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Kurzfassung

Legierungen mit komplexer Zusammensetzung (CCA, engl. Compositionally Complex Alloys)
sind durch nahe dquimolare oder dquimolare Zusammensetzung mit typischerweise vier bis
sechs Elementen definiert. Im Gegensatz zu konventionellen Legierungen mit einem Basis-
element erlauben die zusétzlichen Freiheitsgrade durch den erweiterten Zusammensetzungs-
bereich die Synthese von Legierungen mit einem auféergewdhnlichen Eigenschaftsportfolio.
Im Bereich der Konstruktionswerkstoffe fiir Hochtemperaturanwendungen weisen
Zusammensetzungen von refraktdrmetallbasierten CCA (RCCA) bereits in einigen Bereichen
bessere Eigenschaften als Superlegierungen auf. So zeigt zum Beispiel die dquimolare
TaMoTiCrAl-Legierung vielversprechende Oxidationseigenschaften bis 1500 °C, gleichzeitig
jedoch unzureichende mechanische Eigenschaften bei tiefen Temperaturen. In zahlreichen
untersuchten CCA konnte die beobachtete geringe plastische Verformbarkeit auf eine
Kombination aus unerwiinschten (intermetallischen) Phasen mit geordneten Kristall-
strukturen der Matrix zuriickgefiihrt werden.

Das Ziel der vorliegenden Arbeit besteht darin, Legierungen aus dem System Ta-Mo-Ti-Cr-Al
hinsichtlich ihres Gefiiges, der Phasenumwandlungen sowie der mechanischen Eigenschaften
zu charakterisieren. Durch Manipulation der Zusammensetzung sollen hierbei die Festkorper-
phasenumwandlungen hinsichtlich der Umwandlungstemperaturen und -pfade verandert
werden, um ein optimiertes Gefiige fiir Hochtemperaturanwendungen einzustellen. Eine
thermodynamische Datenbank wurde hierbei genutzt, um die zu erwarteten Phasen-
verteilungen bei unterschiedlichen Legierungszusammensetzungen und Temperaturen
vorherzusagen.

Untersuchungen im System (100-x)(MoTiCr)-xAl (wobei x die Elementkonzentration in At.%
ist) validierten die Annahme, dass sich der Ordnungsgrad der kubisch-raumzentrierten
Kristallstruktur gezielt durch die Al-Konzentration in diesem System manipulieren lasst.
Durch thermische Analysen konnte bei Legierungen mit x,;>10At% die Phasen-
umwandlung beim Abkiihlen eines einphasigen A2- zu einem B2-Mischkristall mittels einer
athermischen Festkoérperphasenumwandlung zweiter Ordnung nachgewiesen werden. Der
Einfluss der Kristallstruktur auf die mechanischen Eigenschaften wurde in dieser Arbeit durch
quasistatische Druckversuche analysiert, in denen ein Zusammenhang zwischen Ordnung und
plastischer Verformbarkeit verifiziert werden konnte.

Neben den einphasigen Legierungen wurden ebenfalls mehrphasige Legierungen mit einer
Kombination aus A2- und B2-Kristallstruktur synthetisiert. So war es moglich durch gezielte
Optimierungen der Cr-, Ti- und Al-Konzentrationen unterschiedliche, mehrphasige Gefiige
einzustellen. Hierbei zeigte sich, dass die Kristallstruktur der Matrix sowie der
Ausscheidungen wesentlich durch die Al-Konzentration bestimmt ist. Durch die Verringerung
der Cr-Konzentration bleibt die Ausbildung der unerwiinschten Laves-Phase an den Korn-
grenzen aus. Untersuchungen auf verschiedenen Langenskalen zeigten, dass die Phasen-
umwandlung zur Ausscheidungsbildung der diffusionsgesteuerten, diskontinuierlichen
Phasenumwandlung mit scharfen, bewegenden Grenzflichen mit den Stadien Keimbildung
und Keimwachstum zuzuordnen ist.






Abstract

Compositionally complex alloys (CCA) are defined by a near-equimolar or equimolar
composition that typically contains four to six elements. In contrast to conventional alloys,
which contain only a single principal element, the additional degrees of freedom of compo-
sition adjustment enable the synthesis of alloys with an exceptional property profile. In the
field of high-temperature structural materials, compositions of refractory metal-based CCA
(RCCA) have demonstrated superior key properties in some areas compared to commercially
used superalloys. For example, the equimolar TaMoTiCrAl alloy exhibits promising oxidation
resistance up to 1500 °C; however, this property is accompanied by compromised mechanical
properties, including vanishing ductility at ambient temperatures. In many studies of CCA, low
plastic deformability has been attributed to a combination of undesirable (intermetallic)
phases as well as ordered crystal structures of the matrix.

The objective of the present work is to characterize alloys of the Ta-Mo-Ti-Cr-Al RCCA system
according to their microstructure, phase transformations and mechanical properties. By
varying the composition, the solid-state phase transformations should be modified in terms
of transformation temperature and transformation pathway. A thermodynamic database was
used to predict the expected phase stability ranges at different compositions and
temperatures.

Investigations in the (100-x)(MoTiCr)-xAl system (where x is the atomic concentration in
at.%) validated the assumption that the crystal structure can be manipulated by adjusting the
Al concentration in this system. Thermal analysis revealed that the phase transformation from
a single-phase A2 to B2 solid solution consists of a second-order athermal solid-state phase
transformation during cooling in alloys with x4, > 10 at.%. The influence of the crystal
structure on the mechanical properties was analyzed using quasi-static compression tests to
verify a correlation of order and low plastic deformability.

In addition to the single-phase alloys, multiphase alloys were considered with a combination
of A2 and B2 crystal structures. Accordingly, different multiphase microstructures were
obtained by specific optimization of the Cr, Ti, and Al concentrations. The Al concentration
was found to control the crystal structure of the matrix and the precipitates. In contrast, the
formation of the undesirable Laves phase at the grain boundaries was prevented by reducing
the Cr concentration. Investigations on multiple length scales found that the phase
transformation that leads to the formation of particles, can be assigned to a diffusion-
controlled, discontinuous precipitation process by nucleation and growth with a sharp,
moving interface.
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Einleitung

1 Einleitung

Konventionelle metallische Konstruktionswerkstoffe bestehen aus einem metallischen
Hauptelement (z. B. Fe, Al, Ni), zu dem weitere Legierungselemente (z. B. Cr, Mn, C) in meist
geringen Mengen hinzugefiigt werden. Das Hauptelement gibt hierbei das Eigenschafts-
portfolio vor, jedoch konnen iiber den Anteil und die Atomsorten der Legierungselemente
einige Eigenschaften gezielt eingestellt werden. Dieses klassische Legierungskonzept fiihrte
dazu, dass in den vergangenen hundert Jahren primar Legierungen in den Randbereichen von
Phasendiagrammen untersucht wurden [1]. Durch die stetige Weiterentwicklung von
metallischen Konstruktionswerkstoffen wurden die Legierungszusammensetzungen stets
komplexer und riickten somit zunehmend weiter von den Randern und Ecken der bekannten
Phasendiagramme weg [2, 3].

Im Jahr 1997 zeigten Naka und Khan [4], dass sich aus dem Zentrum des terniren Phasen-
diagramms X-Al-Y (in Abbildung 1 schematisch dargestellt), mit X = {Ti, Zr und Hf} sowie
Y ={V,Nb, Ta, Cr, Mo und W}, einphasige refraktarmetallbasierte Legierungen mit geordneten
kubisch-raumzentrierter Kristallstruktur (Strukturbericht B2) synthetisieren lassen. Dies
war unerwartet, da eine Vielzahl der bindren Kombinationen intermetallische Verbindungen
ausbilden oder Mischungsliicken aufweisen [4].

Y YAl Al

Abbildung 1: Schematisches ternires Phasendiagramm des Systems X-Al-Y, mit X = {Ti, Zr
und Hf} sowie Y = {V, Nb, Ta, Cr, Mo und W}, nach Ref. [4].

Weiterfilhrende Untersuchungen zur Entwicklung von Hochtemperaturwerkstoffen wurden
unter anderem durch Chen etal. [5-7] ab 2016 durchgefiihrt. In diesen Studien wurden
Legierungen mit dem Aufbau X-Al-Y;-Y,-Y; verwendet, wobei X = Ti und Y¥; = {Nb, Ta, Cr, Mo}
sowie Y; # Y, #Y; ist. Die untersuchten dquimolaren Legierungen wiesen primar die
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B2-Kristallstruktur wie bei Naka und Khan [4] sowie bei Raumtemperatur geringe Mengen
weiterer Fremdphasen auf. Die mechanische Charakterisierung zeigte, dass die dquimolaren
Legierungen keine plastische Verformbarkeit unter quasistatischer Belastung bei Raum-
temperatur aufweisen. Dies konnte unter anderem auf die geordnete Kristallstruktur
zurlickgefiihrt werden.

