mithilfe der Fremda-
tomkonzentration x;, dem Koeffizienten B; und dem Exponenten q beschreiben [83]:

ATc,i = Bi ' xiq. (22)

e . 1 2. . . .
Fiir ein einziges Legierungselement und q = 3 bzw. 3 lasst sich dieses Modell also von seiner

mathematischen Gestalt in die Modelle von Fleischer und Labusch iiberfiihren. Der Verfesti-
gungsanteil At ; eines jeden Legierungselements i wird mithilfe der Einfithrung der dquiva-
lenten, mittleren Koeffizienten B;q und einer dquivalenten Konzentration x;q; So umgewer-
tet, dass die einzelnen Anteile At ; zur Gesamtverfestigung aller Legierungselemente At

tiberlagert werden kénnen:
At, = Béq ) (Zixiiq,i)q- (23)

Fiir den thermischen Anteil der Schubspannungserhéhung kann ebenfalls ein geeigneter
Koeffizient und ein geeigneter Exponent gefunden werden, jedoch sind diese temperatur-
und dehnratenabhéngig. Die Verfestigung Az, hingt von den beiden Parametern B;q und q
ab, die fiir jedes betrachtete System bestimmt werden miissen. Eine experimentelle Uber-
prifung der Theorie zeigt, dass sich der Exponent g je nach Legierungssystem unterschei-
det [84]. Ein Ansatz fiir die Berticksichtigung der Wechselwirkung von Fremdatomen ist im
Modell aus den Ref. [83,84] gegeben. Paare von benachbarten Fremdatomen werden hierbei
als zusatzliche, fiktive Fremdatome betrachtet. Fiir diese konnen wiederum aquivalente Pa-
rameter B3, und Konzentrationen x;q ermittelt werden. Jedoch kann die Konzentration von
Fremdatompaaren nur bestimmt werden, wenn eines der Fremdatome interstitiell gelost ist.
Diese Betrachtung ist also fiir reine Substitutionsmischkristalle irrelevant.

Aus den diskutierten Modellen lasst sich schlieféen, dass Beschreibungen verdiinnter Losun-
gen vorhanden sind, die sich aber nicht ohne Weiteres auf konzentrierte Losungen tibertra-
gen lassen. Im Folgenden werden Modelle vorgestellt, die speziell fiir konzentrierte Misch-
kristalle entwickelt wurden.
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4.2.2 Konzentrierte Mischkristalle — HEAs

Im Rahmen der HEA-Forschung wurden klassische Theorien weiterentwickelt und neue
mathematische Beschreibungen publiziert, die insbesondere fiir konzentrierte Mischkristalle
mit Berticksichtigung verschiedenartiger Fremdatome geeignet sind. Fragestellungen bei der
Betrachtung verfligbarer Modelle sind:

o Welche Parameter beschreiben den Grad der Verfestigung?

o Welche Erkenntnisse und Einschrankungen in den dargelegten Modellen gibt es?

o Welche Experimente sind notwendig, um die Theorien auf Legierungen des Nb-Mo-
Cr-Ti-Al-Systems anzuwenden?

Das Modell zur Beschreibung der Mischkristallverfestigung in HEAs nach Toda-Caraballo
et al. [85] beruht auf den Modellen von Labusch [81] sowie Gypen und Deruyterre [83]. In
diesem Modell werden die Verfestigungsanteile &, und €, so modifiziert, dass sie auch auf
konzentrierte Mischkristalle anwendbar sind. Beim su-Anteil kann angenommen werden,
dass sich der mittlere Schubmodul der HEA u?'¢ linear aus den individuellen
duln y; zusammensetzt:

1 ou®ve . ave
Eni = Tave " op Wity

= X Xil;- (24)

Da in konzentrierten Mischkristallen kein Wirtsgitter existiert, kann auch keine Gitterkon-

ave und

stante a definiert werden. In Ref. [85] werden hierfiir die mittlere Gitterkonstante a
der mittlere Atomabstand sV eingefiihrt, die liber einen Geometriefaktor miteinander ver-
knlipft sind. In s2V¢ flief3en sdmtliche bindren Paarungen s;; (gleichartige Nachbarelemente)
und sjk (i und k seien verschiedenartige Legierungselemente im Mischkristall) unter Be-
riicksichtigung ihrer Auftrittswahrscheinlichkeiten x;xy ein. Durch den Zusammenhang von
Moreen et al. [86] kann der individuelle Atomabstand s;; gesondert dargestellt werden:

sAVE = X Xk SikXiXk- (25)
Die Abstdnde der binidren Paarungen s;x werden hierbei individuell je nach Art der Legie-
rungselemente iiber die bindren Gitterkonstanten ay;, mithilfe des Ansatzes von
Lub-a-rda [87] ermittelt, der zusdtzlich den Schubmodul, die Kristallstruktur und den
Wig-ner-Seitz-Radius beriicksichtigt. Analog zum Labusch-Modell (bzw. Fleischer-Modell)
lasst sich dann der elastische Verfestigungsanteil durch die Anderung des mittleren Atomab-

(gsave

stands mit Variation der Konzentration des gerade betrachteten Legierungselementes

1

ermitteln:
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1 asave

save  ax;

Ei =

(26)

Aus den Gleichungen (24) und (26) lasst sich schliefdlich analog zum Labusch-Modell der
Koeffizient B; und daraus der Verfestigungsanteil Atr.; berechnen. Mithilfe des Gypen-
Deruyttere-Modells werden die Anteile A7.; zu At liberlagert [85]. Folgende Aspekte sind
beim Modell von Toda-Caraballo et al. [85] festzuhalten:

e Zur Bestimmung der bindren Paarungen s;. werden bei der Verwendung des Lu-
barda-Ansatzes [87] zur Bestimmung der bindren Gitterkonstanten Literaturwerte
fiir die Gitterkonstanten der reinen Metalle verwendet, welche zu einer Verfalschung
fiihren konnen. Dieser Aspekt wird im nachfolgenden Modell aufgegriffen.

e Beim Vergleich vom theoretisch ermittelten, mittleren Atomabstand s?V¢

und expe-
rimentellen, mittleren Gitterkonstanten a2¢ - diese lassen sich einfach ineinander
umrechnen - zeigt sich, das ein empirischer Korrekturfaktor eingefiihrt werden
muss, um die theoretischen Werte anzupassen. Dieser Korrekturfaktor ist je nach
Kristallstruktur unterschiedlich. Es entsteht die Frage, ob ein empirischer Koeffizient
die metallphysikalischen Vorginge bei der Versetzungsbewegung in den unter-
schiedlichen Kristallstrukturen abbilden kann.

e Die Linearitat von s2'¢

aller Legierungselemente im gesamten Konzentrationsbe-
reich, die theoretisch fiir Cr-Fe-Nb-V gezeigt wurde, konnte experimentell schwer zu
tiberprifen oder gar falsch sein. Es ist davon auszugehen, dass sich intermetallische
Phasen, z. B. Varianten der Laves-Phase Cr;Nb, bilden und die Bildung des Mischkris-

talls unterdriicken.

Zur experimentellen Bewertung der Mischkristallverfestigung mithilfe dieses Modells ware
die Charakterisierung der mechanischen Eigenschaften, z. B. der Festigkeit, zweier Legierun-
gen desselben Systems mit unterschiedlicher Zusammensetzung noétig. Der Einfachheit hal-
ber konnten die berechneten At .-Werte mit der experimentell ermittelten Festigkeit korre-
liert werden. Der experimentelle Zugang zur Theorie ist somit gegeben.

Okamoto et al. [88] beschreiben die Mischkristallverfestigung im HEA-System Co-Cr-Fe-Mn-
Ni losgelost von klassischen Modellen der Mischkristallverfestigung. Grundlegender Gedan-
ke ist, dass jedes Atom im konzentrierten Mischkristall eine Auslenkung aus seiner reguldren
Kristallgitterposition erfahrt. Der reguldre Gitterplatz in HEAs definiert sich hierbei iiber die
Kristallstruktur und die mittlere Gitterkonstante, die sowohl experimentell mittels Ront-
gendiffraktometrie (bei kryogenen Temperaturen, denn erst dann ist die betrachtete, stati-
sche Auslenkung gegeniiber der dynamischen Auslenkung durch Gitterschwingungen domi-
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nant) als auch theoretisch mithilfe von ab initio-Berechnungen ermittelt werden kann [88].
Bei verdiinnten Lésungen ist hingegen davon auszugehen, dass nur die Atome in der Nahe
von Fremdatomen ausgelenkt werden. Mithilfe von ab initio-Berechnungen ist es méglich,
sowohl die Auslenkung MSAD (engl. Mean-Square Atomic Displacement) jedes einzelnen
Elements als auch den effektiven Atomradius durch eine Fehlerminimierung der generierten
Superzellen (256 Atome) aller quaterndren Subsysteme eines quindren Referenzsystems zu
ermitteln. Folgende Erkenntnisse sind fiir die Bewertung der Verfestigung in konzentrierten
Mischkristallen von Bedeutung [88]:

e Der individuelle Atomradius der Legierungselemente unterscheidet sich von Litera-
turwerten, wie z. B. dem Goldschmidt-Atomradius [89]. Auch innerhalb des Systems
Co-Cr-Fe-Mn-Ni dndern sich individuellen Atomradien abhdngig von der Legierungs-
zusammensetzung.

e Die individuellen MSAD dndern sich mit Variation der Legierungszusammensetzung.
Wird die MSAD als Parameter fiir den Grad der Mischkristallverfestigung betrachtet,
sorgt ein Legierungselement also in unterschiedlichen Legierungen fiir eine unter-
schiedlich starke Verfestigung.

e Die experimentelle Bestimmung der individuellen MSAD ist mittels Verfeinerung der
Kristallstrukturdaten nicht moéglich. Lediglich die mittlere MSAD der betrachteten
Legierung ist ermittelbar.

Fiir Co-Cr-Fe-Mn-Ni wurde ein Zusammenhang zwischen der schubmodulbezogenen Flief3-
grenze o¢/p und der mittleren MSAD sowie einer Konstanten k vorgeschlagen [88]:

A=k MSAD /2. (27)

Die konkrete atomare Umgebung im Mischkristall, also die Variation von MSAD kann expe-
rimentell nicht abgebildet werden.

Die Modellierung der Mischkristallverfestigung in kfz HEAs von Varvenne et al. [9] beruht
auf der Wechselwirkungsenergie zwischen einer (Partial-)Versetzung und den Atomen der
Legierungselemente entlang der Versetzungslinie. Zunachst werden die mehrkomponenti-
gen, konzentrierten Mischkristalle als effektive Matrix betrachtet, die eine gemittelte Gitter-
konstante sowie gemittelte elastische Eigenschaften besitzen. Wird in diese effektive Matrix
ein Legierungselement i eingebracht, entsteht ein Potenzial U;, dessen Hauptanteil U; ¢ von
der elastischen Wechselwirkung zwischen dem Verschiebungsfeld eines i-Atoms und dem
Verschiebungsfeld einer Partialversetzung in der HEA herriihrt [9]. Der Energieanteil durch
die elastische Verschiebung U;e Korreliert mit der vorherrschenden Druckverteilungp
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durch die Versetzung am i-Atom und der durch ein i-Atom entstehenden, mittleren Volu-
menabweichung AV;:

Uje1 = —p - AV; (28)

Aus der Summe aller Potenziale U;¢ kann dann der Energieanteil AE,(w) = f(X;Uje) er-
mittelt werden, der aufgebracht werden muss, um ein Versetzungssegment mit der Lange ¢
um einen gewissen Abstand w auf Kosten zusatzlicher Linienenergie in eine Konfiguration
mit niedrigerer potenzieller Energie zu kriimmen. Hierbei korreliert AE'p (w) mit der mittle-

ren Volumenabweichung aller i-Atome AV; und der Standardabweichung der mittleren Vo-
lumenabweichung o,y,:

1

AE,(w) ~ (Zi x; (AV? + Gszi))E_ (29)

1

Der Parameter (Zixi(AViZ + Gszi))E ist dabei entscheidend fiir die Beschreibung des Aus-

mafies der Mischkristallverfestigung in diesem Modell. Neben der mittleren Volumenabwei-
chung AV, die die Verfestigung durch die Gesamtheit aller Legierungselemente i erfasst, gibt

O'AZ— die Fluktuationen der einzelnen i-Atome wieder. Diese Fluktuationen in der lokalen

Vi
Volumenabweichung kommen durch die unterschiedlichen Spezies auf benachbarten Gitter-

platzen eines i-Atoms zustande. Der Parameter O'szi spiegelt also Okamotos Beobachtungen

wider, dass die individuellen Atomradien und damit die lokalen Gitterverzerrungen (im Falle
von Okamoto dargestellt durch MSAD [88]) von der lokalen Zusammensetzung des Misch-
kristalls abhdngen. Ist die Energie AE'p (w) bekannt, kénnen die minimalen Werte von ¢ und
w des gekriimmten Versetzungssegments berechnet werden. Somit lasst sich auf die zu
tiberwindende kritische Schubspannung 7. schliefden. Anstatt der Bestimmung der mittleren
Volumenabweichung AV; kann zur Beschreibung der Mischkristallverfestigung auch der Pa-
rameter §; im Mischkristall der Legierung j ermittelt werden, der die Atomradienabwei-
chung vom mittleren Atomradius abbildet [9]. Dieser Parameter wurde in erster Linie als
Kriterium fiir die Stabilitat eines Mischkristalls betrachtet [90]. Er konnte jedoch auch ver-
wendet werden, um die Mischkristallverfestigung in konzentrierten Mischkristallen zu be-
werten. Im Folgenden wird dargelegt, wie sich §; mithilfe des Varvenne-Modells herleiten

lasst.
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4.2.3 Theoretische Grundlagen des Parameters §;

Einen theoretischen Hintergrund des Parameters 6;j fur kfz HEAs liefern Varvenne et al. [9]

basierend auf der Bewegung von Shockley-Partialversetzungen. Fiir die Herleitung des Pa-
1

rameters §; wird an den Verfestigungsparameter aus der Theorie (Zixi (AV? + Gszi))E ange-
kniipft. Zunachst wird O'szi an dieser Stelle vernachlassigt [9]. Lokale Fluktuationen im
Mischkristall werden durch §; also nicht abgebildet. Die Volumenabweichung AV, des Ele-

mentes i vom mittleren Volumen V lisst sich in Abhingigkeit von den Elementkonzentratio-
nen x; ausdriicken. Wird, wie in Ref. [9] vorgeschlagen, eine Kristallstruktur vom Cu-
Strukturtyp betrachtet, folgt mit der Gitterkonstante a des effektiven Mediums:

AVi=kak'(:—z_£):g2kxk'(a_a_a_a)- (30)

6xk 6xi 6xk

Bei der Betrachtung eines krz (W-Strukturtyp) statt kfz Kristallgitters dndert sich die Defini-
tion von §j nicht. Die Kristallstruktur des Mischkristalls spielt daher an dieser Stelle keine

Rolle fiir die Herleitung. Es wird vereinfachend angenommen, dass die Vegard’'sche Regel
giiltig ist. Dann kann AV, vereinfacht werden zu:

AV =37 (4 -1) (31)

umgeformt werden. Das Maf} fiir die Substitutionsmischkristallverfestigung im Modell aus
Ref. [9] ist dann:

_ _ Py
¥ x;AV2 = 9772 (Zr# - 1). (32)
]

Hierbei ist 17]-2 der mittlere Atomradius der entsprechenden Legierung. Schlief3lich wird die

Atomradienabweichung §; definiert als:

2
5 = (B g, (33)
T

Es bleibt zu klaren, wie §; mit der kritischen Schubspannung zur Versetzungsbewegung 7. in

der Theorie von Varvenne et al. [9] korreliert. Der Zusammenhang zwischen der Atomradi-
enabweichung §; und der mittleren Volumenabweichung AV; wurde bereits diskutiert:
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8; ~ AV (34)

Auch der Energieanteil AE'p (w) und AV, zeigen einen linearen Zusammenhang. Aus AE'p w)
kann die Energie AE},, bestimmt werden, die aufgebracht werden muss, um ein gekriimmtes
Versetzungssegment in eine gerade Konfiguration zu iiberfiihren. Hierbei gilt der Zusam-
menhang [9]:

~ 2
AEy, ~ AE,(w)3. (35)

Zur Uberwindung der Energiebarriere muss Arbeit verrichtet werden. Das Verrichten der
Arbeit erfolgt durch die Wirkung einer Schubspannung 7 auf die Versetzungslinie. Die kriti-
sche Schubspannung 7. zur Uberwindung der Barriere korreliert mit AE},, in Form von [9]:

2
To ~ AE 5. (36)
Somit zeigt sich, dass 7. und §; einen linearen Zusammenhang aufweisen:
Tc ~ 0y, (37)

Der Parameter §; liefert also einen simplen, experimentellen Zugang zur Beschreibung der
Mischkristallverfestigung in HEAs. Lediglich der mittlere Atomradius 7j, die individuellen
Atomradien 7; und die Elementkonzentrationen werden benétigt, um den Grad der Verzer-
rung zu bestimmen. Jedoch miissen bei der Bewertung der Mischkristallverfestigung die
Randbedingungen des Modells beachtet werden:

e Das Modell beruht auf versetzungsbasierter Plastizitat im kfz Kristallgitter. Eine Dis-
kussion zur Untersuchung von krz, konzentrierten Mischkristallen erfolgt in Kapi-
tel 4.6.

e Die Auswertung der MSAD im Modell von Okamoto et al. [88] legt dar, dass die Ver-
wendung von Literaturwerten fiir die individuellen Atomradien nicht angebracht ist.
Da die MSAD bzw. die individuellen Atomradien r; vom betrachteten System abhan-
gen, mussen fiir die entsprechenden Systeme angepasste Atomradien ermittelt wer-
den. Das Vorgehen zur Ermittlung angepasster, individueller Atomradien im System
Nb-Mo-Cr-Ti-Al erfolgt in Kapitel 4.4.