Einer der Schwerpunkte der vorliegenden Studie ist die Entwicklung solcher komplexen
Legierungen aus den Systemen X-Al-Y; -Y,, mit X = Ti sowie Y; ={Ta, Cr, Mo}. Diese Legierungen
sollen bei Raumtemperatur einen einphasigen Mischkristall bilden und plastisch verformbar
sein. Es werden daher auch nicht 4quimolare Legierungen in Betracht gezogen, die innerhalb
der Untersuchungen von Chen et al. [5-7] nicht weiter untersucht wurden.

Neben dem vorgestellten Legierungskonzept von Naka und Khan, wurde 2004 durch die
Forschungsgruppen um Yeh et al. [8, 9] und Cantor et al. [10] erstmals ein neuartiges Konzept
in der Legierungsentwicklung eingefiihrt. Es wurde die Frage formuliert, ob sich einphasige
Mischkristalle mit einfachen hochsymmetrischen Kristallstrukturen in Legierungen mit
mehreren Hauptelementen (fiinf Elemente und mehr) durch deren vergleichsweise hohe
Mischungsentropie AS,ix stabilisieren lassen.

Allgemein wird die freie Mischungsenthalpie AG,;x nach Gleichung (1.1) aus der Differenz von
Mischungsenthalpie AH,,;x sowie der Mischungsentropie und dem Produkt von AS,;x und
absoluter Temperatur bestimmt:

AGyix = AHpix — TASpix (1.1)

Die Mischungsentropie kann in zwei Komponenten unterteilt werden: den thermischen Anteil
der Mischungsentropie AS, sowie der Konfigurationsentropie ASy [11]. Fiir n-komponentige
Legierungen mit den Konzentrationen der Legierungselemente x; hat die Konfigurations-
entropie ASy folgende Abhangigkeit:

n
AS ix X Z x; In x;. (1.2)
i=1

Die vereinfachte Hypothese von Yeh etal. [8, 9] ist, dass die Konfigurationsentropie ASy im
Falle mehrkomponentiger Legierungen viel grofder wird als die Mischungsenthalpie AH i
sowie grofier als der thermische Anteil der Mischungsentropie AS,. Entsprechend konnen die
letztgenannten Anteile vernachldssigt werden. Die freie Mischungsenthalpie lasst sich auf
Basis dieser Annahme mit R als der universellen Gaskonstante zu folgendem Ausdruck
umformulieren:

n
AGmiX,HEA ~RT:- Z X In Xi. (13)
i=1

Auch wenn durch Hinzugabe weiterer Elemente die Mischungsentropie noch gesteigert
werden kann, zeigten weiterfilhrende Untersuchungen, dass die erzeugten Legierungen
iiberwiegend mehrere Phasen ausbilden und keinen einphasigen Mischkristall bilden [12, 13].
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Da aber einige der in Ref. [14] diskutierten Legierungen die Erwartungen erfiillten, wurde das
zugrundeliegende Konzept weiterverfolgt. Dies flihrte zur Benennung dieser Legierungen mit
dem Begriff der konfigurationsentropiestabilisierten Legierungen (HEA, engl. High Entropy
Alloy).

Neben einphasigen kubisch-flichenzentrierten (Strukturbericht A1) HEA und kubisch-raum-
zentrierten (Strukturbericht A2) HEA [15] wurden auch einige Legierungen mit komplexen
Gefiigen mit mehreren Phasen synthetisiert [16]. Da diese dem urspriinglichen Konzept von
HEA nicht mehr folgen, werden sie als Legierungen mit komplexer Zusammensetzung (CCA,
engl. Compositionally Complex Alloy) bezeichnet. Im Gegensatz zu HEA wird der Begriff der
CCA weiter gefasst, sodass auch Legierungen mit mehreren (intermetallischen) Phasen
darunterfallen. Durch die deutlich gréfdere Auswahl an Legierungselementen und somit
chemischen Zusammensetzungen im Gegensatz zu klassischen (bindren oder terndren)
Legierungen sind mehr Freiheitsgrade in der Legierungsentwicklung vorhanden, um eine
optimale Kombination von Eigenschaften fiir Anwendungen zu erreichen.

Der zweite Schwerpunkt dieser Ausarbeitung liegt auf CCA fiir strukturelle Anwendungen im
Hochtemperaturbereich. Eine Vielzahl der kommerziell eingesetzten Werkstoffe muss hierfuir
beschichtet werden, um z. B. Oxidation wahrend der Anwendung zu vermeiden [3, 17]. Unter-
suchungen durch Gorr et al. [18-20] an der aquimolaren TaMoTiCrAl-Legierung zeigten, dass
diese eine schiitzende Oxidschicht an Luft ausbildet, teilweise bis 1500 °C. Hierbei wurden
unter anderem durch eine CrTa0O. aufgebaute Oxidschicht dufderst positive Eigenschaften
nachgewiesen. Diese zeigten Schichtwachstumsraten, die nur geringfiigig grof3er als die von
Al;03 sind, was bisher als das am besten schiitzende Oxid im Bereich der Hochtemperatur-
werkstoffe angesehen wird [20]. Die untersuchte Legierung zeigte jedoch keine plastische
Verformbarkeit bei RT und zudem eine Festkérperphasenumwandlung bei ~ 1100 °C [7].
Ausgehend von der oxidationsbestidndigen TaMoTiCrAl-Legierung soll durch eine Variation
der Legierungszusammensetzung ein optimiertes Gefiige fiir strukturelle Anwendungen im
Hochtemperaturbereich eingestellt werden. Innerhalb dieser Ausarbeitung wird hierunter
ein Gefiige verstanden, das durch seinen Aufbau eine Verformbarkeit bei RT grundsatzlich
ermoglichen sollte. Eine thermisch stabile Ausscheidungsphase soll bei hoheren Tempera-
turen den Widerstand gegen Verformung durch Kriechen erhéhen. Dazu wird ein Gefiige mit
einem Aufbau angelehnt an das y — y'-Gefiige von Superlegierungen angestrebt (z. B. wiirfel-
formige geordnete L1,-Ausscheidungen (y') in ungeordneter Al-Matrix (y)), wie in
Abbildung 2 (a) dargestellt. Dieser Aufbau zeigte in diversen kommerziell genutzten
Legierungen ein gutes Eigenschaftsprofil fiir Hochtemperaturanwendungen und wird unter
anderem im Bereich der Hochdruckturbine von Flugzeugtriebwerken eingesetzt. Senkov
et al. [21] konnten innerhalb des Legierungssystems Nb-Ta-Mo-Ti-Zr-Al bereits ein dhnliches
Geflige mit wiirfelféormigen Ausscheidungen erzeugen (siehe Abbildung 2 (b)).
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Abbildung 2: Eine Superlegierung mit einem y — y’-Gefiige ist in (a) abgebildet. Abbildung
aus Ref. [22], mit freundlicher Genehmigung von Elsevier. Eine Legierung aus
dem Nb-Ta-Mo-Ti-Zr-Al-System mit geordneter Matrix (B2, dunkel) und
ungeordneten Ausscheidungen (A2, hell) ist in (b) dargestellt. Abbildung aus
Ref. [23], mit freundlicher Genehmigung von Springer Nature.

Die Legierung zeigte vielversprechende mechanische Eigenschaften, wie eine Festigkeit von
745 MPa bei 1000 °C und gleichzeitiger plastischer Verformbarkeit von iiber 50% in quasi-
statischen Druckversuchen. Eine signifikante parabolische Zunahme der Masse konnte bei
dieser Zusammensetzung wahrend der Oxidation an Luft bei 1000 °C nachgewiesen
werden [24], wobei der Vorgang zur Bildung der Ausscheidungen hierbei ungeklart blieb. Laut
Ref. [21, 25] ist von einer Phasenseparation mittels spinodaler Entmischung auszugehen. Eine
signifikante Vergroberung der Ausscheidungen bei 800 bis 1200 °C findet statt, was eine
potenzielle Anwendung als Hochtemperaturwerkstoff einschrankt [26, 27].

Beide Punkte - die Phasenseparation sowie die Charakteristika der Ausscheidungen - sollen
im Ta-Mo-Ti-Cr-Al-System untersucht werden. Fiir die thermodynamische Abbildung der
Phasenverteilung ist die Reaktion von Bedeutung, die zur Phasenseparation fiihrt. Neben der
bereits angesprochenen spinodalen Entmischung, d. h. dem Vorhandensein einer Mischungs-
liicke, kann es auch zu einer Separation iiber Keimbildung und -wachstum kommen. Zur Kla-
rung der vorliegenden Phasenseparation im Ta-Mo-Ti-Cr-Al-System soll an einer Beispiel-
legierung die Phasenumwandlung skaleniibergreifend mithilfe experimenteller Methoden
analysiert werden. Neben den Ursprung der Phasenseparation sind fiir eine potenzielle
Hochtemperaturanwendung die Solvustemperatur sowie die thermische Stabilitit der
Zweitphase von Relevanz. Beide Punkte sind in den meisten publizierten RCCA nicht
adressiert und miissen anhand von Langzeitauslagerungsversuchen, gekoppelt mit einer me-
chanischen Charakterisierung, untersucht und diskutiert werden.
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2 Grundlagen

2.1 Refraktirmetallbasierte, konfigurationsentropiestabilisierte
Legierungen

Gestiitzt durch die Hypothese von Yeh et al. [8, 9] (siehe Formel (1.3)) wurden eine Vielzahl
potenzieller einphasiger Systeme experimentell sowie simulativ untersucht. Wie jedoch durch
Steurer [14] dargelegt, ist nur ein Bruchteil der veroffentlichten HEA- und RHEA-Legierungen
einphasig (wahrscheinlich sind nur ~ 80 untersuchte Legierungen mit vier bis sechs
Elementen im thermodynamischen Gleichgewicht einphasig). Entsprechend kann davon
ausgegangen werden, dass in den meisten untersuchten ,einphasigen‘ Legierungen ein meta-
stabiler Zustand vorliegt. In manchen Systemen wurden die stabilen Phasen durch eine
Kombination von Auslagerungsexperimenten sowie die Auswertung thermodynamischer
Datenbanken bestimmt, z. B. in Ref. [27-29]. Die Literaturauswertung von Borg etal. [30]
zeigt hierbei eine hohe Anzahl an Publikationen {iber ein- sowie zweiphasige Legierungen,
wahrend die Anzahl der Publikationen, die Legierungen mit mehr als zwei Phasen untersucht
haben, gering ist (rund 9 % der Publikationen liefern keine Informationen tber die
vorliegenden Phasen). Die grafische Aufbereitung des Datensatzes von Borg etal. ist in
Abbildung 3 (a) dargestellt. Die Verteilung der Anzahl der Publikationen korreliert hierbei mit
den gangigen Forschungsschwerpunkten: (i) (einphasige) HEA und (ii) (mehrphasige) CCA.
Innerhalb der ausgewerteten Publikationen in Ref.[30] wurden primar die A1l- und
A2-Phasen untersucht, wobei die B2- und Laves-Phasen ebenfalls nachgewiesen wurden
(siehe hierzu Abbildung 3 (b)). In (R)CCA konnte in fast allen Féllen die A2-Kristallstruktur
als die primaére Kristallstruktur nachgewiesen werden (in seltenen Fallen auch die A1l- sowie
die hexagonal dichtest gepackte Kristallstruktur (A3)) [31, 32]. Ausfiihrliche Untersuchungen
zur Unterscheidung von A2- und B2-Kristallstrukturen wurden jedoch oftmals nicht
durchgefiihrt. Dies ist fiir den ersten Schwerpunkt der Ausarbeitung von Relevanz, da
Literaturangaben nur eingeschrankt als Vergleich genutzt werden kdénnen.
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Abbildung 3: (a) Literaturauswertung iiber die Haufigkeit der Anzahl der Phasen in CCA und
HEA. (b) Anzahl der in Publikationen am haufigsten vorkommenden Phasen.
Daten entnommen aus Ref. [30].

2.2 Relevante Kristallstrukturen und Phasen des Systems Ta-Mo-Ti-Cr-Al

Innerhalb des Ta-Mo-Ti-Cr-Al-Systems konnten sechs Kristallstrukturen nachgewiesen
werden. Hierzu zdhlen die A2- sowie die B2-Kristallstrukturen [7, 33, 34] und die unter-
schiedlichen Modifikationen der Laves-Phase [28]. Die Kristallstrukturen sind ausgiebig in der
Standardliteratur diskutiert, die auftretenden Phasen und ihr Einfluss in R(CCA)-Legierungen
jedoch nicht. Entsprechend wird in den folgenden Unterkapiteln - neben einer Einfithrung
und Definition - nur auf charakteristische Details der relevanten Kristallstrukturen und
Phasen in (R)CCA eingegangen.

2.2.1 A2- und B2-Kristallstruktur

Die A2-Kristallstruktur wird durch ein kubisch-raumzentriertes Gitter beschrieben und ist
dem Strukturtyp W zugeordnet. Entsprechend gehort die A2-Kristallstruktur zu den drei
kubischen Bravais-Gittern mit der Raumgruppe Im3m und Nummer 229. Eine grafische
Darstellung der Elementarzelle mit ihrem zwei Atomen ist in Abbildung 4 (a) gegeben.

In dem untersuchten System Ta-Mo-Ti-Cr-Al haben Ta, Mo und Cr die A2-Kristallstruktur,
wihrend Al die Al- (Raumgruppe Fm3m) und Ti die A3-Kristallstruktur (Raumgruppe
P65 /mmc) bei Raumtemperatur aufweisen.
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Abbildung 4: Schematische Elementarzellen: (a) A2-Kristallstruktur. Alle Wyckoff-
Positionen sind hier dquivalent. (b) B2-Kristallstruktur. Die unterschiedlichen
Wyckoff-Positionen, 1a und 1b, sind in Grau- und Blauténen dargestellt.

Die B2-Kristallstruktur zeichnet sich durch zwei sich durchdringende kubisch-primitive Gitter
aus, wobei B2 dem Strukturtyp CsCl zugeordnet wird und die Raumgruppe Pm3m hat.
Entsprechend sind zwei unterschiedliche Wyckoff-Positionen (1a und 1b in Abbildung 4 (b))
vorhanden. Typische Vertreter der B2-Kristallstruktur sind die intermetallischen
Verbindungen mit AB-Konfigurationen, wie NiAl und FeAl [35, 36]. Hierbei wird typischer-
weise jeweils eine Wyckoff-Position von einem Element besetzt [36]. In Abbildung 4 (b) ist
eine Elementarzelle der B2-Kristallstruktur schematisch dargestellt. Klassische B2-
Legierungen zeichnen sich bei RT durch eine geringe Duktilitdt und Bruchzahigkeit aus, da
typischerweise nur drei unabhéngige (100){110}-Gleitsysteme aktivierbar sind [37]. In den
meisten Fallen wurden nur (100) und (111)-Burgersvektoren bei Raumtemperatur
nachgewiesen [36].

Fiir eine quasistatische Verformung von CCA und HEA ist in Abbildung 5 die Bruchdehnung A
tiber die Temperatur aufgetragen. Neben den wenigen Datenpunkten zu einphasigen B2-
Legierungen zeigt sich, dass tendenziell geringe Bruchdehnungen erreicht werden. In
zahlreichen Veroffentlichungen werden dariiber hinaus nur Festigkeiten, aber keine Bruch-
dehnungen angegeben. So haben von den 38 Verdffentlichungen (in Ref. [30]), in denen die
B2-Kristallstruktur die primére Phase darstellt, nur fiinf eine Bruchdehnung angegeben. Die
geringe Bruchdehnung von CCA/HEA entspricht hierbei der Erwartungshaltung basierend auf
den bindren Legierungen, wie FeAl oder NiAl, die je nach Zusammensetzung eine Bruch-
dehnung bei RT im Bereich 0 bis 6 % aufweisen [36, 38, 39]. Im Vergleich weisen die A2-
CCA/HEA-Legierungen eine Bruchdehnung in quasistatischen Versuchen bis zu ~ 60 %
auf [30] und somit keine deutlich andere plastische Verformbarkeit als klassische A2-
Legierungen.

Neben der eingeschrankten Anzahl von Gleitsystemen zeichnen sich B2-Kristallstrukturen
durch Antiphasendoménengrenzen aus. Diese entstehen, wenn sich zwei B2-Doméanen beim
Wachsen in der ungeordneten Matrix treffen. Die Domanen konnen bei diesem Kontakt in
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Phase oder nicht in Phase sein. Bei Letzterem bildet sich eine Antiphasendomanengrenze aus,
die den Versatz ausgleicht und entsprechend eine Grenzflichenenergie aufweist.

1 o A2
60 - ° o B2
1 E o o (¢ o
0\040- o o o o o o
> S 3
< 20 E 8 o °
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Abbildung 5: Bruchdehnung A von CCA und HEA nach der Kristallstruktur aufgeschliisselt,
ermittelt unter quasistatischer Belastung, iiber die Testtemperatur auf-
getragen. Daten entnommen aus Ref. [30].