Trotz der genannten Randbedingungen wird die Mischkristallverfestigung mithilfe des Pa-
rameters §;j in Kapitel 4.6 untersucht und die Anwendbarkeit bewertet.
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4.3 Temperaturabhangige Festigkeit

4.3.1 Experimentelle Befunde

Zur Bewertung von §; als Parameter fir das Ausmaf$ der Gitterverzerrungen in ARCCAs sol-
len §;-Werte und die entsprechenden Festigkeiten der Legierungen j aus dem System Nb-

Mo-Cr-Ti-Al gegeniibergestellt werden. Als Festigkeit wird in dieser Arbeit der Ubergang von
der rein elastischen zur elastisch-plastischen Verformung definiert. Die Festigkeit ist daher
das geeignete Maf3 zur Untersuchung der Mischkristallverfestigung, weil Effekte durch Ver-
setzungs-Versetzungs-Wechselwirkungen weitestgehend unterbleiben. Experimentell wur-
den zur Charakterisierung der Festigkeit die 0,2 %-Dehngrenze Ry, ermittelt. Zusétzlich
dienen die experimentell Mikrohdrte mH Nanoharte nH als Ersatzwerte fiir die Festigkeit.

In krz Metallen und Substitutionsmischkristallen ist die Festigkeit stark temperatur- und
dehnratenabhingig [91]. Die Zusammenhange sind in Abbildung 23 schematisch verdeut-
licht. Die Festigkeit wird durch die temperaturabhéngige 0,2 %-Dehngrenze R, , und Nano-
harte nH dargestellt. In Bereich I steigt bei konstanter Dehnrate die Festigkeit mit sinkender
Temperatur T an, wahrend bei gleichbleibender Temperatur und Erhéhung der Dehnrate &
die Festigkeit ebenfalls ansteigt. Die Bereiche I und II werden durch die charakteristische
Knietemperatur Tkpje Voneinander abgegrenzt. Diese Temperatur wird in diesem Kapi-
tel nachfolgend erlautert. Eine nahezu Temperatur- und Dehnratenunabhangigkeit der Fes-
tigkeit kennzeichnet Bereich II. In Bereich III zeigt die Festigkeit einen Abfall mit steigender
Temperatur, der bei niedrigen Dehnraten stiarker ausgepragt ist. Die mechanischen Kenn-
werte, die in Bereich II nahezu konstant sind, werden im Folgenden als athermische Kenn-
werte R;g}z und nH2™ definiert. Die dargestellten drei Temperaturbereiche konnten bei-

spielsweise flr den krz Mischkristall Fe-3Si (Ma.%) beobachtet werden [92,93]. Es ist zu
erkennen, dass bei dieser Legierung der Bereich II nur in einem vergleichsweise geringen
Temperaturintervall zu finden ist. Vielmehr handelt es sich um einen flieRenden Ubergang
von Bereich I zu I1I [92].
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nH, Rpo’2

v

Abbildung 23: Vereinfachte Darstellung der temperaturabhdngigen Nanohirte nH und
0,2 %-Dehngrenze Ry, sinngemafd Ref. [94]. Temperaturbereiche I, IT und
III sind durch vertikale, gepunktete Linien voneinander getrennt. Die ge-
strichelte, rote Linie deutet Temperaturabhangigkeit bei hoherer Dehnrate
an; die horizontale, gepunktete Linie definiert die athermische Festigkeit
und die experimentell bestimmbaren Kennwerte: die athermische Nanohar-

te nH2M bzw. die athermische 0,2 %-Dehngrenze R;gfz.

4.3.2 Einfluss von Schraubenversetzungen auf die Festigkeit

Die Temperatur- und Dehnratenabhangigkeit in krz Metallen in Bereich I lasst sich durch die
thermisch aktivierte Bewegung von Schraubenversetzungen mithilfe der Bildung von Kin-
kenpaaren erklaren [91]. Das zu iiberwindende Maximum des Peierlspotenzials fiir die Be-
wegung der Schraubenanteile von Versetzungen in krz Kristallen ist signifikant hoher als das
des Peierlspotenzials der Nichtschraubenanteile [95]. Es stellt sich die Frage, wieso der Be-
ginn der einsetzenden, plastischen Verformung nicht durch die Nichtschraubenanteile be-
stimmt wird, obwohl deren Peierlsspannung bereits bei kleineren Belastungen erreicht wird.
Zur Begriindung dieses vermeintlichen Widerspruchs wird zunachst die plastische Dehnung
durch bereits in Metallen vorhandene Versetzungen abgeschatzt [96]. Zur Abschatzung dient
die Abgleitung y, die in derselben Grofienordnung wie die plastische Dehnung ¢ liegt und
vom Burgersvektor b, der Versetzungsdichte p und der mittleren Abgleitdistanz x, die unge-

fahr der Korngrofe entspricht, abhangt. Fiir b = 3 A, py = 10° m™2

und X = 500 pm ergibt
sich fiir die plastische Dehnung ¢ (bzw. die Scherung y), wenn alle gleitfahigen Versetzungen

vollstiandig abgleiten [96]:
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exy=bhbpyx ~15-107% (38)

Die abgeschitzte plastische Dehnung ist um eine Grofienordnung kleiner als diejenige, fiir
die Rpo, ermittelt wird. Somit kann angenommen werden, dass es bei den experimentell
bestimmten Festigkeitswerten bereits zu einer Erhéhung der Versetzungsdichte durch Ver-
setzungsquellen gekommen sein muss. Es sei bemerkt, dass der Ubergang zum plastischen
Flief3en in Polykristallen erst dann erreicht ist, wenn jedes Korn sich plastisch verformt [97].
Somit lasst sich die Abschatzung auch auf grobkornige Polykristalle - wie im vorliegenden
Fall der HEAs - Uibertragen.

Ein Modell von Groger und Vitek [98] zur Erh6hung der Versetzungsdichte wahrend plasti-
scher Verformung in krz Metallen konnte erklaren, wieso die Bewegung der Schraubenver-
setzungen die Festigkeit bestimmt. Der Mechanismus ist schematisch in Abbildung 24 darge-
stellt. Ausgangspunkt ist eine Frank-Read-Quelle, die durch eine angelegte Spannung Verset-
zungsringe emittiert [98]. Wahrend sich die Nichtschraubenanteile der Versetzungen wegen
der vergleichsweise geringen Peierlsspannung schnell von der Quelle wegbewegen, stauen
sich die geraden Schraubenanteile der Versetzungen an der Quelle an [98]. Damit die Verset-
zungsquelle aktiv bleibt, miissen sich auch die Schraubenanteile der Versetzungen bewegen.
Dies ist jedoch nur durch eine hohere, angelegte Spannung moglich. Eine hohere Festigkeit
aufgrund der sich aufstauenden Schraubenversetzungen ist die Folge. Sie kénnten aus die-
sem Grund festigkeitsbestimmend in krz Metallen sein.

Aufgrund der dreidimensionalen Aufspaltung des Versetzungskerns von reinen Schrauben-
versetzungen ist die aufzubringende Peierlsspannung in Temperaturbereich I sehr hoch, um
die gesamte Versetzung auf einmal in ein benachbartes Peierlstal zu bewegen [98]. Die Ener-
gie, die bei Temperaturen unterhalb Tkpje durch thermische Fluktuationen zur Verfiigung
gestellt wird, ist hierfiir nicht ausreichend [99]. Stattdessen findet die Bewegung von
Schraubenversetzungen durch die Bildung und die Ausbreitung von sogenannten Kinken-
paaren statt.
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Abbildung 24: Schematische Darstellung einer Versetzungsquelle (Mitte) in einem krz
Metall nach Ref. [98]. Versetzung an der Quelle wird an den Punkten A und
B gepinnt. Der Burgersvektor b und die (auf die Versetzungslange normier-
te) Peach-Kohler-Kraft th fiir die Schraubenversetzungen sind gekenn-
zeichnet. Die durch die Peach-Kohler-Kraft aktivierte Versetzungsquelle er-
zeugt Versetzungsringe (Ellipse). Nichtschraubenanteile (gestrichelt) brei-
ten sich schnell aus (diinne Pfeile) und lassen gerade Schraubenversetzun-
gen mit entgegengesetztem Linienvektor s (kompakte, gerade Linien) zu-
riick.

4.3.3 Kinkenpaarbildungsenthalpie

Eine vollstandig ausgebildete Kinke ist ein Versetzungssegment, das zwei Versetzungsseg-
mente in benachbarten Peierlstdlern miteinander verbindet (Abbildung 25b, unten). Die
Bildung von sogenannten Kinkenpaaren ist ein thermisch aktivierter Prozess und ist ge-
schwindigkeitsbestimmend fiir die Versetzungsbewegung [91]. Grundsatzlich lasst sich Be-
reich I der temperaturabhingigen Festigkeit aus Abbildung 23 wiederum in zwei Unterbe-
reiche Ia, bei tieferen Temperaturen und hohen angelegten Spannungen, und Ib, bei hoheren
Temperaturen und niedrigen angelegten Spannungen, unterteilen. In den beiden Unterbe-
reichen ist die Kinkenpaarbildungsenthalpie AHkp unterschiedlich zu bestimmen. Die vorlie-
genden, unterschiedlichen Zustidnde der Kinkenpaare in beiden Unterbereichen werden im
Folgenden erldutert. Die Herleitung der Kinkenpaarbildungsenthalpie sowie der tempera-
turabhdngigen Festigkeit sind Ref. [99] entnommen.

Grundsatzlich muss zur Bestimmung der Kinkenpaarbildungsenthalpie AHgp zunidchst ein
Modell fiir die Form des Peierlspotenzials angenommen werden. Vereinfacht kann das
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Peierlspotenzial U(y) zwischen zwei Peierlstidlern mit dem Abstand y = A als parabolische
Funktion mit dem Scheitelpunkt bei y = 1/2 angenommen werden (Abbildung 25a). Hierbei
ist U, die Linienenergie der Schraubenversetzung im Peierlstal. Der Koeffizient a der
Amplitude aU, befindet sich in der Gréflenordnung von 0,1 % [99]. Wenn die Form des
Peierlspotenzials bekannt ist, kann die Form und die Energie einer vollstindig ausgebildeten
Kinke ermittelt werden. Eine vollstindig ausgebildete Kinke endet im benachbarten
Peierlstal. Fiir ein parabolisches Peierlspotenzial besitzt das Versetzungssegment mit Kinke
die Form einer Cosinus-Funktion (Abbildung 25b, unten). Die Energie einer einzelnen Kinke
Uk ist dann [99]:

s
Ug = 55 AUoVa. (39)

Aus Uk kann die Kinkenbreite w ermittelt werden (Abbildung 25b, unten). Je grofier Uk ist,
desto kleiner ist w.

In BereichIa erreichen die einzelnen Kinken des Kinkenpaares nicht das benachbarte
Peierlstal wegen der nicht ausreichenden thermischen Fluktuationen im Kristallgitter
(Abbildung 25b, oben). Die beiden Kinken gehen ineinander iiber, sodass die geometrische
Beschreibung der Versetzungslinie beide Kinken beinhalten muss. Diese erfolgt iiber eine
Differentialgleichung in Form eines Kraftegleichgewichts, das die Linienspannung der
Schraubenversetzung, das Peierlspotenzial und die angelegte Spannung 7 beriicksichtigt. Die
Losung dieser Differentialgleichung liefert die Form einer Cosinus-Funktion fiir das Verset-
zungssegment, das das Kinkenpaar beinhaltet (Abbildung 25b, oben). Die kritische Kinken-
paarbildungsenthalpie AHgp 1, in Bereich Ia ist dann [99]:

AHip 1o = 2Ux (1 - f)z (40)

Hierbei ist 7 die Schubspannung, die benotigt werden wiirde, wenn keine thermischen Fluk-
tuationen, d. h. bei 0 K, vorhanden wiéren (Peierlsspannung). In Bereich Ia fliet in AHgp |,
ebenfalls die Energie einer vollstindig ausgebildeten Kinke Uk ein. Dies ldsst sich dadurch
erklaren, dass die thermischen Fluktuationen zwar nur einen Energieanteil fiir die Kinken-
paarbildung liefern. Der restliche Anteil zur Bildung ausbreitungsfahiger Kinken wird aber
durch die Kraftwirkung auf die Versetzungslinie infolge der angelegten Schubspannung t
aufgebracht.

Bei hohen Temperaturen und einer geringen, angelegten Spannung 7, im Temperaturbe-
reich Ib, reicht die thermische Energie aus, um vollstdndig ausgebildete Kinken zu erzeugen.
Die Abschatzung der Kinkenpaarbildungsenthalpie AHkp kann also in diesem Bereich durch
eine einfache Energiebilanz erfolgen:
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AHKP = ZUK + UK—K — thAL (41)

Der Energieanteil Ug_k rihrt von der Anziehung von Kinken mit entgegengesetztem Linien-
vektor und einem gewissen Abstand L her. Die Kritische Kinkenpaarbildungsenthalpie AHyp
lasst sich schliefdlich durch die Bestimmung des kritischen Kinkenpaarabstandes L* (darge-
stellt in Abbildung 25b, unten) berechnen:

* 1
My, = 2Ux (1- C - 2=+7). (42)

2Ug

Die Konstante C beinhaltet die Querkontraktionszahl v, den Schubmodul ¢ und die geomet-
rischen Gréfien b und A.

U A a la Yy L* b
s A
(zJ X
Ib b

y L*

S
A

; —> Y @ X

0 A/2 A z w

Abbildung 25: a) Peierlspotenzial zwischen zwei Peierlstilern mit einer parabolischen
Form; aU, kennzeichnet die Amplitude des Potenzials; Koordinatenachsen
sind mit denjenigen in Abbildung 25b identisch. b) Schematische Darstel-
lung eines Schraubenversetzungssegmentes mit Kinkenpaaren im Tempe-
raturbereich la und Ib. Rote Pfeile zeigen die Ausbreitungsrichtung des
Kinkenpaares, sobald die kritische Kinkenpaarbildungsenthalpie AHgp er-
reicht ist. Geometrische Grofden sind der Burgersvektor b, der Linienvektor
s, der kritische Kinkenpaarabstand L*, die Kinkenbreite w und der Peierls-
talabstand A sind dargestellt.
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4.3.4 Scherraten- und Temperaturabhangigkeit

Die Scherrate y, die ein Maf? fiir die makroskopische Dehnrate ¢ ist, stellt sich in Abhangig-
keit von der Temperatur als Arrheniusfunktion dar [99]:

_AHKP. (43)

Hierbei ist y, ein Vorfaktor, der von der Frequenz der Kinkenpaarbildungsvorgiange (sowohl
ausbreitungsfahige als auch nichtausbreitungsfiahige Kinkenpaare), von der Anzahldichte
gleichzeitig aktiver Kinkenpaarbildungsvorgange und von den geometrischen Gréf3en b und
A abhangt. Durch Einsetzen der Gleichungen (40) bzw. (42) in (43) und Auflésen nach der
angelegten Spannung 7, lasst sich die kritische Schubspannung zur Bewegung von Schrau-
benversetzungen ermitteln. Im Folgenden wird 7 zu 7y, umformuliert. Es handelt sich hierbei
namlich lediglich um den thermischen Teil der Schubspannung.