Durch aufgespaltene Versetzungen mit kurzen Burgersvektoren entstehen Antiphasen-
grenzen innerhalb der B2-Kristallstruktur, da lokal die Ordnung aufgehoben wird. Diese
Grenzflachen erhohen die Energie des Systems und fithren zu einer riickstellenden Kraft auf
die Versetzungen. Erst durch das Gleiten einer zweiten Versetzung mit gleichem Burgers-
vektor auf derselben Gleitebene wird die lokale Ordnung wiederhergestellt. Dieses Verhalten
kann die Festigkeit von geordneten Legierungen deutlich beeinflussen, jedoch fiihrt eine
maximale Ordnung (z. B. bei stéchiometrischer Zusammensetzung in binidren intermetal-
lischen Legierungen) nicht direkt zu hochster Festigkeit (die Konzentration von Punkt-
defekten und somit der Festigkeit zeigt eine Abhangigkeit zur Zusammensetzung, fiir Details
siehe Ref. [36]). Innerhalb von CCA und HEA zeigt sich, dass eine B2-Ordnung nicht zwingend
zu einer hoheren 0,2%-Dehngrenze (gyp) flhrt, wie in Abbildung 6 fiir quasistatische
Versuche dargestellt ist. Die B2-Legierungen zeigen im untersuchten Temperaturbereich im
Vergleich zu den A2-Legierungen keine signifikant hohere 0,2%-Dehngrenze. Mogliche
Phasenumwandlungen und deren Einfluss auf die mechanischen Eigenschaften bei
Temperaturen tiber RT sind in fast allen Publikationen nicht untersucht worden. Auf Basis der
Daten aus den Abbildungen 5 und 6 lasst sich zusammenfassen, dass die Ordnungseinstellung
von A2 nach B2 zwar zu dhnlichen Festigkeiten, jedoch generell niedrigeren Bruchdehnungen
fiihrt.
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Abbildung 6:  0,2%-Dehngrenze gy, tber die Temperatur aufgetragen, ermittelt durch

quasistatische Versuche. Legierungen mit A2 als primare Kristallstruktur in
Schwarz, mit B2 als primare Kristallstruktur in Rot. Daten entnommen aus
Ref. [30].

2.2.2 Laves-Phase

Die Laves-Phase ist die am haufigsten experimentell nachgewiesene intermetallische Phase in
der Konfiguration AB,. Sie bildet dabei eine tetragonal dichte Kugelpackung aus,
typischerweise mit den Strukturtypen MgZn, (Strukturbericht C14, hexagonal, P6;/mmc),
MgCu; (Strukturbericht C15, kubisch, Fd3m) und MgNi, (Strukturbericht C36, hexagonal,
P65;/mmc) [40]. In CCA sind die Laves-Phasen die am haufigsten nachgewiesenen
intermetallischen Verbindungen, wie im Diagramm aus Abbildung 3 ersichtlich. Dies liegt
unter anderem an den in zahlreichen Legierungen verwendeten Elementen. So ist die Bildung
der Laves-Phasen begiinstigt, wenn A ein Ubergangsmetall aus den Gruppen IV/V ist und B
ein Metall aus dem 3d-Block (Sc bis Zn) [40]. Innerhalb des Ta-Mo-Ti-Cr-Al-Systems zeigen
mehrere bindre Systeme Laves-Phasen, zum Beispiel das bindre Ta-Cr-System mit der Cr.Ta-
Phase (C14 bei> 1660 °C, C15 bei <1695 °C) [41] und das Ti-Cr-System, in dem alle drei
Modifikationen der Kristallstruktur von Cr,Ti auftreten [42]. Die thermodynamischen
Berechnungen sowie Auslagerungsversuche der dquimolaren TaMoTiCrAl-Legierung durch
Miiller etal. [28] sagen einen signifikanten Phasenanteil der Laves-Phase voraus. Wie in
Abbildung 7 dargestellt, ist der Phasenanteil innerhalb der Legierung temperatur- sowie
zeitabhdngig. Typischerweise findet die Bildung primir an den Korngrenzen statt, wie in
Abbildung 7 (a) bis (c) ersichtlich. Bei Temperaturen um die 1000 °C wird vermehrt die
Ausbildung der Laves-Phase innerhalb der Kérner beobachtet (siehe Abbildung 7 (d)).
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Abbildung 7: Auspragung der Laves-Phase in der 4quimolaren TaMoTiCrAl-Legierung nach
(a) der Homogenisierung bei 1400°C/20 h mit Ofenabkiihlung; weiteren
Wairmebehandlungen von (b)) 700°C/800h; (c)800°C/300h und
(d) 1000 °C/100 h. Rasterelektronische Aufnahme mit iiberlagertem Element-
und Orientierungskontrast, entnommen aus Ref. [28].

In Abbildung 8 (a) ist der stoffmengenbezogene Phasenanteil der vorhergesagten C15-Laves-
Phase innerhalb einer Cr-reduzierten TaMoTi-xCr-Al-Legierungsvariation bei 550 bis 700 °C
dargestellt. Hierbei zeigt sich, dass sich durch eine Reduktion von Cr auf unter 10 At.%
innerhalb der sonst dquimolaren Legierung der stoffmengenbezogene Phasenanteil der
Laves-Phase auf unterhalb von 2 % reduzieren ldsst. Eine Reduktion von Ta in der
xTa-MoTiCrAl-Legierung zeigt einen dhnlichen Trend [43], wie in Abbildung 8 (b) dargestellt.
Die Berechnungen weisen keine Laves-Phase unterhalb von 5 At.% Ta auf, wie auch durch
Schellert etal. [43] experimentell bestdtigt wurde. Somit sind Gefiige ohne Laves-Phase
innerhalb des Ta-Mo-Ti-Cr-Al-Systems mit reduziertem Ta und Cr einstellbar.

Laves-Phasen haben aufgrund ihrer stark gerichteten Bindung eine hohe Festigkeit und
geringe Duktilitit bei RT [44]. Die plastische Verformung wird dabei primar {iber Ver-
setzungsbewegung auf den Basalebenen und Zwillingsbildung realisiert [45, 46]. Der
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Ubergang von spréde zu duktil ist typischerweise im Bereich von T/T; = 0,57 bis 0,8 [47],
entsprechend sind die Laves-Phasen bei Raumtemperatur gewdhnlich sprode. Bezogen auf
95 ~ 2020 °C von Cr,Ta wiirde dies eine Ubergangstemperatur im Bereich > 1100 °C
ergeben [41].
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Abbildung 8: Anteil der Laves-Phase in: (a) TaMoTi-xCr-Al, Vorhersage des stoffmengen-
bezogenen Phasenanteils auf Basis einer thermodynamischen Datenbank bei
Temperaturen von 550 bis 700 °C (siehe Kapitel 3.4, jeweils der maximale
Phasenanteil im Temperaturintervall angegeben), angelehnt an Ref. [28].
(b) xTa-MoTiCrAl, volumetrischer Phasenanteil experimentell ermittelt an
homogenisierten Proben. Daten entnommen aus Ref. [43].

Wie in Abbildung 9 (a) dargestellt ist, fiihrt die Existenz einer Laves-Phase in CCA nicht direkt
zu einer Verdnderung der 0,2%-Dehngrenzen. Eine Tendenz zu hoheren Festigkeiten
innerhalb des Datensatzes kann jedoch ausgemacht werden. Dieser Trend lasst sich prinzipiell
durch die Ausscheidungsverfestigung erklaren. Solange die Ausscheidungsreaktion primar
jedoch nur an den Korngrenzen stattfindet, kann davon ausgegangen werden, dass die
Festigkeitssteigerung nicht signifikant ausfallt. Der komplette Datensatz von B2-Legierungen
mit Laves-Phase stiitzt sich auf eine Publikation von Yurchenko etal. [48], die die
AINbTiV-xZr-Legierungsserie untersuchten. Diese setzt sich je nach Zr-Konzentration aus
einem komplexen Gefiige von einer B2-Matrix mit einer ZrsAl;-Phase sowie einer C14-Laves-
Phase zusammen. Die Phasenstabilitidt wurde nicht untersucht, so dass bei manchen quasi-
statischen Versuchen ein einphasiger A2-Mischkristall vorgelegen haben kann.

Wie in Abbildung 9 (b) dargestellt, weist die Verformbarkeit von A2-Legierungen mit Laves-
Phase eine Tendenz zu geringeren Werten bei RT auf. Der Unterschied ist jedoch gering,
weshalb geschlussfolgert werden kann, dass die Laves-Phase nicht per se zu einem spréden
Materialverhalten in CCA fiihrt.
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Abbildung 9: Die 0,2%-Dehngrenze in (a) und die Bruchdehnung 4 in (b) von CCA/HEA nach
der Kristallstruktur und dem Vorhandensein einer Laves-Phase aufge-

schliisselt dargestellt. Daten wurden aus Ref. [30] entnommen und mit Daten
aus Ref. [48] erweitert.

2.3 Relevante Phasenumwandlungen

In diesem Kapitel wird auf Phasenumwandlungen in metallischen, kristallinen Werkstoffen
eingegangen. Die grundlegenden Konzepte kénnen dabei auch auf andere Systeme (z.B.
Polymere, Keramiken, Fluide) iibertragen werden.