Im Bereich la besitzt die Abhdngigkeit des thermischen Anteils der kritischen Schubspan-
nung 7y, /T von der Temperatur folgende Form [99]:

1

e e (44)

T TKnie

Fiir den Bereich Ib ergibt sich ein quadratischer Zusammenhang zwischen 7y, /7 und der
Temperatur [99]:

e (-t )2. (45)

T Tknie

Die Knietemperatur Tkpje ist hierbei von Uk und der Scherrate y abhangig [99]:

2wk
B k-1n(77°)' (46)

TKnie

Die Temperaturabhangigkeiten von 7y, /% in Bereich la und Ib sind in Abbildung 26 beispiel-
haft fiir ein Metall mit einer Querkontraktionszahl v = 0,3 dargestellt. Am Ubergang zwi-
schen Bereich Ia und Ib sind die benétigten Schubspannungen ty;, gleich. Uber- bzw. unter-
halb des Ubergangs ist derjenige Kinkenpaarbildungsmechanismus aktiv, der eine geringere
Spannung t, benotigt.
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Temperaturbereich |

la b
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Abbildung 26: Qualitativer Verlauf des auf die Peierlsspannung normierten, thermischen
Anteils der benotigten Schubspannung 7y, zur Versetzungsbewegung. Die
gepunktete Linie trennt die sich mechanistisch voneinander unterschei-
denden Temperaturbereiche la und Ib. Kompakte Linien verdeutlichen die
Temperaturabhangigkeit, die im jeweiligen Temperaturbereich aktiv sind.
Gesetzmafiigkeiten sind im Fliefdtext in den Gleichungen beschrieben.

Der theoretische Schubspannungsverlauf aus den Gleichungen (44) und (45) konnte expe-
rimentell durch Zugversuche an Mo-Einkristallen nachgewiesen werden [100].

Die Dehnraten- bzw. Scherratenabhingigkeit von der Temperatur, dargestellt durch %

ergibt in Bereich Ib einen parabolischen Zusammenhang mit der Temperatur T [99]:

dr T TKnie—T)

~(

dlny TKnie Tknie (47)

Die Dehnratenabhangigkeit sinkt also fiir steigende Temperaturen und verschwindet bei der
Knietemperatur Tkpje-

4.3.5 Athermische Festigkeit und Festigkeit bei hohen Temperaturen

Oberhalb der Knietemperatur Tkpje ist zundchst keine signifikante Temperaturabhangigkeit
der Festigkeit zu erwarten. Sie wird deshalb auch athermische Festigkeit genannt. Auch eine
Dehnratenvariation sollte die Festigkeit nicht beeinflussen [101].
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Bei signifikant hoheren, homologen Temperaturen oberhalb T /Tsjiqus = 0,5 [19] spielen
diffusionsbasierte Mechanismen eine festigkeitsbestimmende Rolle. Stufenversetzungen
koénnen bei diesen Temperaturen klettern, um Hindernisse wie Jogs/Spriinge in Verset-
zungslinien zu umgehen [102]. Je hoher die Temperatur, desto leichter finden Diffusionspro-
zesse statt und desto niedriger wird die Festigkeit in Temperaturbereich III.

4.4 Methoden zur Untersuchung der Mischkristallverfestigung

4.4.1 Legierungsentwicklung

Die vergleichende Bewertung von & als Maf? fiir die Gitterverzerrungen im MischKristall von

nahe-aquiatomaren Legierungen und somit als Grofde zur Beschreibung der Mischkristall-
verfestigung im Sinne von Ref. [9] erfolgte durch systematische Variation der Legierungszu-
sammensetzung im System Nb-Mo-Cr-Ti-AL Die somit erhaltenen Legierungen wurden nach
der schmelzmetallurgischen Herstellung und Homogenisierung sowohl mikrostrukturell als
auch mechanisch charakterisiert. Es erfolgte anschlief}end eine Gegentiberstellung von §; der
Legierungen j und deren entsprechenden Festigkeit mithilfe der Mikroharte mH, Nanoharte
nH und 0,2 %-Dehngrenze Ry ,. Insgesamt wurde zur Bewertung der Substitutionsmisch-

kristallverfestigung mithilfe des Parameters §; eine Serie von neun Legierungen untersucht,

die in Abbildung 27 dargestellt ist. Die Variation der Legierungszusammensetzung war an
metallphysikalische Randbedingungen gebunden. Die Hauptbedingung war, dass bei allen
Legierungen der Serie der Volumengehalt von intermetallischen Sekundarphasen nach der
Homogenisierung vernachlassigbar gering ist. Da Cr und Nb potenziell solche Sekundarpha-
sen bilden (Variationen der Phasen Cr;Nb und Al(Mo,Nb)s, siehe Kapitel 3.4.2), wurde die
Konzentration dieser beiden Legierungselemente systematisch reduziert. Sowohl die quina-
re, dquiatomare Legierung NbMoCrTiAl, die fiir diese Legierungsserie die Ausgangslegierung
darstellt, als auch die quaternaren, dquiatomaren Legierungen MoCrTiAl und NbMoTiAl, die
die Randlegierungszusammensetzungen der Serie bilden, wurden in Kapitel 3 detailliert
hinsichtlich ihres Gefiiges und ihrer Kristallstruktur charakterisiert. Somit war davon auszu-
gehen, dass auch die Derivate dieser Legierungen NbMoCr,TiAl und NbyMoCrTiAl (x = 0,25,
0,5 und 0,75) nahezu vollstiandig einphasige Gefilige bilden.
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NbMoTiAl V""bob,,

NbMoCr,,.TiAl
NbMoCr, TiAl
NbMoCr, . TiAl
NbMoCrTiAl
Nb,,;MoCrTiAl
Nb,,MoCrTiAl
Nb,,;MoCrTiAl

"’ea,,ge MoCrTiAl
h

Abbildung 27:  Darstellung der Legierungsserie, die zur Bewertung des Parameters §; zur

Beschreibung der Mischkristallverfestigung verwendet wird.

Neben den vorgestellten Legierungen wurde eine experimentelle Charakterisierung der
Kristallstruktur und der Festigkeit an den reinen krz Metallen Cr, Mo und Nb vorgenommen.
Hierfiir wurden Gussproben aus den genannten Reinelementen hergestellt und bei 1500 °C
(Cr) bzw. 1600 °C (Mo und Nb) fiir 20 h homogenisiert.

4.4.2 Experimentelle Bestimmung von §;

Die Verwendung des Parameters §; zur Bewertung der Mischkristallverfestigung in HEAs ist

an einige Annahmen gebunden (siehe Kapitel 4.2.3). Varvenne et al. [9] schlagen vor, Litera-
turwerte flr individuelle Atomradien r; nur dann zu verwenden, wenn sowohl alle Legie-
rungselemente als auch der Mischkristall der nahe-dquiatomaren Legierungen aus diesen
Elementen dieselbe Kristallstruktur besitzen. Dies ist im System Nb-Mo-Cr-Ti-Al nicht der
Fall. Ti (Mg-Strukturtyp, Strukturbericht A3) und Al (Cu-Strukturtyp, Strukturbericht A1)
besitzen in ihrer Reinform bei Raumtemperatur eine Kristallstruktur mit zum W-Strukturtyp
unterschiedlicher Koordinationszahl (12 statt 8). Der verdanderte Bindungszustand im
Mischkristall kann zu einer signifikanten Anderung der individuellen Atomradien r; fithren.
Somit wire die Atomradienabweichung §; verfalscht, wenn bei deren Ermittlung r;-Werte
der Reinelemente aus der Literatur verwendet werden wiirden [103]. In dieser Arbeit wer-
den die individuellen Atomradien r; der Elemente i aus den Elementkonzentrationen x; und
den mittleren Atomradien 7j der Mischkristalle in den Legierungen j durch das Losen eines
liberbestimmten, linearen Gleichungssystems durch Minimierung der Fehlerquadrate nume-
risch ermittelt:
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Neben den in Gleichung (48) explizit aufgefiihrten Legierungen flossen die Konzentrationen
x; und die Gitterkonstanten sowie die daraus berechneten, mittleren Atomradien i samtli-

cher Legierungen aus der in Abbildung 27 dargestellten Legierungsserie ein. Zuséatzlich ist
der mittlere Atomradius der krz Legierungselemente Teil des Gleichungssystems. Die Ele-
mentkonzentration x; im Mischkristall der Legierung j wurde durch standardbezogene EDX-
Analyse ermittelt. Die mittleren, metallischen Atomradien T liefen sich aus den mittels XRD

und der Diffraktometerausgleichsfunktion DAF ermittelten Gitterkonstanten a; bestimmen:

(49)

Die Reflexe in den Diffraktogrammen von Kompaktproben, mit denen teilweise die Gitter-
konstanten a; bestimmt wurden, wiesen eine gewisse Asymmetrie und Halbwertsbreiten bis
zu 0,3° auf. In diesem Fall wurden die jeweiligen Intensititsmaxima der Reflexe zur Bestim-
mung des Mittelwertes der Gitterkonstanten manuell, ohne mathematische Anpassung aus-
gewertet. Der Fehler der Gitterkonstanten wurde konservativ abgeschitzt, indem der Gitter-
konstantenbereich der zugehorigen Halbwertsbreitenposition ermittelt wurde. Zur experi-
mentellen Bestimmung der Elementkonzentrationen und der Gitterkonstanten kamen die-
selben Gerate zum Einsatz, die bereits in Kapitel 3.2 vorgestellt wurden. In Tabelle 9 sind
alle relevanten Kenngréfien zur Bestimmung der individuellen Atomradien r; aufgefiihrt. Die
Berechnung von §; erfolgte schlief}lich nach Gleichung (1).
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Tabelle 9:  Konzentration x; der Elemente i und zugehorige Gitterkonstante a; des krz

Mischkristalls in der Legierung j.

j xi; / At% a;/A
Nb Mo Ti Al
NbMoTiAl 252+01 249:01 - 252+01 24,7+01  3,2087091%

NbMoCro2sTiAl  25,9+0,1 23,3x01 58201 23,0£01 22,000 3,198jg:gg§
NbMoCrosTiAl 23,4+0,1 22,6+03 990, 21,6 0,1 22,5+0,1 3,175i8:812
NbMoCro7sTiAl  23,4+01 20,8:03 15703 20,4:01 19,7:0,1 3,1651’3:3(3)3
NbMoCrTiAl 21,9+0,1 20,1+02 20,002 19,2+0,0 18,701 3,149jg:g(2)1
Nbo7sMoCrTiAl  17,3+01 21,4+01 20,8x00 20,5:x00 20,001 3,141jg:g‘1*§
NbosMoCrTiAl 11,2+00 23,2+02 22,1x0,1 21,5x0,1 22,0£0,0 3,127jg:g‘1*‘;
Nbo2sMoCrTiAl  6,5+0,1 24,1+02 23,802 234:01 22,2:01 3,114jg:ggg
MoCrTiAl - 25,3+01 24,8:00 245:01 254:01 3,101jg:332

4.4.3 Experimentelle Charakterisierung der Festigkeit

Die Festigkeit wurde mithilfe dreier mechanischer Materialkennwerte charakterisiert. Die
Vickershirte bei Raumtemperatur mH aller Legierungen der Serie wurde mithilfe eines
Qness Q10A+ Mikroindenters an metallografisch praparierten Proben bestimmt. Die me-
tallografische Probenpriparation erfolgte nach dem in Kapitel 3.2 beschriebenen Prinzip.
Der Mittelwert und die Standardabweichung wurden aus 16 Harteeindriicken im Korninne-
ren ermittelt, die mit einer Last von F = 0,98 N erzeugt wurden. Harteeindriicke an Korn-
grenzen oder in porésem Probenvolumen wurden als ungiiltig eingestuft an anderer Stelle
im Korninneren wiederholt. Die Mikroharte in GPa berechnet sich aus der mittleren Lange
der Diagonalen d:

mH = 0,181 (50)

Kapitel 4.3 verdeutlichte, dass die Festigkeit in krz Metallen und Mischkristallen signifikant
von der Versuchstemperatur und der verwendeten Dehnrate abhdngen. Erst oberhalb der
Knietemperatur sind athermische, dehnratenunabhingige Festigkeiten zu erwarten. Die
temperaturabhingige Festigkeit im Temperaturbereich von Raumtemperatur bis 1200 °C
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wurde daher experimentell untersucht, um die Knietemperatur der Legierungen im Nb-Mo-
Cr-Ti-Al-System abzuschatzen.

Die Festigkeit zwischen Raumtemperatur und 400 °C wurde mittels Nanoindentation cha-
rakterisiert. Hierflir kam ein G200XP Nanoindenter (Keysight Technologies GmbH) zum Ein-
satz, der mit einer Laserheizung der Surface GmbH ausgestattet ist. Sowohl der Indenter als
auch der Probentisch kénnen bei besagter Vorrichtung beheizt werden. Die metallografisch
praparierten Probenscheiben mit einer Maximalhdhe von 2 mm wurden mit einem Berko-
vich-Indenter bei einer konstanten Dehnrate von ¢ = 0,05s~! bis zu einer Maximaltiefe
t =1700 nm belastet. Die Korrektur der Lastrahmensteifigkeit und die Bestimmung der Fla-
chenfunktion A(t) in Abhdngigkeit von t des Berkovich-Indenters erfolgten nach Oliver und
Pharr [104]. Aus der Last p(t) und den entsprechenden p(t)-t-Verlaufen wurde dann die
Nanoharte nH ermittelt [101,104]:

0]
nH = 20" (51)

Fiir die drei dquiatomaren Legierungen wurden auf diese Weise der Mittelwert und die
Standardabweichung der temperaturabhidngigen Nanohidrte nH bei den Versuchs-
temperaturen T = RT, 100, 200, 300 und 400 °C aus mindestens 25 Harteeindriicken pro
Legierung und Temperatur bestimmt. Zur experimentellen Abschatzung der Knietemperatur
wurde die Dehnratenempfindlichkeit mp fiir die Dehnraten £ =0,05, 0,016 und 0,005 s71
unter Verwendung eines Korrelationsfaktors C = 3 [105] ermittelt [101,106]:

61n(nH/C))
sT.

mp = (Za (52)

Die temperaturabhingige Festigkeit wurde durch die Ermittlung der 0,2 %-Dehngrenze
Ry, mithilfe von weggeregelten Druckversuchen mit einer anfinglichen Dehnrate von

£°=°10"3 s71 ermittelt. Hierfiir kam eine elektromechanische Universalpriifmaschine Z100
(Zwick GmbH & Co. KG) zum Einsatz, die mit einem Widerstandsofen der Firma Maytec aus-
geriistet ist. Fiir die Druckversuche wurden quaderféormige Proben mit (3 - 3 - 4,5) mm? aus
den homogenisierten Gussproben entnommen und an den Stirnseiten planparallel geschlif-
fen. Um die Reibung zwischen Druckstempeln und Probe durch Querkontraktion wahrend
des Druckversuchs zu minimieren, wurden die Stirnseiten der Druckproben mit Bornitrid
benetzt.
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4.4.4 Texturanalyse und Schubmodul

Fiir die Texturanalyse von verformten Proben wurden diese nach der mechanischen Ver-
formung metallografisch prapariert. Die Ermittlung der Kornorientierung in der verformten
Probe erfolgte mittels EBSD auf einer Probenoberfliche von (2,1:2,1) mm? bei einer
Schrittweite von 5 pm.

Der Schubmodul y; einiger Legierungen j wurde mithilfe der Ultraschallphasenspektrosko-
pie (UPS) an Proben mit den Abmafen (5 -5+ 5) mm3 bestimmt und unter Beriicksichtigung
der Porositit p und der experimentell ermittelten Dichte p; berechnet:

1
=10y vk (53)

Der Zusammenhang zwischen relativer Dichte und Schubmodul wurde also vereinfacht als
linear abgeschatzt. Der Parameter vy ist die Ausbreitungsgeschwindigkeit der Transversal-
schallwellen, die mittels UPS bestimmt wurde. Die Bestimmung der Dichte p; erfolgte mithil-

fe des Archimedes-Prinzips. Die UPS ist in Ref. [107] im Detail beschrieben.