Eine Phase ist ein Bereich, der homogene, d. h. nicht ortsabhangige, Eigenschaften aufweist,
und dessen Eigenschaften sich kontinuierlich mit der Temperatur dndern [49]. Eine
bestimmte betrachtete Phase muss sich durch mindestens eine abweichende Zustandsgrofie
von den anderen Phasen unterscheiden. Zudem miissen eine Triebkraft sowie ein Reaktions-
mechanismus fiir die Umwandlung vorhanden sein.

Die in dieser Arbeit relevanten Umwandlungen kénnen als Umwandlungen in geschlossenen
Systemen angenommen werden und in diesem Fall die freie Atmosphire als nahezu
unendliches Warme- sowie Volumenreservoir [50]. Entsprechend laufen die Prozesse
isotherm sowie isobar ab und es gilt:

dT = 0,dp = 0 (2.1)

wobei die Temperatur T und der Druck p intensive Grofden? sind.

1 Eine intensive Grofde behalt im Gegensatz zu einer extensiven Grofde ihren Wert unabhangig von der
Grofie des betrachteten homogenen Systems (oder bei Veranderung der Grofde des Systems).
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Das thermodynamische Potenzial des entsprechenden Systems kann dann wie folgt formuliert
werden:

G=G(T,p) =US,V)+pV —TS (2.2)

wobei die extensiven Grofden die innere Energie U, das Volumen VV und die Entropie S sind.
Ein System, bei dem T und p konstant sind, nimmt den Zustand mit der kleinstmdoglichen
Freien Enthalpie ein. Entsprechend kann die Differenz AG vom aktuellen Zustand zum Zustand
mit minimaler Freier Enthalpie als Triebkraft flir Umwandlungen angesehen werden. Somit
konnen G sowie seine Ableitungen als Gleichgewichtskriterien (Gleichgewicht bei AG = 0)
verwendet werden. In diesem Zusammenhang soll jedoch noch auf die Unterscheidung
zwischen metastabilen und stabilen Zustinden hingewiesen werden. Bei Vorliegen eines
metastabilen Zustands ist eine energetische Barriere (hin zu den stabilen oder weiteren
metastabilen Zustanden) vorhanden, die durch Fluktuationen oder das Aufbringen einer
Aktivierungsenergie iiberwunden werden kann. Die Formulierung der Freien Enthalpie kann
entsprechend umgeschrieben werden zu:

G(T,p) = H(S,p) — TS (2.3)

wobei die Summe der Inneren Energie und das Produkt aus Druck und Volumen in der
extensive Grof3e Enthalpie H zusammengefasst wird mit:

H=H(S,p) =US,V) +pV (2.4)

Eine infinitesimale Anderung der Enthalpie ldsst sich unter Randbedingungen (geschlossenes
System, im Gleichgewicht) ausdriicken als:

dH = TdS + Vdp (2.5)

Durch entsprechendes Umformen und Einsetzen (siehe hierzu Ref. [50]), folgt:

dH = (?)p dT + {V T (Z—Z)p} dp (2.6)

Die Gleichung (2.6) ist von Relevanz bei Phasenumwandlungen, da die experimentell
zuganglichen Grofien, wie die isobare Warmekapazitit C,, der isobare thermische
Ausdehnungskoeffizient ay;, sowie das Volumen V Abhdngigkeiten von der Enthalpie (sowie
deren Ableitungen) aufweisen [50]. So lasst sich die isobare Warmekapazitit als partielle
Ableitung nach der Temperatur ausdriicken:

&= (57), @)
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Der Ausdehnungskoeffizient ist die partielle Ableitung des Volumens nach der Temperatur:

1 (6V>
Das Einsetzen von Formel (2.7) und (2.8) in Formel (2.6) ergibt folgenden Zusammenhang:
dH = C,dT + V(1 — ayT)dp (2.9)

Fiir isobare Prozesse (Uberfithrung von einem Zustand 1 mit T; zu einem Zustand 2 mit T)
lisst sich die Anderung von H (aus Formel (2.9)) weiter vereinfachen zu:

T,
H,—H, = f sz dT (2.10)
Ty

Da die meisten experimentellen Messungen isobar durchgefiihrt werden, ist €, die
zugangliche Messgrofde (z. B. bei thermischen Analysen). Fiir theoretische Beschreibungen
und Berechnungen ist oftmals C, = (0U/dT)y (dabei ist dV = 0) von Interesse. Beide
Grofien lassen sich ineinander tiberfithren, und der Unterschied in metallischen Materialien
ist typischerweise klein, wobei C, = C, =0 gilt[50]. Da bei hoheren Temperaturen
ndherungsweise alle Schwingungsfreiheitsgrade von Atomen in Festkorpern (drei Kinetische
sowie drei Potenzielle) angeregt sind, lasst sich eine Approximation von C, tiber die Innere
Energie durchfiihren. Hierbei wird angenommen, dass jedes Atom pro Freiheitsgrad eine
bestimmte thermische Energie (und somit potenzielle Energie) aufweist. Entsprechend lasst
sich die molare Warmekapazitit vereinfacht durch den Ansatz nach dem Dulong-Petit-
Gesetz [51] abschatzen:

Cp =~ 3R = 24,9 ]/(mol - K) (2.11)

Hierbeiist R = 8,314 J/(mol - K) die universelle Gaskonstante. Der Zusammenhang konnte fiir
eine Vielzahl von Elementen bei hinreichend hohen Temperaturen (typ. Raumtemperatur und
héher) nachgewiesen werden. Fir Cu [52] ist in Abbildung 10 der gemessene Verlauf von C,
und C, sowie die Vorhersage nach dem Dulong-Petit-Gesetz (3R) dargestellt. Dabei ist zu
erkennen, dass die Naherung mit C,, ~ C,, ® 3R im Temperaturbereich 250 bis 1000 K eine

gute Anpassung ist, jedoch im Tieftemperaturbereich (< 250 K) ihre Giiltigkeit verliert.
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Abbildung 10: C, und C, von Cu liber die Temperatur aufgetragen. Gestrichelte Linie markiert
den Wert C = 3R. Werte aus Ref. [52].

2.3.1 Thermodynamische Beschreibung

Eine Maoglichkeit, Phaseniibergidnge von reinen Stoffen zu klassifizieren, wurde von
Ehrenfest [53] vorgeschlagen, wobei thermodynamische Grofien in Abhdngigkeit einer
Variablen (meistens T oder p) betrachtet werden. Nach der Ehrenfest-Klassifikation wird die
Abhédngigkeit der Freien Enthalpie G(T,p) und ihrer Ableitungen nach T und p priifend
angesehen. Ein Phaseniibergang n-ter Ordnung zwischen zwei Phasen bedeutet
mathematisch, dass alle Ableitungen bis zur (n — 1)-ten Ordnung stetig sind, die n-te
Ableitung unstetig und die (n + 1)-te Ableitung am kritischen Punkt unendlich ist. Da im
Weiteren in den experimentellen Untersuchungen nur die Temperatur variiert wird, wird hier
auf eine Diskussion der Druckabhdngigkeit von G (T, p) verzichtet.

Entsprechend sind die Anderungen der thermodynamischen Zustandsgroflen im
Temperaturbereich der Umwandlungen nach der Ehrenfest-Klassifikation in Abbildung 11
liber die Temperatur dargestellt [50, 54]. Bei einem Phaseniibergang erster Ordnung (in (a))
bedeutet dies, dass G(T,p) stetig und die erste Ableitung von G (T, p) nach ihrer natiirlichen
Variable T, d. h. § = —(0G/dT)|,, unstetig ist. Der Entropiesprung AS = S; — S, tritt hierbei
bei der kritischen Temperatur Ty auf, entsprechend wird bei der Umwandlung latente Warme
(beschrieben iiber die Diskontinuitit mit AH) umgesetzt. Ob diese freigesetzt oder
aufgenommen wird, entscheidet die Richtung der Temperaturanderung. Der kontinuierliche
Phaseniibergang erster Ordnung zeichnet sich zudem durch einen metastabilen Bereich aus,
in dem eine kinetische Barriere des Phaseniiberganges vorhanden ist. Die zweite Ableitung
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nach der Temperatur von G (T, p) zeigt hierbei eine Diskontinuitat, die bei T, gegen unendlich
geht. Die Phasenumwandlung zweiter Ordnung (in (b)) zeichnet sich ebenfalls durch einen
stetigen G(T,p)-Verlauf aus. Zudem ist die erste Ableitung stetig. Erst die zweite Ableitung
weist eine Unstetigkeit bei T} auf, wobei hier von der tieferen Temperatur her ein stetiger
Anstieg bis Ty vorliegt. Bei Ty zeigt die zweite Ableitung von G (T, p) eine echte Divergenz und
keinen endlich hohen Sprung. Theoretisch sind auch Phasenumwandlungen hoherer Ordnung
moglich, aber bisher experimentell nicht nachgewiesen worden.

o e 3 5 S : CB : (a)
C : : :
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Abbildung 11: Schematische Darstellung der relevanten thermodynamischen Gréfien von
Phasenumwandlungen nach der Ehrenfest-Klassifikation, angelehnt an
Ref. [54]; zudem ist der Ordnungsparameter Q iiber den Quotienten T /Ty
dargestellt. Phasenumwandlungen sind klassifiziert nach (a) erster Ordnung
und (b) zweiter Ordnung.