4.5 Experimentelle Festigkeit

4.5.1 Temperaturbereich von Raumtemperatur bis 400 °C

Die Mikrohidrte mH der krz Reinmetalle und der nahe-dquiatomaren Legierungen aus dem
Nb-Mo-Cr-Ti-Al System sind in Abbildung 28 dargestellt. Die Reinmetalle weisen unter-
schiedliche Hartewerte auf. Dies konnte von deren unterschiedlichen Knietemperaturen
herrithren. Mo besitzt mit Tgpje Mo = 550 K [108] die héchste Knietemperatur der krz Ele-
mente und damit auch den grofiten Temperaturunterschied zur Raumtemperatur. Es weist
auflerdem die hochste Mikroharte der drei krz Metalle auf. Der thermische Anteil der ange-
legten Schubspannung ty,, um die kritische Kinkenpaarbildungsenthalpie AHgp zu erreichen,
konnte also grofler als bei den anderen Metallen sein. Cr (Tkpje cr =373 K[101]) und Nb
(Tknie,Nnb =400 K[108]) besitzen zwar dhnliche Knietemperaturen, aber unterschiedliche,
experimentelle Mikrohartewerte. Der Unterschied kénnte aufgrund der sich stark voneinan-
der unterscheidenden Schubmoduln (uyp = 37,5 GPa und p¢, = 86,8 GPa [109,110]) zustan-
de kommen, die den gemessenen Trend der Hartewerte reflektieren. Der Schubmodul wirkt
sich auf die Linienenergie U, der Schraubenversetzungen aus, die wiederum die Kinken-
energie Uk beeinflusst.

Eine Korngroéfienvariation in ausgewdahlten Legierungen wurde durch die Variation der Ho-
mogenisierungstemperatur realisiert. Beispielsweise war bei einer Erh6hung der mittleren
Korngrofle von 100 um auf 400 pm in NbosMoCrTiAl keine Anderung der Mikrohirte mH
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festzustellen. Somit ist festzuhalten, dass bei der Bewertung der festigkeitssteigernden Me-
chanismen die Korngrenzenverfestigung eine untergeordnete Rolle spielt. An NbMoCrTiAl
wurde zusatzlich die Mikroharte an weiteren Chargen ermittelt. Die Harte ist chargeniiber-
greifend konstant. Herstellungsbedingte Unterschiede sind demnach nicht zu beobachten.
Die Harteunterschiede zwischen den Legierungen werden unter dem Aspekt der Mischkris-
tallverfestigung mithilfe des Parameters §; in Kapitel 4.6 diskutiert.

Mikroskopische Untersuchungen der Harteeindriicke, die beispielhaft fiir NbMoCrosTiAl in
Abbildung 29 gezeigt werden, ergeben, dass keine Rissbildung an den Eindriicken auftritt.
Zudem legen Gleitlinien in der Nidhe des Harteeindrucks (schwarze Pfeile in Abbildung 29)
nahe, dass sich der Mischkristall der Legierungen bei Raumtemperatur durch Versetzungs-
bewegung plastisch verformt. Die Mikrohdrte mH ist somit das Ergebnis einer versetzungs-
basierten Verformung und steht unter Berlicksichtigung der Versetzungsverfestigung in
Relation mit der Festigkeit der Legierung. Der mechanische Werkstoffkennwert kann somit
fiir die Bewertung der Mischkristallverfestigung herangezogen werden.
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Abbildung 28: Raumtemperaturmikrohidrte mH der gesamten Legierungsserie aus dem
Nb-Mo-Cr-TI-Al System und der Reinmetalle Nb, Cr und Mo. Standardab-
weichungen in Form von Fehlerbalken sind kleiner als die Symbolgrofie
und deshalb nicht sichtbar. Die Hartewerte bei Variation der Korngrofde
bzw. der Charge sind ebenfalls dargestellt (siehe Legende).
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Abbildung 29: REM-Sekundarelektronenaufnahme des Ausschnitts eines Vickersharteein-
drucks von NbMoCrosTiAl zur Ermittlung von mH; schwarze Pfeile weisen
auf Gleitlinien unterschiedlich orientierter Gleitebenen.

Die Festigkeit zwischen RT und 400 °C wurde durch die Nanohirte nH charakterisiert
(Abbildung 30). Zwischen RT und 200 °C nimmt sie in allen untersuchten Proben signifikant
ab. Die Standardabweichung der Nanoharte bei Cr ist kleiner als die Symbolgrofie der ent-
sprechenden Werte. Somit ist auch die Harteabnahme bei Cr signifikant [101]. Wahrend die
Nanoharte von NbMoCrTiAl und MoCrTiAl ab einer Temperatur von 200 °C konstant bleibt,
andern sich die Hartewerte von NbMoTiAl und Cr [101] erst ab einer Temperatur von 300 °C
nicht mehr signifikant. Dies bedeutet, dass die Knietemperatur von NbMoCrTiAl und
MoCrTiAl unterhalb von 200 °C, von NbMoTiAl unterhalb von 300 °C zu erwarten ist. Die
signifikante Temperaturabhangigkeit der Festigkeit unterhalb von 200 °C lasst darauf
schliefden, dass nicht nur bei den krz Reinmetallen Cr, Mo und Nb, sondern auch bei den krz
Mischkristallen in den dquiatomaren Legierungen des Nb-Mo-Cr-Ti-Al Systems ein gewisser
Festigkeitsanteil vorhanden ist, der zur Uberwindung der kritischen Kinkenpaarbildungs-
enthalpie AHgp benotigt wird. Hieraus lasst sich schlussfolgern, dass auch die Raumtempera-
turmikrohdrte mH einen temperaturabhingigen Festigkeitsanteil besitzt. Die Anwesenheit
eines thermisch aktivierten Anteils in der Raumtemperaturfestigkeit ist bei der Diskussion
der Mischkristallverfestigung durch Korrelation von §; und Raumtemperaturmikrohérte zu

berticksichtigen.
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Abbildung 30: Nanohidrte nH der dquiatomaren Legierungen und von Cr [101] zwischen
RT und 400 °C. Standardabweichungen, deren Fehlerbalken kleiner als die
Symbolgrofie des entsprechenden Messpunktes sind, sind nicht sichtbar.
Vergrofdert dargestellte Symbole sind Nanohartewerte, die fiir die Untersu-
chung der Mischkristallverfestigung verwendet werden. Sie werden im
nachfolgenden Kapitel als nH®™ bezeichnet. Linien dienen der Unterstiit-
zung der Lesbarkeit des Schaubildes.

Der Verlauf der Nanohérte deutet an, dass die Knietemperatur Tkpje aller untersuchten Le-
gierungen bei 300 °C liberschritten wird. Um diese Aussage zu priifen, wurde untersucht, ob
die Festigkeit oberhalb von Tkpje nicht nur in Abhdngigkeit von der Temperatur, sondern
auch in Abhangigkeit von der Dehnrate gemafd Gleichung (47) stabil bleibt. Zur Untersu-
chung des Dehnrateneinflusses auf die Nanoharte wurde die Dehnratenempfindlichkeit mp
der dquiatomaren Legierungen bei RT und 300 °C [111] ermittelt und mit den Literaturwer-
ten von Cr [101] verglichen. Der Dehnrateneinfluss auf die Nanoharte ist in Abbildung 31
dargestellt. Die Dehnratenempfindlichkeiten mp von NbMoTiAl und MoCrTiAl und Mo sind
mit der von Cr vergleichbar. Die von NbMoCrTiAl und Nb sind bei RT geringer. Jedoch sind
alle Werte fiir die Dehnratenempfindlichkeit signifikant hoher als der fiir Cr bei 300 °C. Als
Vertreter fiir die Legierungen aus dem Nb-Mo-Cr-Ti-Al System wurde die Dehnratenemp-
findlichkeit von NbMoCrTiAl ebenfalls bei 300 °C ermittelt. Diese ist mit der von Cr ver-
gleichbar. Da fiir Cr die Knietemperatur bei 100 °C erreicht ist, wird daraus geschlossen, dass
auch die Knietemperatur von NbMoCrTiAl unterhalb von 300 °C tiberschritten wird. Neben
der Temperaturunabhangigkeit konnte also auch ein Nachweis filir die Dehnratenunabhan-
gigkeit der Festigkeit von NbMoCrTiAl oberhalb von 300 °C erbracht werden. Es wird im
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Folgenden angenommen, dass auch die anderen vom Nb-Mo-Cr-Ti-Al System abgeleiteten
Legierungen bei 300 °C ihre Knietemperatur iiberschritten haben.

I o
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Abbildung 31: Dehnratenempfindlichkeit mp von Cr [101], Mo [112], Nb [113], NbMoTiAl,
NbMoCrTiAl und MoCrTiAl [111] bei RT, sowie von Cr[101] und
NbMoCrTiAl zusatzlich bei 300 °C. Die Standardabweichung der Dehn-
ratenempfindlichkeit von Mo ist nicht bekannt [112].

4.5.2 Temperaturbereich von 400 °C bis 1200 °C

Die Festigkeit bleibt bei MoCrTiAl zwischen einer Versuchstemperatur von 400 und 600 °C
konstant, wahrend sich bei NbMoCrTiAl die Festigkeit, die durch Ry, représentiert wird, bis
800 °C und bei NbMoTiAl bis 1000 °C nicht verdndert. Bis zu den genannten Versuchstempe-
raturen ist also keine Temperaturabhdngigkeit der Festigkeit festzustellen. Erst oberhalb
dieser Temperaturen fallt die Festigkeit der Legierungen signifikant ab. Die Festigkeit von
reinem Cr bleibt im Temperaturbereich zwischen 400 °C und 500 °C konstant. Zur Bewer-
tung der Mischkristallverfestigung sollen mechanische Kennwerte verwendet werden, die
temperatur- und dehnratenunabhéngig sind. Folglich fiel die Wahl fiir die Korrelation mit &;
auf Werte aus dem Festigkeitsplateaubereich. Die entsprechenden Werte von Ry, sind in
Abbildung 32 durch eine vergrofierte Darstellung der entsprechenden Symbole hervorgeho-
ben und werden als RS%},‘Z definiert. Oberhalb einer Versuchstemperatur von 600 °C
(MoCrTiAl), 800°C (NbMoCrTiAl) bzw. 1000 °C (NbMoTiAl) ist ein signifikanter Festigkeits-
abfall zu erkennen. Dieser lasst sich auf einen kriechdominierten Flief3beginn zurtickfiihren.
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Abbildung 32:  Temperaturabhéngige Festigkeit der dquiatomaren Legierungen: Ry, im
Temperaturbereich von 400 °C (MoCrTiAl) bzw. 600 °C bis 1200 °C. Ry,
von Cr ist im Temperaturbereich von 400 °C bis 500 °C ebenfalls darge-
stellt; Festigkeiten mit vergrofiert dargestellten Symbolen werden fiir die
Bewertung der Mischkristallverfestigung verwendet und im nachfolgenden
Kapitel als R;g}z bezeichnet. Pfeile heben denjenigen Zustand hervor, an

dem eine Fasertexturanalyse erfolgte. Linien zwischen den Symbolen die-
nen der Unterstiitzung der Lesbarkeit des Schaubildes.

Die Bewertung des Parameters §; zur Beschreibung der Mischkristallverfestigung soll fiir die

in krz Metallen typischerweise auftretende Versetzungsbewegung in (111)-Gleitrichtungen
erfolgen. Die Fasertexturanalyse von druckverformten Proben mithilfe EBSD soll zeigen, ob
einerseits iiberhaupt eine ausgepragte Fasertextur beobachtbar ist und andererseits welche
Gleitsysteme bei der versetzungsbasierten plastischen Verformung aktiv sind. Die Orientie-
rungskarte einer unverformten Probe von NbMoCrTiAl zeigt qualitativ eine gleichmafdige
Verteilung der Kornorientierungen in Bezug auf die Druckachse (Abbildung 33a). Im Ver-
gleich weist die Orientierungskarte einer verformten Probe derselben Legierungen qualita-
tiv eine signifikant hohere Anzahl an Koérnern mit [001]- oder [111]-Orientierung parallel
zur Druckachse auf (Abbildung 33b). Diese ist auf versetzungsbasierte Verformung entlang
(111)-Gleitrichtungen zurtickzufiihren, wie sie bei krz Metallen zu beobachten ist. Aus den
Beobachtungen lasst sich schliefden, dass die plastische Verformung in NbMoCrTiAl unter-
halb von 800 °C wahrscheinlich auf Versetzungsbewegung basiert und die in krz Metallen
typischen Gleitsysteme aktiv sind.
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Abbildung 33:  Mittels EBSD erstellte Orientierungskarten zur Fasertexturanalyse von
NbMoCrTiAl: a) unverformt und b) nach einer Druckverformung bei 800 °C
und einer plastischen Dehnung von 13,0 %. Der Doppelpfeil weist auf die
Druckverformungsrichtung hin. Die Farbgebung der Kornorientierungen
parallel zur Verformungsrichtung ist dem Standarddreieck [001]-[101]-
[111] zu entnehmen.

Auch die Legierungen MoCrTiAl und NbMoTiAl weisen Anzeichen fiir kristallografische Ord-
nung auf und konnten Gleitrichtungen aufweisen, die sich von (111) unterscheiden [114].
Deshalb erfolgte auch an diesen Legierungen eine Fasertexturanalyse. Die hierfiir mittels
EBSD generierten Orientierungskarten sind in Abbildung 34 dargestellt. Beide Legierungen
bilden nach einer Verformung bei 1000 °C eine ausgepragte [001]/[111]-Fasertextur aus.
Somit verformen sich auch diese beiden Legierungen genauso wie ungeordnete krz Metalle
und Mischkristalle in (111)-Gleitrichtungen. Die Ausbildung der beobachteten Fasertextur
entsteht durch die Rotation der Druckachse in Richtung der Gleitebenennormalen (in der
stereographischen Projektion wird die Verformung aus der Sicht des Kristallsystems be-
trachtet) und wird in Abbildung 35 erldutert. Innerhalb des Standarddreiecks [001]-[101]-
[111] herrscht Einfachgleitung, da immer genau ein Gleitsystem maximalen Schmidfaktor
(rot eingefarbte Bereiche in Abbildung 35) aufweist [115]. Abhédngig von der Position im
Standarddreieck ist ein bestimmtes Gleitsystem aktiv (fett hervorgehoben in Abbildung
35a). Dieses fiihrt zu einer Rotation der Druckachse auf eine der beiden Symmetralen
([001]-[111] bzw. [001]-[101]). Auf der Symmetralen kommt es dann zur Doppelgleitung
zweier gleichberechtigter Gleitsysteme [115], bis eine nicht-rotationsfahige Orientierung der
Druckachse erreicht ist. Die Legierungen der Serie aus dem Nb-Mo-Cr-Ti-Al System scheinen
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dementsprechend trotz erkennbarer Anzeichen fiir eine kristallografische Ordnung geeignet
zu sein, um die Verfestigung in krz Mischkristallen zu diskutieren.

Abbildung 34: Orientierungskarte mittels EBSD zur Fasertexturanalyse von MoCrTiAl und
NbMoTiAl nach einer Druckverformung. a) MoCrTiAl bei 1000 °C und ma-
ximaler, plastischer Dehnung von 18 %. b) NbMoTiAl bei 1000 °C und ma-
ximaler plastischer Dehnung von 17 %. Der Doppelpfeil weist auf die Ver-
formungsrichtung beider Proben hin. Die Farbgebung der Kornorientierun-
gen parallel zur Verformungsrichtung ist im Standarddreieck [001]-[101]-
[111] dargestellt.