2. Ordnung

»T 5
p = konst. T, T

Um die Effekte nahe der kritischen Temperatur detaillierter wiederzugeben, bietet sich die
Landau-Theorie an [55]. Diese beschreibt iiber eine Potenzreihenentwicklung die Freien
Enthalpie G (T, p) nach dem Ordnungsparameter Q um den Phasenumwandlungspunkt. Somit
kann unter der Annahme, dass um T der Ordnungsparameter Q kleine Werte annimmt, die
Freie Enthalpie um die zusatzliche Variable Q zu G(T,p,Q) erginzt werden. Die
Potenzreihenentwicklung nahe der Umwandlungstemperatur folgt dabei:

1 1 1
G(T,p,Q) = Go(T,p) +5A(T,p)Q* + 3 B(T,p)Q* + , C(T,p)Q* +-  (212)
Der Ordnungsparameter Q beschreibt in kristallin aufgebauten Materialien die Auspragung
der Ordnung in Abhéngigkeit der Temperatur. Es gilt:

0= {= 0 fir T > Ty — hoch symmetrische Phase

# 0 fiir T < Ty — niedrig symmetrische Phase (2.13)
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Analog konnen Phasenumwandlungen erster und zweiter Ordnung nach der Ehrenfest-
Klassifikation auch durch das Verhalten des Ordnungsparameters bei T beschrieben werden,
wie auch in Abbildung 11 dargestellt ist [54]:

_ {unstetig/diskontinuierlich — Ubergang erster Ordnung (2.14)

stetig/kontinuierlich - Ubergang zweiter Ordnung

Zur mathematischen Betrachtung wird die Annahme getroffen, dass der
Ordnungsparameter Q nur Werte zwischen 0 und 1 annimmt. Innerhalb der vorliegenden
Thematik, kann der Druck p als konstant angenommen werden. Entsprechend ergibt sich aus
der Gleichung (2.12):

G(T,Q) = Gyo(T) +%A(T)Q2 +%B(T)Q3 +%C(T)Q4 + - (2.15)

Fiir eine gegebene Temperatur T fithrt die Minimierung von G (T, Q) aus Gleichung (2.15) nach
Q zum Gleichgewichtszustand mit Q,. Daraus resultieren drei Ansatze zur Beschreibung von
Phaseniibergéangen [50, 56]:

() G(T,Q) = Go(T) + 5 AMTIQ? + 3 BAIQ* + 3 C(TQ* (216)

. 1 1 1

() 6(T,Q) = Go(T) + 3 A(TIQ? + 3 BQ* + £ C(TQ° (217)
i) G(T, Q) = Go(T) + 5 ATQ? + 7 BTIQ* (218)

Unter der Annahme G(T,p, Q) # G(T,p, —Q) fihrt der Ansatz (i) zu einer asymmetrischen
Losung mit einem globalen Minimum. Der Ansatz (ii) unterscheidet sich hierbei, da G nicht
vom Vorzeichen von Q abhidngt und somit gilt: G(T,p, Q) = G(T,p, —Q). Dies fiihrt zu einer
symmetrischen LOosung mit zwei gleichwertigen Minima. Die Ansatze (i) und (ii) liefern
Beschreibungen fiir einen Phaseniibergang erster Ordnung. Mit dem Ansatz (iii) 1dsst sich ein
Phaseniibergang zweiter Ordnung beschreiben. Die schematischen temperaturabhiangigen
Verlaufe von Q sind in Abbildung 11 dargestellt und die G (T)-Q-Kurven fiir verschiedene
Temperaturen in Abbildung 12. Mogliche Losungen fir den Ansatz (i) werden in
Abbildung 12 (a) gezeigt, wobei sich hier nur ein globales Minimum bei Q, ausbildet. In
Abbildung 12 (b) werden die Losungen mit symmetrischen Verlaufen und somit zwei globalen
Minima (vgl. Ansatz (ii), Gleichung (2.17)) dargestellt. Der Verlauf fiir einen Phaseniibergang
zweiter Ordnung istin Abbildung 12 (c) mit den charakteristischen Temperaturen abgebildet.
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Abbildung 12: Die Abhdngigkeit der Freien Enthalpie G(T, Q) von dem Ordnungsparameter Q
fiir verschiedene Temperaturen schematisch dargestellt. In (a) und (b) fiir
einen Phaseniibergang erster Ordnung und in (c) fiir einen Phaseniibergang
zweiter Ordnung. Abbildungen nach Ref. [50, 56].

Flr eine ausfiihrliche mathematische Aufbereitung kann Ref. [50, 54, 56] herangezogen
werden. Es ist moglich, den Ordnungsparameter verschiedenen makroskopischen Gréfien
zuzuordnen, einige relevante Beispiele sind in Tabelle 1 aufbereitet. Santodonato et al. [57]
zeigten 2018 iiber ein Untergittermodell, dass sich iiber diesen Ansatz auch Ordnungs-
phdnomene in komplexen Legierungen beschreiben lassen. So konnte die B2-Ordnung und
der Phasentibergang liber Monte-Carlo-Simulationen sowie komplementare Experimentente
mittels Neutronenstreuung nachgewiesen werden. Fir die AINbTiV-Legierung konnten
Kormann etal. [58] den A2/B2-Phaseniibergang sowie den C,-Verlauf beim Abkiihlen
simulativ abbilden. Als Ordnungsparameter wurde hierbei die Gitterbesetzung mittels Unter-
gittermodell der A2 /B2-Kristallstruktur verwendet.

Tabelle 1: Phaseniibergdnge, ihre Ordnungsparameter und Beispiele anhand von
experimentell nachgewiesenen Systemen [50].

Phaseniibergang Ordnungsparameter Q Beispiel
Fliissig/Gas molares Volumen/Dichte H.0
Ferromagnetismus magnetisches Moment Fe
Antiferromagnetismus magnetisches Moment eines Untergitters FeF,
Ferroelektrizitat Elektrisches Dipolmoment BaTiOs;
Suprafluiditat 4He-Amplitude (komplex) ‘He
Supraleitung Cooper-Paar-Amplitude Pb

Ordnung in Legierungen Besetzung des Untergitters/Beugungsintensitit Cu-Zn
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2.3.2 Synkretische Unterteilung von Phasenumwandlungen

Die vorgestellte Unterteilung nach Ehrenfest und die Beschreibung iiber die Landau-Theorie
sind unzureichend, um experimentell untersuchte Phasenumwandlungen korrekt zu
beschreiben. So wurden unter anderem iiberlagerte Phasenumwandlungen (mit einem
deutlichen Anstieg von S, vor dem Sprung mit AS) in Experimenten beobachtet [59].
Entsprechend arbeiteten Roy [59] sowie spater Banerjee und Mukhopadhyay [60] die
moglichen Unterscheidungsoptionen auf. Eine Phasenumwandlung kann unterteilt werden
nach: (i) thermodynamischen, (ii) strukturellen und (iii) kinetischen Kriterien sowie (iv) der
Anzahl der Komponenten. Letztere wird typischerweise nicht als Differenzierungskriterium
angegeben, da sie sich meistens aus dem Kontext ergibt. Entsprechend resultiert eine drei-
dimensionale Matrix, die in Abbildung 13 dargestellt ist. Die kinetische Unterscheidung ist
umstritten da wie bereits durch Roy [59] angemerkt, ,Jangsam’ (abschreckbar) und ,schnell’
(nicht abschreckbar) subjektive Einteilungen sind, denn die Zeitskala der Abschreckung kann
durch andere Versuchsaufbauten verandert werden. Innerhalb dieser Ausarbeitung wird
deshalb die Unterteilung in kurze und lange Diffusionswege verwendet. Nicht alle Kombi-
nationen aus den vier Kriterien sind physikalisch sinnvoll, z. B. wird eine kinetisch schnelle
(athermische) Umwandlung keine langen Diffusionswege beinhalten.