Die Orientierungskarten aus Abbildung 33 und Abbildung 34 stellen die Kornorientierungen
in der untersuchten Probenflache vor und nach der Verformung zundchst nur qualitativ dar.
Die Quantifizierung der Orientierungsverteilung ist in Abbildung 36 in inversen Polfiguren
abgebildet. Diese zeigen wie schon die Orientierungskarten eine ausgepragte [001]/[111]-
Fasertextur mit Vielfachen der regellosen Verteilung > 1.
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Abbildung 35: Fasertexturentwicklung in einem krz Einkristall unter Druckbelastung mit-
hilfe der Betrachtung des Standarddreiecks [001]-[101]-[111] mit den akti-
ven Gleichrichtungen (rot und fett hervorgehoben): a) Darstellung des
Schmidfaktors fiir Einfachgleitung in den vorliegenden Gleitsystemen (fett
hervorgehoben), b) Unter plastischer Verformung rotiert die Druckachse in
Richtung (Pfeile im Standarddreieck) der Gleitebenennormalen (orange ge-
kennzeichnet) und fiihrt durch anschliefende Doppelgleitung zu beobach-
teter [001]/[111]-Fasertextur.
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Abbildung 36: Verteilung der Kornorientierungen als Kontur in inversen Polfiguren nach
einer Druckverformung von: a) MoCrTiAl (Verformungszustand wie in Ab-
bildung 34a), b) NbMoCrTiAl (wie in Abbildung 33b) c) NbMoTiAl (wie in
Abbildung 34b).
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4.6

Bewertung der Substitutionsmischkristallverfestigung

4.6.1 Atomradien

Eine Ubersicht iiber die individuellen Atomradien aller Legierungselemente 7; und der mitt-

leren Atomradien der untersuchten Legierungen 7 ist in Abbildung 37 gegeben.
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Ubersicht {iber Atomradien der Legierungselemente r; und der Mischkris-
talle 75 in den Legierungen, die zur Bewertung der Mischkristallverfestigung
verwendet werden: Die offenen Balken kennzeichnen Atomradien aus der
Literatur 7y [103], die schraffierten Balken experimentell ermittelte
Atomradien i xrp bzw. 7jxrp und die gefiillten Balken numerisch ermittelte
Atomradien 7 nym bZW. 7jnum- Der Literaturwert des Atomradius von Tiaz
wurde aus der krz Hochtemperaturkonfiguration von Ti mithilfe des ther-
mischen auf

liert [116].

Ausdehnungskoeffizienten Raumtemperatur extrapo-

Hierbei stellen die gefiillten Balken der Legierungselemente i die aus dem Gleichungssys-

tem (48) numerisch ermittelten Atomradien 7j Ny, dar. Der Unterschied zwischen 74 nym

und dem Literaturwert (offene Balken) von Al 7y 1;; entsteht offensichtlich durch die unter-

schiedlichen Bindungszustidnde im reinen kfz Metall (Koordinationszahl 12) und im krz

Mischkristall (8). Ein signifikanter Unterschied ist auch beim Vergleich der Atomradien rr; 1t

(hexagonal dichtest gepackt, Koordinationszahl 12) und 7y Nym festzustellen. Selbst eine

Extrapolation des Atomradius der krz Hochtemperaturphase von Ti unter Beriicksichtigung

des thermischen Ausdehnungskoeffizienten (10,9 - 107 K~ [116]) fiihrt zu einem signifi-
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kant unterschiedlichen Atomradius 7rj,, i im Vergleich zu 7qj yym- Die beschriebenen Be-
obachtungen untermauern die These von Okamoto et al. [88], dass sich die individuellen
Atomradien der Legierungselemente in konzentrierten Mischkristallen je nach Legierungs-
zusammensetzung signifikant unterscheiden. Die mithilfe von XRD experimentell ermittelten
Atomradien 7jxgp und die entsprechenden numerisch bestimmten Radien 7j Ny, der Ele-
mente Cr, Nb und Mo sind nahezu identisch. Diese Beobachtung ist zu erwarten, wenn be-
dacht wird, dass 7¢r xrp, "NbxrD UNd Tyo xrp als Gleichungen in das lineare Gleichungssys-
tem (48) zur Bestimmung von 7;j yum €inflieen. Die mittleren Atomradien 7 xyym, die mithilfe
von Gleichung (12) aus 7j yum bestimmt werden, und die experimentellen mittleren Atomra-
dien 7jxrp Weisen ebenfalls keinen signifikanten Unterschied auf. Die individuellen Atomra-
dien 7 nym Scheinen folglich fur die Berechnung von §; verwendbar zu sein und keinen Wi-
derspruch zu den von Varvenne et al. [9] genannten Bedingungen zu liefern.

Zur quantitativen Bewertung der Abweichung von experimentellen und numerisch ermittel-
ten Daten wurde 7j yum als Funktion von 7 xgp dargestellt (Abbildung 38). Lége keine Abwei-
chung der beiden Grofden vor, wiirden die Atomradien auf einer Ursprungsgeraden mit Stei-
gung 1 liegen, d. h. im Idealfall beschreibt folgende lineare Regression den Zusammenhang
beider Grofien (gestrichelte Linie in Abbildung 38):

1XRD = Tj,Num- (54)
1,40
1,38 A
o /
S~ /
[a) ¥4
o

1,34 1,2'36 1;38 1,210
Tinum / A
Abbildung 38:  Gegenliberstellung der mittleren Atomradien aus Experiment 7jxgp und
numerischer Losung 7j num; die gestrichelte Linie deutet vollstandige Uber-

einstimmung aus 7j yum und 7jxgrp an.
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Die Abweichung der numerisch bestimmten Grofie von der experimentellen Grofle wird
durch das Bestimmtheitsmaf} R? unter Beriicksichtigung der Anzahl der Datenpunkte n ab-
gebildet. Das Bestimmtheitsmafl R? steigt mit der Anzahl der erklirenden Variablen. Das
modifizierte Bestimmtheitsmaf3 Rid]- liefert einen Wert, der nicht von der Anzahl der erkla-

renden Variablen p (in diesem Fall p = 1) abhangt:
n—-1
R =1-(1-R? — (55)

Flir experimentelle und numerisch angepasste Atomradien betragt Rid]- =97,8 %. Es wird
daraus schlussgefolgert, dass die numerisch bestimmten, individuellen Atomradien 7 Nym
den Zustand im Mischkristall der betrachteten Legierungen des Nb-Mo-Cr-Ti-Al Systems
sehr gut abbilden. Der Radius 7; yum wird im Folgenden vereinfacht r; bezeichnet, 7j xgp wird
als 7 definiert.

Eine Betrachtung des mittleren Atomradius 7; in Abhéngigkeit von der Legierungszusam-
mensetzung (Abbildung 39a) legt offen, dass 7; mit steigender Cr- und sinkender Nb-
Konzentration abnimmt. Da Cr (r¢, = 1,2488 ) den kleinsten und Nb den zweitgroften
(rnp = 1,4297 A) Atomradius besitzt, ist der beobachtete Verlauf des mittleren Atomradius
nachvollziehbar. Im Gegensatz zum mittleren Atomradius weist der Parameter §; in Abhén-
gigkeit von der Legierungszusammensetzung einen asymmetrischen Verlauf mit variieren-
der Cr- bzw. Nb-Konzentration auf. Wahrend §; mit steigender Cr-Konzentration ansteigt,
bleibt der Parameter fiir eine sinkende Nb-Konzentration nahezu konstant (siehe Abbildung
39b). Dieser Befund lasst sich anhand des Einflusses der Elemente auf die Hohe von §; disku-

tieren. Hierfiir erfolgt zunachst eine Umformung der Gleichung (1):

5= B (1-1) (56)

)

2
Der Term x; (1 - %) ist ein Maf fiir die verfestigende Wirkung des jeweiligen Elements i in
der Legierung j. Er ist fir die Legierungen mit nahezu konstanten §;-Werten NbMoCrTiAl,
Nbg,7sMoCrTiAl, NbgsMoCrTiAl, Nbo2;MoCrTiAl und MoCrTiAl fiir die einzelnen Legierungs-
elemente in Abbildung 40 veranschaulicht. Zwar nimmt der Einfluss des Nb-Atomradius mit
sinkender Nb-Konzentration ab, jedoch nimmt gleichzeitig die festigkeitssteigernde Wirkung
(im Sinne des Parameters §;) durch Ti zu. Somit gleichen sich die Einfliisse der beiden Ele-

mente auf 6]- nahezu aus. Es ist anzumerken, dass die Summe der Anteile in Abbildung 40
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nicht 6]- ergibt, sondern formelbedingt 6]-2. Bleibt aber 6]-2 nahezu konstant, ist dieses Verhal-

ten auch fiir & zu erwarten,
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Abbildung 39:  a) Mittlere Atomradien 7; aller untersuchten Legierungen j; b) Atomradien-

abweichung §; der Legierungen j.

Fur eine Abschatzung der Unsicherheit A§; des Parameters §j ist die Fortpflanzung der Unsi-
cherheit der Messgrofien x; und 7; zu betrachten. Der individuelle Atomradius 7; besitzt kei-

ne Messunsicherheit, da er numerisch aus Gleichung (48) bestimmt wurde. Fiir die Fort-
pflanzung der Messunsicherheiten Ax; und A7 gilt:

A6~| |A

)., 7)
or

Wird bei der Elementkonzentration von einer Messunsicherheit von Ax; = 1 At.% ausgegan-
gen und die experimentell ermittelte Unsicherheit der mittleren Atomradien A7; bertcksich-
tigt, ergibt sich nach Betrachtung der Fehlerfortpflanzung diejenige maximale Unsicherheit,
die in Abbildung 39b als Fehlerbalken dargestellt ist. Es ist hervorzuheben, dass der Haupt-
anteil von A§; durch die Messunsicherheit der Elementkonzentration entsteht.
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Abbildung 40: Der Term x; (1 - ?) veranschaulicht den Einfluss der einzelnen Elemente
)

{ auf den Parameter §j in den Legierungen j (NbxMoCrTiAl mit x =1, 0,75,

2
0,5, 0,25, 0). Die Terme x; (1 — %) in den einzelnen Legierungen j sind als
]

gestapelte Balken dargestellt und ergeben in ihrer Summe 6]-2.

4.6.2 Korrelation zwischen §; und Festigkeit

Aus dem Modell von Varvenne et al. [9] lasst sich ein linearer Zusammenhang zwischen §;
und kritischer Schubspannung 7. herleiten (Gleichung (37)) . Wird von einem Taylorfaktor
ausgegangen, der iiber die gesamte Legierungsserie konstant bleibt, sollte auch ein linearer
Zusammenhang zwischen §; und experimentell ermittelten Festigkeiten vorliegen. Diese
Gegenliberstellung erfolgt in Abbildung 41. Abbildung 41a zeigt qualitativ, dass ein linearer
Zusammenhang zwischen Raumtemperaturmikrohédrte mH und §; vorliegt. Auch die ather-
mischen Kennwerte nH®™® und RS?}}Z korrelieren linear mit &; (Abbildung 41b). Fir die
athermischen Werte wurde die Korrelation zwar fiir weniger Wertepaare durchgefiihrt, je-
doch spielen bei den betrachteten Festigkeitskennwerten thermisch aktivierte Prozesse kei-
ne Rolle. Mit thermisch aktivierten Prozessen sind bei tiefen Temperaturen die Kinkenpaar-
bildung und bei hohen Temperaturen diffusionsbasierte Mechanismen gemeint.
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Abbildung 41:  Korrelation von a) §; und mH sowie b) §; und nH3™ (linke Ordinate) und

R;g}z (rechte Ordinate); gestrichelte (mH und nH®") und gepunktete
(R;gfz) Linien stellen die Regressionsgerade mit den kleinsten Fehlerquad-

raten dar.

Zur Quantifizierung der Ubereinstimmung zwischen d; und der Festigkeit wurden die beiden
Grofden unter Minimierung der Fehlerquadrate linear angepasst und das modifizierte Be-
stimmtheitsmaf3 Rid]- ermittelt (siehe Tabelle 10). Obwohl die athermischen Festigkeitswer-

te bereits temperatur- und dehnratenabhingige Festigkeitsanteile ausklammern, sind trotz-

dem Abweichungen von der idealen Ubereinstimmung zu beobachten. AufRerdem ist die
Ubereinstimmung der athermischen Festigkeit fiir die beiden Kennwerte nH2™ und R;g}z

unterschiedlich. Die Einfliisse auf die Festigkeit werden im Folgenden diskutiert.

Tabelle 10: Festigkeitskennwerte mH (6]-), nH3th (6]-) und R;g}z (6]-) in Abhéngigkeit von §;

und das entsprechende, modifizierte Bestimmtheitsmaf3 Rid]- der linearen Re-

gressionen.
Festigkeitskennwert Linearer Zusammenhang R? dj
mH mH(8;) = (1,05 - & + 1,35) GPa 97,7 %
nH™h nH3™M(§;) = (0,96 - &; + 1,48) GPa 98,6 %
R, R3%,(6;) = (179,8 - &; + 85,4) MPa 92,1%
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4.6.3 Diskussion

Mithilfe des angepassten Bestimmtheitsmafes Rid]- wurde gezeigt, dass eine Korrelation
zwischen dem Parameter §; und der Festigkeit besteht. Eine weiterfiihrende Diskussion der
Mischkristallverfestigung in Legierungen des Nb-Mo-Cr-Ti-Al Systems kann mithilfe der Be-
trachtung der korrelierten Gréfien in Abhdngigkeit der Legierungszusammensetzung durch-
gefiihrt werden. Abbildung 42 verdeutlicht, dass diese Art von Auftragung die Legierungsse-
rie in zwei Teilserien unterteilt. Wahrend die Reduktion von Nb in der NbyMoCrTiAl-Serie
keine signifikante Verdnderung von §; mit sich bringt, wird durch die systematische Cr-

Reduktion eine kontinuierliche 6]- -Abnahme erreicht.
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Abbildung 42:  Darstellung des Parameters §; (Rauten-Symbole) und der Mikrohdrte mH

(Kreis-Symbole) in Abhdngigkeit von der Legierungszusammensetzung; die
Legierungsserie kann ausgehend von der Referenzlegierung NbMoCrTiAl
(gestrichelte Linie) in zwei Teilserien NbyMoCrTiAl und NbMoCr«TiAl un-
terteilt werden. Linien zwischen den Symbolen verdeutlichen den Verlauf
von §;; vertikale Pfeile deuten signifikante Abweichungen von einer idealen

Ubereinstimmung von mH und 6j an.

Die NbMoCr«TiAl-Teilserie zeigt, dass auch die Festigkeit, die im Rahmen dieser Diskussion
durch die Mikrohdrte mH dargestellt wird, mit abnehmenden 6]- abnimmt. Wie bereits in

Kapitel 4.2.3 gefordert wurde, miissen bei der Verwendung des Parameters §; gewisse

Randbedingungen eingehalten und diskutiert werden. Im Folgenden wird darauf eingegan-
gen, dass die Theorie hinter dem Parameter §; aus Ref. [9] eigentlich fiir kfz Mischkristalle

entwickelt wurde, bei denen die Bewegung von Stufenversetzungen die Festigkeit bestimmt.
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Von krz Reinmetallen und Mischkristallen mit geringer Fremdatomkonzentration ist be-
kannt, dass unterhalb der Knietemperatur hohe Peierlsspannungen der Schraubenverset-
zungen die makroskopische Festigkeit beherrschen [117]. Es stellt sich demnach die Frage,
wieso sich eine gewisse Ubereinstimmung zwischen dem Parameter 6]- und der experimen-
tellen Festigkeit im vorliegenden System beobachtet wird. Es ist zu lberpriifen, ob Stu-
fenversetzungen in konzentrierten, krz Mischkristallen eine ibergeordnete Rolle zukommen
konnte.

Statham et al. [118] fanden mithilfe der Einkristall-Verformung von Legierungen im bindren
System Nb-Mo heraus, dass die Mobilitit von Stufenversetzungen mit steigender Mo-
Konzentration abnimmt. TEM-Aufnahmen von Foxall et al. [119] an Nb-16Mo (in At.%) zei-
gen Stufenversetzungssegmente nach der Raumtemperaturverformung und unterstiitzen die
Annahme von Statham et al. [119]. Stufenversetzungssegmente sind in krz Reinmetallen
nach der Verformung iiblicherweise nicht zu beobachten, wie z. B. in reinem W [117]. In krz
Mischkristallen der Legierung Fe-9Si (in At%) wurde anhand von insitu-
Verformungsversuchen bei Raumtemperatur im TEM festgestellt, dass die Mobilitat von Stu-
fen- und Schraubenversetzung vergleichbar ist [120]. Caillard [120] argumentiert, dass die
Stufenversetzungen durch weitere Versetzungsringe und Si-Fremdatome an der Gleitung
behindert werden. Diese Beobachtungen kénnten auch eine verringerte Mobilitdt von Stu-
fenversetzungen in krz Mischkristallen in Nb-Mo-Cr-Ti-Al-Legierungen erklaren. In der ter-
niren Legierung Ti-25Nb-25Zr, die ebenfalls eine vergleichbar hohe Fremdatomkonzentra-
tion wie HEAs aufweist und einphasig ist, wurde die Versetzungsgeschwindigkeit von Stu-
fen- und Schraubenversetzungen wahrend der Verformung bei Raumtemperatur mithilfe
von TEM-Videoaufnahmen untersucht [121]. Die Bewegungsgeschwindigkeit betrug hierbei
4,5 nm/s fiir die Schrauben-, und 28 nm/s fiir die Stufenversetzung. Die Schraubenverset-
zung bewegte sich bei dieser Analyse zwar langsamer als die Stufenversetzung, jedoch kénn-
te bei einer weiteren Erh6hung der Fremdatomkonzentration bis hin zu nahe-dquiatomaren
Legierungen die Stufenversetzungsbewegung noch starker eingeschrankt werden als es be-
reits im Mischkristall von Ti-25Nb-25Zr der Fall ist. Somit kdnnte die Stufenversetzungsbe-
wegung die experimentelle Festigkeit signifikant beeinflussen.

Maresca und Curtin [122] entwickelten zwei Modelle fiir die temperaturabhdngige und
dehnratenabhingige Festigkeit in HEAs. Wahrend eines der Modelle auf der schraubenver-
setzungsdominierten Festigkeit beruht, sind im zweiten Modell Stufenversetzungen festig-
keitsbestimmend. Das Stufenversetzungsmodell zeigt fiir die Legierungen MoNbTaVW und
MoNbTaW mit konzentrierten, krz Mischkristallen eine gute Ubereinstimmung mit experi-
mentell ermittelten Festigkeiten oberhalb von 600 °C. Auch auf die Legierung Ti-25Nb-25Zr
aus Ref.[121] wurde das Stufenmodell angewandt. Der theoretische Wert lag ebenfalls im
experimentell ermittelten Wertebereich der Festigkeit. Hierbei ware zu klaren, wieso bei
Legierungen der vorliegenden Arbeit auch die Raumtemperaturfestigkeit eine Ubereinstim-

101



Bewertung der Substitutionsmischkristallverfestigung

mung mit §; liefert. TEM-Untersuchungen an raumtemperaturverformten Proben von Nb-
Mo-Cr-Ti-Al-Legierungen koénnten zeigen, ob Stufenversetzungen sichtbar sind. Die Anwe-
senheit von Stufenversetzungen wiirde dafiir sprechen, dass ihre Bewegung im konzentrier-
ten Mischkristall eingeschrankt ist.

Bei der Betrachtung der NbyMoCrTiAl-Teilserie aus Abbildung 42 wird deutlich, dass neben
der ausschlieflichen Mischkristallverfestigung auch noch weitere verfestigende Mechanis-
men in den Legierungen vorliegen konnen, die zu einer Abweichung von der idealen Korrela-
tion zwischen &; und der Festigkeit fiithren (vertikale Pfeile in Abbildung 42).

Besonders bei den Harteuntersuchungen durch Mikro- und Nanoindentation ist zu bertick-
sichtigen, dass die Proben signifikant plastisch verformt werden. Fiir Vickerseindriicke bei-
spielsweise, die fiir die Bestimmung der Mikroharte verwendet wurden, wird die plastische
Verformung des umliegenden Materials mit &, ~ 7 % abgeschatzt [105]. Wird von einem

legierungsabhingigen Verfestigungsverhalten ausgegangen, konnte dieses zu Abweichungen
der Hartewerte von der linearen Abhangigkeit von §; fithren.

Der Parameter 6 bildet diejenige Art der Mischkristallverfestigung ab, die durch die unter-
schiedlichen individuellen Atomradien entsteht. Zusétzlich konnte der Schubmodul y; die
Festigkeit der Legierungen j beeinflussen. In erster Naherung wird Uberpriift, ob der
Schubmodul selbst, der die Linienenergie von Versetzungen bestimmt [123], mit der Mikro-
hirte mH korreliert. Die Gegeniiberstellung ist in dargestellt. Die Gegeniiberstellung von
Schubmodul g; und der Mikrohdrte mH ist in Abbildung 43a dargestellt und zeigt keine er-

kennbare Korrelation. Konkret zeigen beispielsweise der Schubmodul und die Mikroharte
von NbMoCrTiAl und Nbg7sMoCrTiAl entgegengesetzte Tendenzen (schwarze Pfeile in Ab-
bildung 43a).

Weiterhin konnte eine Korrelation aus der Abweichung ¢, ; der Schubmoduln der Reinele-
mente { vom Schubmodul der Legierung y; zu einer Verfestigung fihren. Der Einfluss der
Grofle €,; auf die Verfestigung konnte wie in den klassischen Theorien als dielastische
Wechselwirkung bezeichnet werden. Die Schubmodulabweichung ¢,,; jedes einzelnen Ele-

ments auf die Legierung kann mithilfe der Naherung von Lukac [124] ermittelt werden mit:

Y ]

& .
wl Hit

(58)

Hierbei wurde y; experimentell mithilfe der Ultraschallphasenspektroskopie ermittelt und y;
der Literatur entnommen [109,110]. €,; kann Werte zwischen -1 und 1 annehmen, je nach-

dem ob der Schubmodul des betrachteten Elements i grofder oder kleiner als der der Legie-
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rung j ist. Ein betragsmafiiger Verfestigungsanteil ist mit der Einfiihrung der Grofie |€1,1,i|

unter Zuhilfenahme der Theorie von Toda-Caraballo et al. [85] bestimmbar:

— e
1+0,5ey|

!

u.i| =

|e . (59)
Gleichung (59) schrankt den Wertebereich des Verfestigungsanteils auf 0 bis 1 ein. Je grofder
|€1,1,i| ist, desto stdrker ist die Abweichung des Schubmoduls y; von g;. Fiir die Diskussion des
dielastischen Verfestigungsanteils erfolgt eine Gegeniiberstellung von |€1,1,i| und der Festig-
keit bezliglich der Mikrohadrte mH. Abbildung 43b zeigt die beschriebene Korrelation. Fiir
einen signifikanten Einfluss des dielastischen Anteils durch ein Legierungselement i, sollten
diejenigen |sl'1,i|-Werte mit der Festigkeit korrelieren. Zwar zeigen die Schubmodulabwei-
chungen |£L,MO| und |£L,CF| einen qualitativ vergleichbaren Verlauf wie die Festigkeit. Jedoch
ist der Wert von |€L,Al| mit dem von |£L,MO| vergleichbar. Die beiden Werte weisen einen
entgegengesetzten Verlauf wie die Festigkeit auf. Somit egalisieren sich |sl'1 Al| und |£L,MO| in

gewisser Weise (Pfeile in Abbildung 43b). Dies ist damit zu erklaren, dass Al den geringsten
und Mo den grofdten Schubmodul besitzt und beide Schubmoduln betragsmafdig ungefahr
den gleichen Unterschied zu den Schubmoduln der betrachteten Legierungen besitzen. Es
bleibt jedoch zu klédren, ob sich die Schubmoduln der Elemente im Mischkristall von den
Schubmoduln der Reinmetalle unterscheiden. Ein Ansatz konnte sein, ahnlich wie bei den
Atomradien, zuriickgerechnete Schubmoduln zu verwenden, die fiir das jeweilige System
angepasst sind.
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Abbildung 43:  a) Einfluss des Schubmoduls auf die Mischkristallverfestigung in den Legie-

rungen der Teilserie NbyMoCrTiAl (x=1, 0,75, 0,5 0,25, 0). Die Legende ist
der Achsenbeschriftung zu entnehmen. Pfeile deuten die Tendenz der ent-
sprechenden Grofie an. b) Einfluss der Schubmodulabweichung |£l'1’i| auf die
Festigkeit. Linien sind zur Vereinfachung der Lesbarkeit dargestellt. Pfeile

deuten entgegengesetzte Verldufe von |8L’MO| und |£l'1 Al| an.

Da die Elemente Al und Mo innerhalb der Teilserie NbyMoCrTiAl in den jeweiligen Legierun-
gen stets dieselbe atomare Konzentration aufweisen (siehe Abbildung 44) wiirden sie sich
nach Ref. [85] auch gleichermafien auf die Verfestigung auswirken. Es kann folglich keine
eindeutige Aussage zum Einfluss der dielastischen Wechselwirkung in Nb-Mo-Cr-Ti-Al bei
einer Nb-Reduktion getroffen werden. Der Einfluss der Schubmodulabweichung eines be-
stimmten Elementes i auf die Festigkeit wiirde sich nur dann untersuchen lassen, wenn die-

ses einen signifikant grofReren bzw. kleineren Schubmodul g; als der Schubmodul der Legie-
rung ; aufweisen wiirde und die Schubmoduln der restlichen Legierungselemente mit dem

der Legierung vergleichbar waren. Dann ware |£l'1’i| des betrachteten Elements i signifikant

hoher als die entsprechenden Werte der restlichen Legierungselemente.
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Abbildung 44: Elementkonzentrationen x; in den Legierungen der NbyMoCrTiAl-Teilserie
(x=1,0,75,0,5, 0,25, 0). Pfeile verdeutlichen die Tendenz der Elementkon-
zentrationen x; mit sinkender Nb-Konzentration.

Schliefdlich kénnte die vorliegende, kristallografische Ordnung (siehe Kapitel 3.4.4) zu einer
Ordnungsverfestigung fiihren. Versetzungen, die durch eine geordnete Phase gleiten, erzeu-
gen verformungsinduzierte Antiphasengrenzen (APG; diese werden in dieser Arbeit strikt
von thermisch induzierten Antiphasendomdnengrenzen unterschieden, die wahrend der
Ordnungsumwandlung entstehen) [125]. Zur Bildung dieser APG muss eine zusatzliche Kraft
Fapg aufgebracht werden, die der Peach-Koéhler-Kraft zur Versetzungsgleitung durch die
angelegte Spannung entgegenwirkt [125]. Die Kraft Fppg korreliert mit der Antiphasengren-
zenenergie yapg [125]:

Fapc ~ Varc (60)

Zur Abschatzung der Antiphasengrenzenenergie yapg miissten experimentell an verformten
Proben die Abstinde von Superpartialversetzungen in der B2-Phase ermittelt werden. Es
bleibt aufserdem zu klaren, inwieweit der Ordnungsgrad m sich auf die Antiphasengrenzen-
energie und somit auf die Ordnungsverfestigung auswirkt.
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5 Zusammenfassung

Ziel dieser Arbeit war es, die Verfestigung von krz Substitutionsmischkristallen in sogenann-
ten konfigurationsentropiestabilisierten Legierungen mithilfe eines geeigneten Modells zu
untersuchen. Der Parameter §; bot einen einfachen experimentellen Zugang zu dieser Frage-
stellung. Zur Bewertung von §j als Parameter zur Beschreibung der Mischkristallverfesti-

gung in konzentrierten Mischkristallen mussten einige Randbedingungen erfiillt werden:

e Die Legierungen des ausgewahlten Systems bilden einphasige, homogene Gefiige mit
krz Kristallstruktur.

e Die Variation des Parameters 6 durch die Anderung der Legierungszusammenset-
zung in einem signifikant breiten Wertebereich ist mdglich, ohne thermodynamisch
festgelegte Grenzen des Legierungssystems zu iiberschreiten.

o Die Festigkeit der krz Mischkristalle wird weder durch thermisch aktivierte Kinken-
paarbildungsvorgange bei tiefen noch durch diffusionsbasierte Mechanismen bei ho-
hen Temperaturen bestimmt, sondern ist athermisch und dehnratenunabhangig.

Legierungen aus dem System Ta-Nb-Mo-Cr-Ti-Al sind Kandidaten fiir Hochtemperaturwerk-
stoffe in oxidativen Umgebungen. Sie bilden nahezu einphasige Gefilige aus, wenn eine Ho-
mogenisierung mithilfe geeigneter Waiarmebehandlungsparametern erfolgt. Wahrend
MoCrTiAl keine Anzeichen von Sekundarphasen aufweist, konnte der Volumengehalt der
Sekundarphasen in NbMoCrTiAl, NbMoTiAl und TaMoCrTiAl prozesstechnisch unter 1 Vol.%
gehalten werden. Die auftretenden Sekundarphasen konnten durch die Kombination aus
EDX, EBSD und XRD identifiziert werden. In dieser Arbeit wurde der Begriff der Homogeni-
tat differenziert betrachtet und stets in Verbindung mit der verwendeten Charakterisie-
rungsmethode und der untersuchten Lingenskala diskutiert. Die Hauptphase aller unter-
suchten Legierungen weist auf einer Langenskala von 10 bis 100 pum (EDX-Karten), 1 bis
10 pm (mittlere Konzentration mehrerer APT-Proben) und 1 bis 100 nm (Ilonenverteilung
innerhalb einer APT-Probe) eine gleichmafiige Elementverteilung auf. Es ist hervorzuheben,
dass die Begriffe ,homogen“ und ,ungeordnet” jedoch klar voneinander abzugrenzen sind.
Mithilfe von TEM-SAD und DSC lassen sich klare Anzeichen fiir kristallografische Ordnung
vom B2-Strukturtyp der Hauptphase in den hier betrachteten Legierungen feststellen. APT
ist im Vergleich zu den beiden letztgenannten Methoden nicht geeignet, um Elementvertei-
lungen auf der Langenskala einer Einheitszelle darzustellen bzw. Abweichungen von der
regellosen Verteilung nachzuweisen, wie sie in diesem System auftreten. Das Ausmaf3 der
Ordnung ist nicht bekannt und kénnte mithilfe eines Ordnungsparameters m in Abhangig-
keit von der Gitterplatzbelegung SOF; beschrieben werden. Trotz der klaren Indizien fiir
eine B2-Uberstruktur verformen sich die untersuchten Legierungen wie ungeordnete, krz
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Metalle und weisen in Druckversuchen bei hoheren Temperaturen nach plastischer Verfor-
mung eine (001)/(111)-Fasertextur parallel zur Druckachse auf, die durch Gleitung in (111)-
Gleitrichtungen entsteht. Dabei sind alle typischerweise in krz Metallen als aktivierbar be-
kannten Gleitebenen {110}, {112} und {123} moglich.

Durch die systematische Reduktion der Nb- und Cr-Konzentration im Nb-Mo-Cr-Ti-Al-
System wurde eine Legierungsserie entwickelt, die einen 6]--Bereich von 3,25 bis 5,15 % ab-
deckt, ohne dass sich ein signifikanter Volumenanteil an intermetallischen Sekundarphasen
im Gefiige der Legierungen bildet. Hierbei wurde §; nicht unter Verwendung von Literatur-

werten fiir Atomradien, sondern mithilfe experimentell bestimmter und fiir das vorliegende
System angepasster, individueller Atomradien r; numerisch ermittelt. Die Giiltigkeit des Pa-
rameters war also gewahrleistet, obwohl nicht jedes der entsprechenden Reinelemente
selbst eine krz Kristallstruktur besitzt.

Der Parameter §; der Legierungen aus dem Nb-Mo-Cr-Ti-Al-System weist einen linearen
Zusammenhang zur entsprechenden Mikrohdrte mH bei Raumtemperatur auf. Dieser Fes-
tigkeitskennwert verhalt sich sowohl bei einer Variation der Korngrofde als auch chargen-
Uibergreifend stabil. Eine Ermittlung der temperaturabhiangigen Festigkeit mithilfe kombi-
nierter Nanoindentation und Druckverformung zeigt, dass die Knietemperatur der geteste-
ten Legierungen erst bei ca. 300 °C erreicht wird. Somit riihrt ein gewisser Verfestigungsan-
teil bei Raumtemperatur von der dehnraten- und temperaturabhiangigen Kinkenpaarbildung
her. Athermische, dehnratenunabhingige Festigkeiten sind erst oberhalb der experimentell
ermittelten Knietemperatur Tkpje zZU erwarten. Auch die athermische 0,2 %-Dehngrenze
R;g}z und die Nanohirte nH3™ kénnen linear mit 6; korreliert werden. Die Quantifizierung

der Korrelation ergibt ein modifiziertes Bestimmtheitsmafs von Rid]- >92 %.