Die strukturelle Unterteilung kann auf die Unterschiede zwischen den Phasen vor und nach
der Festkorperumwandlung abstrahiert werden [59]. Eine displazive Phasenumwandlung ist
gekennzeichnet durch eine kooperative Verschiebung von Atomen ohne Anderung der
Nachbarschaftsbeziehung. Es werden entsprechend keine primaren chemischen Bindungen
gelost. Damit liegt in allen drei Dimensionen ein struktureller Bezug zwischen den beiden
polymorphen Phasen/Formen vor, wihrend z. B. bei einer martensitischen Umwandlung nur
ein Bezug in zwei Dimensionen existiert. Typischerweise weisen die Tieftemperaturphasen
die geringere Symmetrie auf und sind eine Untergruppe der Hochtemperaturphase. Bei einer
Phasenumwandlung mittels Diffusion, die auch als rekonstruktive Phasenumwandlung
bezeichnet wird, wird aufgrund der Bewegung von Leerstellen (und somit Atomen) eine neue
Phase aufgebaut. Somit werden primare chemische Bindungen aufgebrochen und es erfolgt
ein Umbau der Struktur. Eine strukturelle Beziehung mit der urspriinglichen Phase ist nach
der Umwandlung nicht mehr vorhanden.
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Abbildung 13: Synkretische Klassifizierung von Phasenumwandlungen, nach Ref. [59, 60].

Exemplarisch lassen sich einige bekannte klassische Umwandlungen nach diesem System
einsortieren. Die martensitische Umwandlung im Fe-C-System ist (i) strukturell durch eine
Verschiebung, (ii) kinetisch schnell (,nicht abschreckbar‘) und (iii) durch eine Umwandlung
ersten Ordnung charakterisiert. Die bainitische Umwandlung von Fe-C hingegen unter-
scheidet sich in ihrer Kinetik, da sie thermisch aktiviert ist und eine definierte Abkiihl-
geschwindigkeit bendtigt. Die eutektoide Umwandlung von Fe-C kann folgendermafien
eingeteilt werden: (i) strukturell per Diffusion; (ii) kinetisch langsam und (iii) thermo-
dynamisch nach der ersten Ordnung. Die para- zu ferromagnetische Umwandlung von a-Fe
kann wie folgt differenziert werden: (i) strukturell per Verschiebung; (ii) kinetisch schnell
und (iii) thermodynamisch zwischen erster und zweiter Ordnung.
Fiir diese Ausarbeitung mit ihren mehrkomponentigen Systemen sind folgende Festkorper-
umwandlungen von Interesse [11, 61]:
e Ausscheidungsbildung (¢ — a + ) mit
o Keimbildung
o Wachstum
o Vergroberung
e Spinodale Entmischung (¢ = a; + a3)
e Ordnungsreaktionen (a - a')
Hierbei sind @ und  chemisch unterschiedliche, ungeordnete Mischkristalle. Der Apostroph
zeigt eine Ordnung an und der Index eine andere chemische Zusammensetzung. Auf die
Ausscheidungsbildung sowie die spinodale Entmischung wird im folgenden Kapitel 2.3.3
detailliert eingegangen.
Eine ungeordnete Phase kann unterhalb einer kritischen Temperatur eine Ordnung ausbilden,
wobei zwischen Ordnungsreaktionen durch Umorientierung oder durch Substitution unter-
schieden werden kann. Bei der Umwandlung durch Substitution miissen innerhalb der
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Elementarzelle nur Platzwechsel von Atomen stattfinden (somit erfolgt keine Diffusion
mittels Leerstellen), dabei findet eine Wanderung tiber die Zwischengitterplatze statt. Je nach
Ablauf kann die Ordnungsreaktion der ersten Ordnung (diskontinuierlich) oder der zweiten
Ordnung (kontinuierlich) nach Ehrenfest zugeteilt werden.

2.3.3 Keimbildung und Keimwachstum sowie spinodale Entmischung

Eine Entmischung kann iiber keimbildungs- und keimwachstumskontrollierte Ausschei-
dungsbildung oder diffusionsgesteuerte, spinodale Entmischung erfolgen. Da die Prozesse
fundamental unterschiedlich sind und deutliche Auswirkungen auf das resultierende Gefilige
haben, ist eine Identifizierung derselben von Relevanz. Zur Vereinfachung wird im
Nachfolgenden von einem bindren System aus den Komponenten A und B ausgegangen, die
bei hoheren Temperaturen einen homogenen Mischkristall ¢ ausbilden.

T a

4 (@)

Spinodale Binodale

G d*G/dx?
X>0 (b)

>
A X X, Xg
X X3
Abbildung 14: (a) Schematisches bindres Phasendiagramm mit den Komponenten A und B.
Bei tieferen Temperaturen tritt eine Mischungsliicke auf. (b) G (xg)-Kurve
liber der Zusammensetzung xg bei der Temperatur T; aus (a). Abbildungen

nach Ref. [60].
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Im Fall einer spinodalen Entmischung, d. h. einer Phasenumwandlung durch Diffusion, ohne
energetische Barriere und zweiter Ordnung, bilden sich aus einer homogenen Losung zwei
Phasen aus. Bei tieferen Temperaturen tritt eine Mischungsliicke im Phasendiagramm auf, die
zu einem Mehrphasenbereich mit den beiden Mischkristallen @; und a, fithrt. Der Index zeigt
hier eine unterschiedliche chemische Zusammensetzung an, wdhrend der griechische
Buchstabe auf die einheitlichen Kristallstrukturen aller beteiligten Phasen a, a; und a,
hinweist. Die binodale sowie die spinodale Kurve im bindren System sind schematisch in
Abbildung 14 (a) dargestellt [60, 62, 63]. Die entsprechende Freie Enthalpie G (xg)-Kurve fiir
die konstante Temperatur T; iiber den Stoffmengenanteil xg ist in Abbildung 14 (b) gezeigt.
Die Grenze zwischen dem stabilen einphasigen und den zweiphasigen Bereichen (binodale
Kurve) wird durch die Berithrungspunkte mit der Doppeltangente bei den Konzentrationen
x, und x, definiert. Die spinodale Kurve wird durch die Wendepunkte W, und W; (02G /dx? =
0) von G(xg) bei xg; und xg, bestimmt [63]. Innerhalb der spinodalen Kurve fiihren
infinitesimale Schwankungen der chemischen Zusammensenkung zu einer Reduktion von
G(xg). Da keine Energiebarriere iiberwunden werden muss, ist das System instabil und
benotigt keinen Keimbildungsprozess [60, 62, 63]. Entsprechend bildet sich ein Gefiige aus,
das durch lokale Schwankungen der Konzentration gekennzeichnet ist. Im vereinfachten
eindimensionalen Fall kann die Konzentration {iber eine Sinusfunktion mit einer Wellenlédnge
A und einer Amplitude Axg beschrieben werden, wie in Abbildung 15 (b) dargestellt ist [60,
62, 63]. Mit der Zeit nehmen die Amplitude sowie die Wellenldnge zu. Entsprechend kann in
den Anfangsstadien der Phasenseparation keine Grenzflache definiert werden. Durch den
Sinusverlauf der Konzentration entstehen interpenetrierende Gefiige mit regelmafdigen
Strukturen [62-64]. Im Endstadium bildet sich eine scharfe Grenzfliche aus (ahnlich denen
bei Ausscheidung iiber Keimbildung).

Im Bereich zwischen der Binodalen und Spinodalen mit 82G /dx3 > 0, z. B. bei der Zusammen-
setzung x, muss sich erstlokal ein Keim mit mindestens einer Konzentration von x5 ausbilden,
bevor die Phasenseparation thermodynamisch ablaufen kann. Dies entspricht einer
thermodynamischen Barriere, weshalb entsprechend in diesem Bereich der Ausscheidungs-
vorgang liber Keimbildung auftritt [60]. Das resultierende Gefiige besteht in der Matrix aus x;,
wahrend sich ein Keim mit der Zusammensetzung x, ausbildet, wie in Abbildung 15 (a)
dargestellt.
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Abstand Abstand

Abbildung 15: Zeitverlauf der Konzentrationsentwicklung der Phasenumwandlung bei
konstanter Temperatur. In (a) ist der Verlauf fiir Keimbildung und
Keimwachstum dargestellt; in (b) fiir die spinodale Entmischung. Der
Zeitverlauf ist t; < t, < t3. Flr die Wellenldnge A der Entmischung gilt 4; <
A,. Abbildungen nach Ref. [60, 63].

Bei weiterer Phasenseparation treten die Stadien Wachstum und Vergroberung des Gefiiges
auf. Die Wachstumsphase ist durch eine Zunahme der individuellen Groéféen der Ausschei-
dungen (Wachstum auf Basis von Matrixelementen) sowie des gesamten Volumenanteils
ausgezeichnet. Die anschliefiende Vergroberungsphase fithrt nur noch zu einem selektiven
Wachstum der Ausscheidungen auf Basis kleinerer Ausscheidungen (z.B. iiber die
Ostwaldreifung [65, 66]). Die chemische Zusammensetzung der Matrix andert sich nicht mehr
mit der Zeit. Der Volumenanteil von Ausscheidungen ist iiber die Zeit konstant und es tritt nur
eine gerichtete Diffusion zwischen den Ausscheidungen auf.