Die Ergebnisse zur NbxMoCrTiAl-Serie deuten darauf hin, dass neben der Mischkristallver-
festigung weitere Verfestigungsmechanismen eine Rolle spielen kéonnten. Eine Korrelation
des Schubmoduls y; mit §; ist nicht festzustellen. Der Einfluss der kristallografischen Ord-
nung bleibt unbekannt, solange der Grad der Ordnung, d. h. die Elementverteilung auf den
beiden unterschiedlichen B2-Wyckoffpositionen 1a und 1b, nicht quantifiziert werden kann.
Ein Ansatz fiir die Quantifizierung der Elementverteilung auf den Gitterplatzen koénnte die
Auswertung der Elementkonzentrationsprofile in einer gezielt (001)-orientierten APT-Spitze
entlang der Messrichtung sein. Auf diese Weise konnte es moglich sein, bei einer ausrei-
chend hohen Auflésung (Netzebenenabstand ca. 1,5 A) einzelne Netzebenen chemisch abzu-
bilden.

Die Legierungsreihe NbMoCr,TiAl (x =0, 0,25, 0,5, 0,75, 1) deutet darauf hin, dass ein linea-
rer Zusammenhang zwischen dem Ausmaf3 der Gitterverzerrungen - dargestellt durch den
Parameter §; - und der Festigkeit besteht. Die Ubereinstimmung der Festigkeit mit einem
Parameter, der die Wechselwirkung des Verzerrungsfeldes des Kristallgitters mit dem Ver-
zerrungsfeld von Stufenversetzungen beschreibt, deutet darauf hin, dass die Festigkeit in krz
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Mischkristallen von HEAs, anders als in Reinmetallen oder konventionellen Legierungen mit
geringer Fremdatomkonzentration, durch die Bewegung von Stufenversetzungen bestimmt
wird.
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7  Abbildungsverzeichnis

Abbildung 1:

Abbildung 2:

Abbildung 3:

Abbildung 4:

Abbildung 5:

Abbildung 6:

Veranschaulichung der freien Mischungsenthalpie AG,jx sinngemafd nach
Ref. [13], die aus der Mischung zweier Elemente A und B entsteht. Im Zu-
stand I vor der Mischung liegen die beiden Elemente nebeneinander vor, im
Zustand II hat die Mischung der Elemente A und B stattgefunden.

Werkstoffauswahldiagramm sinngemafd nach Ref.[5]; aufgetragen sind

bei 1000 °C einiger (A)RCCAs und Nickelba-

sis-Referenzlegierungen; die gestrichelte Linie symbolisiert den Werkstoft-
indexM =R

Dichte p und Festigkeit R;OOO c

p,1000°C /p fiir den am besten geeigneten Nickelbasiswerkstoff.

Schmelz- und Siedetemperaturen der verwendeten Legierungselemen-
te [18]; Doppelpfeile heben den Temperaturunterschied zwischen relevan-
ten Siedetemperaturen und dem Probentemperaturbereich bei der Herstel-
lung Ta-haltiger Legierungen hervor.

Einfluss des Atzens und Vibrationspolierens auf die Probenoberfliche am
Beispiel von NbMoTiAl. REM-Aufnahme mithilfe des BSE-Detektors zeigt
ECCI-Kontrast: a) Schleifen und Polieren ohne Atzen und Vibrationspolie-
ren, b) Praparationsvorgehen wie beschrieben an derselben Probe fiihrt zu
starkerem ECCI-Kontrast.

REM-Untersuchungen an NbMoCrTiAl im Gusszustand; a) Aufnahme im
BSE-Kontrast; Bildeinsatz zeigt einen vergrofierten Bereich des Gefiiges. ,+“
kennzeichnet die EDX-Analysepunkte im dendritischen, ,x“ die Analyse-
punkte im interdendritischen Bereich. Zusatzlich zum Materialkontrast sind
mithilfe des ECCI-Kontrastes Korngrenzen zu erkennen (gekennzeichnet
durch Pfeile im vergrofdert dargestellten Bildausschnitt). b) EDX-Karte der
Mo L-Strahlung des in a) gezeigten Ausschnitts.

XRD-Analyse von NbMoCrTiAl im Gusszustand; a) 20 = 20° — 140° zeigt
eine relevante Anzahl an Reflexen der Kristallstruktur; b) 20 = 39° — 43°
hebt den {110}-Reflex der A2/B2-Kristallstruktur hervor; gestrichelte Linie
markiert die Reflexposition der abgeschitzten Gitterkonstante des dendri-
tischen Bereichs ag, Strich-Punkt-Linie die des interdendritischen Bereichs
aiq. Die Intensitdt I ist logarithmisch aufgetragen.
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Abbildung 7:

Abbildung 8:

Abbildung 9:

Abbildung 10:

Abbildung 11:

Abbildung 12:

Abbildung 13:
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REM/BSE-Aufnahmen von NbMoCrTiAl im homogenisierten Zustand
(1200 °C, 20 h). a) Ubersichtaufnahme weist auf drei Phasen hin; b) Auf-
nahme bei hoherer Vergrofierung; ,*“ markiert die Punkte fiir die Analyse
der dunkel erscheinenden Phase, ,+“ die fur die hell erscheinende Phase.

EBSD-Beugungsmuster der drei beobachteten Phasen mit indizierten Polen.
a) Hauptphase, b) im BSE-Kontrast dunkel erscheinende Sekundarphase, c)
im BSE-Kontrast hell erscheinende Phase.

Rontgendiffraktogramm von NbMoCrTiAl im homogenisierten Zustand
(1200 °C, 20 h). Die Reflexe der beobachtbaren Phasen sind indiziert. Der
Glanzwinkelbereich von 27° bis 45° ist vergrofdert dargestellt, um die Refle-
xe hervorzuheben.

BSE-Aufnahme: Durch die Homogenisierung entstehende Kirkendallporosi-
tat, beispielhaft untersucht an MoCrTiAlozs (1200 °C, 20 h). Poren, die ein
Aspektverhdltnis besitzen, das signifikant von 1 abweicht, sind mit Pfeilen
gekennzeichnet.

BSE-Aufnahmen der Referenzlegierungen im homogenisierten Zustand
(Homogenisierungsparameter sind den Abbildungen zu entnehmen) und
EDX-Karten der Legierungselemente desselben Gefligeausschnitts:
a) MoCrTiAl, b) NbMoCrTiAl, c) NbMoTiAl und d) TaMoCrTiAl. Die Vergro-
Berungen der Gefiigeaufnahmen und EDX-Karten sind jeweils gleich. Die
Pfeile heben die intermetallischen Sekundarphasen hervor.

REM-Aufnahme des Probenbalkens von MoCrTiAl (1200 °C, 20 h) aus dem
die Probenspitzen fiir APT entnommen wurden. Die Probenbereiche der
fiinf Spitzen sind mit , I bis ,V“ gekennzeichnet. Das untersuchte Volumen,
aus der die mittleren Konzentrationen X; der Elemente i bestimmt wurden,
betragt zwischen 0,43 - 10° (Probenspitze I entspricht 1,11 - 107 Atomen)

und 2,11 - 10® nm3 (Probenspitze ,I111“; entspricht 5,88 - 107 Atomen).

a) Rekonstruktion der Probenspitze ,IV“ von MoCrTiAl (1200 °C, 20 h). Zy-
lindrisches Volumen zur Quantifizierung der Elementverteilung ist in der
Mo-Karte hervorgehoben; b) Vergleich von experimentell bestimmter Ele-
mentkonzentrationsverteilung e;(n;/np;) und der theoretischen Binomial-
verteilung fi(n;/ny;) der Elementkonzentrationen innerhalb einer Volu-

meneinheit (n;/ny, ;).



Abbildung 14:

Abbildung 15:

Abbildung 16:

Abbildung 17:

Abbildung 18:

Abbildung 19:

Abbildung 20:

a) Rontgendiffraktogramme der Referenzlegierungen im homogenisierten
Zustand. Gefiillte Rauten symbolisieren Glanzwinkel der A2-Reflexe, wah-
rend offene Rauten B2-Reflexposition markieren. b) Vergrofierte Darstel-
lung des {100}- und {200}-Reflexes im Diffraktogramm von NbMoCrTiAl
zur Hervorhebung des Uberstrukturreflexes.

Schematische Darstellung der Elementarzellen fiir maximal geordnete
Uberstrukturen vom B2-Strukturtyp in MoCrTiAl und NbMoCrTiAl (m = 1)
und der Gitterplatzbelegungswahrscheinlichkeiten SOF; der Elemente i; a)
Mo und Cr belegen Gitterplatz 1a, Ti und Al belegen 1b; b) Zwei Varianten
fiir maximale Ordnung in dquiatomaren, fiinfkomponentigen Legierungen:
i) Vier Elemente (Mo/Cr auf 1a und Ti/Al auf 1b) belegen nur eine be-
stimmte Wyckoffposition, das fiinfte (Nb) wird gleichmaf3ig auf beide Git-
terplatze verteilt, ii) Auf Wyckoffposition 1a befinden sich drei Elemente

(Nb, Mo und Cr) mit derselben SOF; = é, wahrend die verbleibenden Ele-
mente (Ti und Al) lediglich 1b belegen.

TEM-Untersuchungen an MoCrTiAl (1200 °C, 20 h): a) SADP mit [001]-
Zonenachse und indizierten Reflexen. b) HF-Aufnahme zeigt Flachendefekte
(weifde Pfeile) in verschiedenen Kérnern.

TEM-DF-Untersuchungen an MoCrTiAl (1200 °C, 20 h); Koordinatenachsen
verdeutlichen die Orientierung des Korns. Die vorliegende Zonenachse ist
[001]. a) SADP zeigt den Beugungsvektor g =[100], mit dem die DF-
Aufnahmen entstanden. b) Die DF-Aufnahme zeigt Flaichendefekte als Li-
nien mit dunklem Kontrast (siehe Pfeile).

STEM-Untersuchungen an MoCrTiAl (1200 °C, 20 h) in der Umgebung eines
Flachendefekts: a) Hochauflésende HAADF-Aufnahme mit einer [001]-
Zonenachse. b) STEM-EDX-Linienanalyse wurde am eingerahmten Bereich
entlang des Pfeiles in a) durchgefiihrt.

Weiterfiihrende APT-Auswertungen an Probenspitze ,IV“ von MoCrTiAl
(1200 °C, 20 h). Isokonzentrationsflachen fiir 30 At.% Cr weisen auf einen
Flachendefekt hin. Das Konzentrationsprofil im hervorgehobenen Proben-
volumen entlang des Pfeiles ist in derselben Abbildung (unten) dargestellt.

Ricktransformiertes Bild der gefilterten FFT durch Abblenden der Reflexe
mit Ausnahme der (100)-Reflexe (siehe Bildeinsatz): Die Zonenachse der
urspriinglichen HAADF-Aufnahme ist [001].
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Abbildung 21:

Abbildung 22:

Abbildung 23:

Abbildung 24:
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Temperaturabhingige Phasenverteilung im thermodynamischen Gleichge-
wicht von MoCrTiAl [46]: Die Phasenverteilung wurde durch thermodyna-
mische Berechnungen mithilfe der Software FactSage7.2 ermittelt. Die
Schrittweite der Temperatur fiir die Berechnungen war 10 K. Die A15-
Phase konnte experimentell nicht nachgewiesen werden.

Temperaturabhangige Ableitung der Enthalpie nach der Temperatur 2—1; der

Referenzlegierungen im homogenisierten Zustand mittels DSC: a) 2—1; wiah-
rend des Aufheizens mit einer Aufheizrate von 20 K/min. T, charakterisiert
die Temperatur, bei der 2—1; ein A-formiges Maximum zeigt; bei T; tritt ein
weiteres lokales Maximum auf. T, deutet den Ubergang (Onset-
Temperatur) in den Sattigungsbereich bei tiefen Temperaturen an. b) 2—1;

von MoCrTiAl beim Aufheizen mit einem Vergleich der charakteristischen
Temperaturen Ty und T, bei variierenden Heizraten von 10 (gekennzeich-
net mit To 10, T2,10), 20 (To,20, T2,20) und 40 K/min (T 40, T2,40)-

Vereinfachte Darstellung der temperaturabhingigen Nanohdrte nH und
0,2 %-Dehngrenze Ry, sinngemafd Ref. [94]. Temperaturbereiche I, IT und
III sind durch vertikale, gepunktete Linien voneinander getrennt. Die ge-
strichelte, rote Linie deutet Temperaturabhangigkeit bei hoherer Dehnrate
an; die horizontale, gepunktete Linie definiert die athermische Festigkeit
und die experimentell bestimmbaren Kennwerte: die athermische Nanohar-
te nH2M bzw. die athermische 0,2 %-Dehngrenze R;g}z.

Schematische Darstellung einer Versetzungsquelle (Mitte) in einem krz
Metall nach Ref. [98]. Versetzung an der Quelle wird an den Punkten A und
B gepinnt. Der Burgersvektor b und die (auf die Versetzungslange normier-
te) Peach-Kohler-Kraft th fiir die Schraubenversetzungen sind gekenn-
zeichnet. Die durch die Peach-Kohler-Kraft aktivierte Versetzungsquelle er-
zeugt Versetzungsringe (Ellipse). Nichtschraubenanteile (gestrichelt) brei-
ten sich schnell aus (diinne Pfeile) und lassen gerade Schraubenversetzun-
gen mit entgegengesetztem Linienvektor s (kompakte, gerade Linien) zu-
riick.



Abbildung 25:

Abbildung 26:

Abbildung 27:

Abbildung 28:

Abbildung 29:

Abbildung 30:

Abbildung 31:

a) Peierlspotenzial zwischen zwei Peierlstilern mit einer parabolischen
Form; aU, kennzeichnet die Amplitude des Potenzials; Koordinatenachsen
sind mit denjenigen in Abbildung 25b identisch. b) Schematische Darstel-
lung eines Schraubenversetzungssegmentes mit Kinkenpaaren im Tempe-
raturbereich la und Ib. Rote Pfeile zeigen die Ausbreitungsrichtung des
Kinkenpaares, sobald die kritische Kinkenpaarbildungsenthalpie AHgp er-
reicht ist. Geometrische Grofden sind der Burgersvektor b, der Linienvektor
s, der kritische Kinkenpaarabstand L*, die Kinkenbreite w und der Peierls-
talabstand A4 sind dargestellt.

Qualitativer Verlauf des auf die Peierlsspannung normierten, thermischen
Anteils der benotigten Schubspannung 7y, zur Versetzungsbewegung. Die
gepunktete Linie trennt die sich mechanistisch voneinander unterschei-
denden Temperaturbereiche Ia und Ib. Kompakte Linien verdeutlichen die
Temperaturabhangigkeit, die im jeweiligen Temperaturbereich aktiv sind.
Gesetzmafiigkeiten sind im Fliefdtext in den Gleichungen beschrieben.

Darstellung der Legierungsserie, die zur Bewertung des Parameters &; zur

Beschreibung der Mischkristallverfestigung verwendet wird.

Raumtemperaturmikrohirte mH der gesamten Legierungsserie aus dem
Nb-Mo-Cr-TI-Al System und der Reinmetalle Nb, Cr und Mo. Standardab-
weichungen in Form von Fehlerbalken sind kleiner als die Symbolgrofie
und deshalb nicht sichtbar. Die Hartewerte bei Variation der Korngrofde
bzw. der Charge sind ebenfalls dargestellt (siehe Legende).

REM-Sekundarelektronenaufnahme des Ausschnitts eines Vickersharteein-
drucks von NbMoCrosTiAl zur Ermittlung von mH; schwarze Pfeile weisen
auf Gleitlinien unterschiedlich orientierter Gleitebenen.

Nanoharte nH der dquiatomaren Legierungen und von Cr [101] zwischen
RT und 400 °C. Standardabweichungen, deren Fehlerbalken kleiner als die
Symbolgrofie des entsprechenden Messpunktes sind, sind nicht sichtbar.
Vergrofdert dargestellte Symbole sind Nanohartewerte, die fiir die Untersu-
chung der Mischkristallverfestigung verwendet werden. Sie werden im
nachfolgenden Kapitel als nH®™ bezeichnet. Linien dienen der Unterstiit-
zung der Lesbarkeit des Schaubildes.

Dehnratenempfindlichkeit mp von Cr [101], Mo [112], Nb [113], NbMoTiAl,
NbMoCrTiAl und MoCrTiAl [111] bei RT, sowie von Cr[101] und
NbMoCrTiAl zusatzlich bei 300 °C. Die Standardabweichung der Dehn-
ratenempfindlichkeit von Mo ist nicht bekannt [112].
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Abbildung 32:

Abbildung 33:

Abbildung 34:

Abbildung 35:

Abbildung 36:
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Temperaturabhéngige Festigkeit der dquiatomaren Legierungen: Ry, im
Temperaturbereich von 400 °C (MoCrTiAl) bzw. 600 °C bis 1200 °C. Ry,
von Cr ist im Temperaturbereich von 400 °C bis 500 °C ebenfalls darge-
stellt; Festigkeiten mit vergrofiert dargestellten Symbolen werden fiir die
Bewertung der Mischkristallverfestigung verwendet und im nachfolgenden
Kapitel als R;g}z bezeichnet. Pfeile heben denjenigen Zustand hervor, an

dem eine Fasertexturanalyse erfolgte. Linien zwischen den Symbolen die-
nen der Unterstiitzung der Lesbarkeit des Schaubildes.

Mittels EBSD erstellte Orientierungskarten zur Fasertexturanalyse von
NbMoCrTiAl: a) unverformt und b) nach einer Druckverformung bei 800 °C
und einer plastischen Dehnung von 13,0 %. Der Doppelpfeil weist auf die
Druckverformungsrichtung hin. Die Farbgebung der Kornorientierungen
parallel zur Verformungsrichtung ist dem Standarddreieck [001]-[101]-
[111] zu entnehmen.

Orientierungskarte mittels EBSD zur Fasertexturanalyse von MoCrTiAl und
NbMoTiAl nach einer Druckverformung. a) MoCrTiAl bei 1000 °C und ma-
ximaler, plastischer Dehnung von 18 %. b) NbMoTiAl bei 1000 °C und ma-
ximaler plastischer Dehnung von 17 %. Der Doppelpfeil weist auf die Ver-
formungsrichtung beider Proben hin. Die Farbgebung der Kornorientierun-
gen parallel zur Verformungsrichtung ist im Standarddreieck [001]-[101]-
[111] dargestellt.

Fasertexturentwicklung in einem krz Einkristall unter Druckbelastung mit-
hilfe der Betrachtung des Standarddreiecks [001]-[101]-[111] mit den akti-
ven Gleichrichtungen (rot und fett hervorgehoben): a) Darstellung des
Schmidfaktors fiir Einfachgleitung in den vorliegenden Gleitsystemen (fett
hervorgehoben), b) Unter plastischer Verformung rotiert die Druckachse in
Richtung (Pfeile im Standarddreieck) der Gleitebenennormalen (orange ge-
kennzeichnet) und fiihrt durch anschliefende Doppelgleitung zu beobach-
teter [001]/[111]-Fasertextur.

Verteilung der Kornorientierungen als Kontur in inversen Polfiguren nach
einer Druckverformung von: a) MoCrTiAl (Verformungszustand wie in Ab-
bildung 34a), b) NbMoCrTiAl (wie in Abbildung 33b) c) NbMoTiAl (wie in
Abbildung 34b).



Abbildung 37:

Abbildung 38:

Abbildung 39:

Abbildung 40:

Abbildung 41:

Abbildung 42:

Ubersicht {iber Atomradien der Legierungselemente r; und der Mischkris-
talle 7 in den Legierungen, die zur Bewertung der Mischkristallverfestigung

verwendet werden: Die offenen Balken kennzeichnen Atomradien aus der
Literatur 7y [103], die schraffierten Balken experimentell ermittelte
Atomradien 1j xrp bzw. 7jxrp und die gefiillten Balken numerisch ermittelte
Atomradien 7 nym bZW. 7jnum- Der Literaturwert des Atomradius von Tiaz
wurde aus der krz Hochtemperaturkonfiguration von Ti mithilfe des ther-
mischen Ausdehnungskoeffizienten auf Raumtemperatur extrapo-
liert [116].

Gegeniiberstellung der mittleren Atomradien aus Experiment 7jxgp und
numerischer Losung 7j num; die gestrichelte Linie deutet vollstandige Uber-

einstimmung aus 7j yum und 7jxgrp an.

a) Mittlere Atomradien 7; aller untersuchten Legierungen j; b) Atomradien-

abweichung §; der Legierungen j.

2

Der Term x; (1 - ?) veranschaulicht den Einfluss der einzelnen Elemente
]

{ auf den Parameter §j in den Legierungen j (NbxMoCrTiAl mit x =1, 0,75,

2
0,5, 0,25, 0). Die Terme x; (1 — %) in den einzelnen Legierungen j sind als
]

gestapelte Balken dargestellt und ergeben in ihrer Summe 6]-2.

Korrelation von a) §; und mH sowie b) 6; und nH3™ (linke Ordinate) und
R;g}z (rechte Ordinate); gestrichelte (mH und nH®") und gepunktete
(R;gfz) Linien stellen die Regressionsgerade mit den kleinsten Fehlerquad-

raten dar.

Darstellung des Parameters §; (Rauten-Symbole) und der Mikrohdrte mH

(Kreis-Symbole) in Abhdngigkeit von der Legierungszusammensetzung; die
Legierungsserie kann ausgehend von der Referenzlegierung NbMoCrTiAl
(gestrichelte Linie) in zwei Teilserien NbxyMoCrTiAl und NbMoCr«TiAl un-
terteilt werden. Linien zwischen den Symbolen verdeutlichen den Verlauf
von §;; vertikale Pfeile deuten signifikante Abweichungen von einer idealen

Ubereinstimmung von mH und 6j an.
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Abbildung 43:

Abbildung 44:

Abbildung 45:
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a) Einfluss des Schubmoduls auf die Mischkristallverfestigung in den Legie-
rungen der Teilserie NbyMoCrTiAl (x=1, 0,75, 0,5 0,25, 0). Die Legende ist
der Achsenbeschriftung zu entnehmen. Pfeile deuten die Tendenz der ent-
sprechenden Grofie an. b) Einfluss der Schubmodulabweichung |€1,1,i| auf die
Festigkeit. Linien sind zur Vereinfachung der Lesbarkeit dargestellt. Pfeile
deuten entgegengesetzte Verldufe von |£L,MO| und |sl'1 Al| an.

Elementkonzentrationen x; in den Legierungen der NbxMoCrTiAl-Teilserie
(x=1,0,75,0,5, 0,25, 0). Pfeile verdeutlichen die Tendenz der Elementkon-
zentrationen x; mit sinkender Nb-Konzentration.

Ubersicht tiber Druckversuche zwischen 400 und 1200 °C an drei Referenz-
legierungen. Spannungs-Dehnungs-Abhingigkeiten von a) MoCrTiAl, b)
NbMoCrTiAl, c) NbMoTiAl. Es wurden drei Versuche pro Legierung und
Versuchstemperatur durchgefiihrt. Die anfingliche Dehnrate betrug
1073 s71,
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Tabelle 1:

Tabelle 2:

Tabelle 3:

Tabelle 4-:

Tabelle 5:

Tabelle 6:

Tabelle 7:

Eigenschaften der verwendeten Legierungselemente. Die Schmelztemperatu-
ren Tschmelzi Und Dichten p; sind Ref. [18] entnommen.

Abgeschatzte Ar-Konzentrationen x4; in der Ofenkammer wahrend der Ein-
stellung der Schutzgasatmosphare nach den Prozessschritten i von 1 bis 4. Die
Schutzgasatmosphédre lasst sich durch die charakteristischen Driicke py,r,
PTurbos PFluten UNd Parpeit reproduzierbar einstellen. Die Ar-Reinheit x5, o be-
tragt 99,996 %.

Mittels ICP-OES ermittelte Legierungszusammensetzungen der nominell dqui-
atomaren Standardproben; der Mittelwert und die Standardabweichung wur-
den jeweils aus drei ICP-OES-Proben bestimmt.

Legierungszusammensetzung des Gusszustands von NbMoCrTiAl im gesamten
Gefiige mittels standardbezogener EDX-Rasteranalyse (gerasterte Flache
>1mm2), im dendritischen und interdendritischen Bereich mittels EDX-
Punktanalyse; EDX-Analysepunkte sind in Abbildung 5 mit + und x gekenn-
zeichnet; der Mittelwert aus jeweils drei Analysen wurde auf die ICP-OES-
Proben standardbezogen; die Standardabweichung der EDX-Analyse betragt
maximal 0,8 At.%.

Chargeniibergreifende Sauerstoffkonzentrationen xg; in den Referenzlegie-
rungen im Gusszustand und im homogenisierten Zustand. Der Mittelwert und
die Standardabweichung wurden aus den Mittelwerten der einzelnen Chargen
der entsprechenden Legierung j ermittelt. Bei den mit ,*“ gekennzeichneten
Zustinden wurde lediglich eine Charge untersucht.

Chemische Zusammensetzung der drei durch REM identifizierten Phasen von
NbMoCrTiAl im homogenisierten Zustand (1200 °C, 20 h). Die EDX-Analyse der
Hauptphase erfolgte an Bereichen, die weder die helle noch die dunkle Phase
an der Probenoberfliche enthalten.

Mittelwert und Standardabweichung des probenvolumenunabhiangigen Korre-
lationsfaktors pgorr i, der flir die Elemente i der Legierung MoCrTiAl (1200 °C,
20 h), aus den Probenspitzen ,1“ bis ,V“ (siehe Abbildung 12) ermittelt wurde.
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Tabelle 8:

Tabelle 9:

Tabelle 10:

Tabelle 11:

Tabelle 12:

Tabelle 13:

Tabelle 14:
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Strukturfaktoren |F{1oo}| der Netzebenenschar {100} fiir unterschiedliche B2-
Ordnungskonfigurationen in MoCrTiAl. Fiir jede Konfiguration ist der Ord-
nungsparameter m nach Gleichung (16) und die Gitterplatzbelegungen SOF;
der Elemente i auf den Wyckoffpositionen 1a und 1b dargestellt. Der Struk-
turfaktor |F{200}| des zugehorigen Fundamentalreflexes der Netzebenenschar

{200} ist unabhdngig von der Konfiguration und betragt 30,99.

Konzentration x; der Elemente i und zugehorige Gitterkonstante a; des krz

Mischkristalls in der Legierung j.

Festigkeitskennwerte mH (6]-), nH3th (6]-) und R;g}z (6]-) in Abhéngigkeit von §;
und das entsprechende, modifizierte Bestimmtheitsmaf3 Rid]- der linearen Re-

gressionen.

Praparationsvorschrift fiir die metallografische Probenpraparation von Legie-
rungen aus dem System Ta-Nb-Mo-Cr-Ti-Al: Die Proben werden zuvor in Phe-
nolharz warmeingebettet. Die Reinigung der Proben erfolgt in Ethanol (einge-
bettete Proben sind im Ethanolbad auf der Mantelfldche zu platzieren). ,*“ wird
wiederholt, bis ein gleichmafdiges Kratzerbild auf der Probenoberflache zu er-
kennen ist. ,**“ erfolgt auf einer Vibrationspoliermaschine.

0,2 %-Dehngrenze Rj,, der Referenzlegierungen aus Druckversuchen zwi-
schen 400 und 1200 °C, die zur Charakterisierung der mechanischen Eigen-
schaften verwendet wurden. Der Mittelwert und die Standardabweichung be-
rechnen sich aus jeweils drei Werten pro Legierung und Versuchstemperatur.
Fiir MoCrTiAl wurde bei 400 °C lediglich ein Druckversuch durchgefiihrt.

Mikrohartewerte mH aller untersuchten Legierungen: ,*“ deutet Werte fiir
eine Korngrofdenvariation an, Werte mit ,**“ sind aus Harteuntersuchungen an
einer weiteren Charge entstanden. Der Mittelwert und die Standardabwei-
chung berechnen sich aus mindestens 16 Hartewerten pro Legierung.

Nanohartewerte nH der drei Referenzlegierungen MoCrTiAl, NbMoCrTiAl und
NbMoTiAl zwischen Raumtemperatur und 400 °C. Der Mittelwert und die
Standardabweichung berechnen sich aus mindestens 16 Hartemessungen pro
Legierung und Versuchstemperatur.



9 Anhang

9.1 Praparationsvorschrift

Tabelle 11: Praparationsvorschrift fiir die metallografische Probenpraparation von Legie-
rungen aus dem System Ta-Nb-Mo-Cr-Ti-Al: Die Proben werden zuvor in Phe-
nolharz warmeingebettet. Die Reinigung der Proben erfolgt in Ethanol (einge-
bettete Proben sind im Ethanolbad auf der Mantelfldche zu platzieren). ,*“ wird
wiederholt, bis ein gleichmafdiges Kratzerbild auf der Probenoberflache zu er-
kennen ist. ,**“ erfolgt auf einer Vibrationspoliermaschine.

Koérnung/ Unterlage Medium/ Andruckmodus/ Dauer

Korngrofie Suspension Last pro Probe

P120* SiC-Papier Wasser Zentralandruck/ 30s

25N
P320 SiC-Papier Wasser Zentralandruck 30s
/25N
P600 SiC-Papier Wasser Zentralandruck 30s
/25N
P1200 SiC-Papier Wasser Zentralandruck 60 s
/25N
P2500 SiC-Papier Wasser Zentralandruck 60 s
/25N
3 pum MD-Dac Diamant (Microdiamant)  Einzelandruck 5 min
+ Lubrikant Gelb (Bigott) /15N
1 pm MD-Dac Diamant (Microdiamant)  Einzelandruck 5 min
+ Lubrikant Gelb (Bigott) /10N

0,04 pm MD/OP-Chem OP-S (Struers) + Spiilmit-  Einzelandruck 10 min

tel (fit) /5N

0,04 pm** MD/DP-Floc OP-S Probenhalter / 8h

5N
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9.2 Druckversuche
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Abbildung 45:  Ubersicht iiber Druckversuche zwischen 400 und 1200 °C an drei Referenz-
legierungen. Spannungs-Dehnungs-Abhingigkeiten von a) MoCrTiAl, b)
NbMoCrTiAl, c) NbMoTiAl. Es wurden drei Versuche pro Legierung und
Versuchstemperatur durchgefiihrt. Die anfingliche Dehnrate betrug
1073 s71,
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Tabelle 12: 0,2 %-Dehngrenze Ry, der Referenzlegierungen aus Druckversuchen zwi-
schen 400 und 1200 °C, die zur Charakterisierung der mechanischen Eigen-
schaften verwendet wurden. Der Mittelwert und die Standardabweichung be-
rechnen sich aus jeweils drei Werten pro Legierung und Versuchstemperatur.
Fiir MoCrTiAl wurde bei 400 °C lediglich ein Druckversuch durchgefiihrt.

Legierung Ry, / MPa

400 °C 600 °C 800 °C 1000 °C 1200 °C

MoCrTiAl 1070 1027 £ 29 893 + 21 376 + 46 67+5

NbMoCrTiAl - 946 + 114 886 + 73 607 + 25 117 + 67

NbMoTiAl - 533 +4 515 +31 558 + 12 159 +10
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9.3 Mikro- und Nanoindentation

Tabelle 13: Mikrohartewerte mH aller untersuchten Legierungen: ,*“ deutet Werte fiir
eine Korngrofdenvariation an, Werte mit ,**“ sind aus Harteuntersuchungen an
einer weiteren Charge entstanden. Der Mittelwert und die Standardabwei-
chung berechnen sich aus mindestens 16 Hartewerten pro Legierung.

Legierung Mikroharte mH / GPa

MoCrTiAl 6,45+ 0,23

6,64 +0,10*

Nbo,25sMoCrTiAl 7,10+ 0,10

NbosMoCrTiAl 691+0,14

6,86 = 0,09*
Nbo,7sMoCrTiAl 6,85+ 0,06
NbMoCrTiAl 6,25+0,07
6,20 = 0,10*
6,28 + 0,06**
NbMoCry,75TiAl 6,32 +0,20
NbMoCrosTiAl 6,07 £ 0,05
6,13 £ 0,09*
NbMoCry,25TiAl 576+0,10
NbMoTiAl 4,91 +0,05
4,96 +0,08*

Tabelle 14: Nanohartewerte nH der drei Referenzlegierungen MoCrTiAl, NbMoCrTiAl und
NbMoTiAl zwischen Raumtemperatur und 400 °C. Der Mittelwert und die
Standardabweichung berechnen sich aus mindestens 16 Hartemessungen pro
Legierung und Versuchstemperatur.

Legierung Nanoharte nH / GPa

RT 100 °C 200 °C 300°C 400 °C

MoCrTiAl 8,47 £ 0,28 7,50 £ 0,27 6,63+0,43 6,56 0,28 6,15+0,41

NbMoCrTiAl 8,65+ 0,68 7,84 +0,55 6,69 + 0,44 6,11+0,46 574+0,19

NbMoTiAl 593 +0,04 532+0,14 523+0,13 4,95+0,15 4,86 + 0,21
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