In einigen CCA wurde die spinodale Entmischung experimentell untersucht. Anzumerken sind
hierbei die Systeme Al-Fe-Ni-Cr-V [67] mit einem zweiphasigen Al- und L1,-Gefiige,
Al-Fe-Ni-Co-Cr-Cu [68] mit einem ebenfalls zweiphasigen A1- und B2-Gefiige (sowie reinen
Cu-Ausscheidungen), Fe-Ni-Cr-Co-Mn [69] mit einer Phasenseparation an den Korngrenzen,
Ti-Zr-Nb-Ta [70] mit einem A2-A2-Gefiige sowie Fe-Ni-Co-Cu-Mn [71] mit einem
A1-A1-Gefiige. Es ist erkennbar, dass es sich bei den meisten Systemen um solche mit einer
A1-Kristallstruktur handelt und sie auf dem System Cu-Ni-Fe-ME und Cu-Ni-Cr-ME aufbauen
(mit ME fir ein weiteres metallisches Element). Innerhalb dieser einfacheren Systeme
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wurden die Entmischungsvorginge bereits untersucht [64]. Entsprechend kann davon
ausgegangen werden, dass es auch zu Entmischungsvorgidngen innerhalb der komplexeren
Systeme kommt. Zum Nachweis wurden in den meisten Fallen Proben bei Temperaturen von
<1000 °C ausgelagert und dann die chemische Zusammensetzung mittels Atomsondentomo-
graphie (APT) sowie Transmissionselektronenmikroskopie (TEM) ermittelt. Uber die
Anderung der Frequenz und Amplitude der chemischen Zusammensetzung wurden dann
Riickschliisse auf den Entmischungsvorgang geschlossen.
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3  Experimentelle Durchfiihrung

3.1 Werkstoffherstellung und -verarbeitung

3.1.1 Schmelzmetallurgische Herstellung

Fiir die nachfolgenden Untersuchungen wurde ein schmelzmetallurgischer Prozess
verwendet, um die geeignete Probenmenge herzustellen. Hierbei wurden technisch reine
Elemente in Kompaktform, d. h. Bleche (Ta, Mo) oder Stiicke (Ta, Ti, Cr, Al), von ChemPur
Feinchemikalien und Forschungsbedarf GmbH sowie Evochem Advanced Materials GmbH
verwendet. Die Reinheit wurde von den Lieferanten mit 99,9, 99,95, 99,8, 99,99 und 99,99 %
fiir Ta, Mo, Ti, Cr bzw. Al beziffert. Die Elemente wurden einzeln eingewogen und in einen Cu-
Tiegel gegeben. In einem AM/0.5-Lichtbogenschmelzofen von Edmund Biihler GmbH fand der
Schmelzprozess statt. Nach Einsetzen des befiillten, wassergekiihlten Tiegels, der W-Stab-
elektrode sowie eines Zr-Stiickes wurde die Prozesskammer geschlossen und mittels vier
Pumpschritten fiir den Schmelzvorgang vorbereitet. Hierfiir wurde drei Mal ein Vorvakuum
von 5+ 1072 mbar erzeugt und anschliefdend mit Ar (Reinheit von = 99,998 %, ARCAL™ Prime
von Air Liquide S.A.) geflutet. Nach Erreichen eines Hochvakuums von < 1 - 10~* mbar mittels
einer Turbopumpe wurde die Prozesskammer mit Ar bis zu einem Prozessdruck von
600 mbar geflutet. Vor jedem Schmelzvorgang wurde das Zr-Stiick aufgeschmolzen, um den
Restsauerstoff zu binden.

Die Elemente wurden vollstidndig aufgeschmolzen und fiir ~ 30 s schmelzfliissig gehalten. Die
erstarrte Probe wurde gewendet und von Neuem aufgeschmolzen. Fiinf Mal wurden diese
Schritte zur Sicherstellung einer moglichst homogenen Verteilung der Elemente innerhalb des
Probenvolumens durchgefiihrt. Je nach geplanter Materialcharakterisierung wurden die
Knopfproben nochmals aufgeschmolzen und in einen quaderférmigen Cu-Tiegel gegossen.
Durch die signifikant unterschiedlichen Schmelz- und Siedetemperaturen der Elemente kann
es je nach Legierungszusammensetzung zu Abweichungen in der Zusammensetzung der
Proben kommen [72]. Mit 3020°C liegt der Schmelzpunkt von Ta iiber den Siede-
temperaturen von Cr (2672 °C) sowie Al (2470 °C) [35].

Je nach Zusammensetzung kann sich ein Schmelzbad (aus Al, Cr, Ti und Mo) mit Temperaturen
unter der Schmelztemperatur von Ta ausbilden, in dem durch Konvektion und den Druck des
Lichtbogens Ta-Stiicke vor dem Lichtbogen hertreiben, ohne aufgeschmolzen zu werden.
Folglich weist der Mischkristall der Probe anschlief3end eine niedrigere Ta-Konzentration auf
als die angestrebte. Bei den hohen Temperaturen zum Aufschmelzen von Ta und Mo, kann es
zum Abdampfen der Elemente Cr und Al kommen, was entsprechend zu einer Verringerung
der Konzentration von Cr und Al im Mischkristall fiihrt.
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Thermisch induzierte Eigenspannungen und Phasenumwandlungen kénnen ein Abplatzen
von Probenteilen hervorrufen, was in einer Abweichung der Probenzusammensetzung
resultiert. Um die Legierungszusammensetzung zu quantifizieren, wurde die chemische
Zusammensetzung aller Proben bestimmt.

3.1.2 Wairmebehandlung

Zur gezielten Untersuchung verschiedener Zustinde der Legierungen wurden unterschied-
liche Warmebehandlungen durchgefiihrt.

Um das dendritische Geflige nach der schmelzmetallurgischen Herstellung zu homo-
genisieren, erfolgten Warmebehandlungen im Temperaturbereich von 1200 bis 1600 °C fiir
20 bis 200 h. Hierfiir wurde ein HTRH-70-600/18-Widerstandsrohrofen der Firma Carbolite
Gero GmbH & Co. KG verwendet. Die Heiz- und Abkiihlraten betrugen hierbei 100 bis 250 K/h
im relevanten Temperaturbereich (> 400 °C). Zur Vermeidung einer Oxidation wahrend der
Warmebehandlung wurde im Arbeitsrohr dreimal ein Feinvakuum eingestellt und
anschlieffend mit Ar (= 99,998 %, ARCAL™ Prime) geflutet. Im letzten Schritt wurde ein
konstanter Ar-Fluss mit <1 ml/min eingestellt. Bei den Warmebehandlungen bei 1600 °C
wurde vor den Probentiegel ein Tiegel mit Ti-Schwamm positioniert, um Restsauerstoffin der
flieffenden Atmosphére zu binden. Um den Kontakt mit der Atmosphare moglichst minimal zu
halten, wurden die Proben in iibereinandergelegten Schiffchen (aus Degussit AL23 (Al,O3) der
Kyocera Fineceramics Solutions GmbH) gelegt. Mittels Mo-Blechen zwischen Probe und Tiegel
wurde eine Reaktion mit dem Al,O3 verhindert.

Flir weitere Warmebehandlungen wurden Stiicke der Proben in evakuierten Quarzglas-
Ampullen versiegelt. Die mechanischen Eigenschaften von Quarzglas limitieren hierbei die
Warmebehandlungstemperatur auf 1200 °C. Der Innendruck der Ampullen entsprach dabei
einem Feinvakuum, das mittels zweistufigen Drehschieberpumpen hergestellt wurde. Zur
Vermeidung von Reaktionen zwischen dem Quarzglas (SiO2) und den Proben wurden diese in
Ta- oder Mo-Folien eingewickelt. Dann wurden die Quarzglas-Ampullen zum Abschrecken in
einem Wasserbad aufgebrochen. Fiir die Warmebehandlungen wurden kalibrierte Muffel6fen
der Firma Nabertherm GmbH verwendet.
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3.2 Werkstoffcharakterisierung

3.2.1 Rasterelektronenmikroskopie

Die Untersuchungen mittels Rasterelektronenmikroskop (REM) fanden an einem EVO50 der
Carl Zeiss AG sowie einem Helios NanoLab™ 650 von Thermo Fischer Scientific Inc. statt. An
beiden Geraten wurden sowohl die vom Hersteller verbauten Sekundarelektronen(SE)- als
auch die Riickstreuelektronendetektoren (BSE) fiir die Bildgebung verwendet. Je nach Mess-
verfahren wurde eine Beschleunigungsspannung zwischen 2 und 30 kV eingesetzt.

Zur quantitativen Bestimmung der chemischen Zusammensetzung mittels energiedispersiver
Rontgenspektroskopie (EDX) wurden jeweils drei zufallige Bereiche auf der Probe analysiert.
Zur Messung kam ein Oxford-X-MAX-Detektor von Oxford Instruments plc. am FEI Helios
Nanolab™ 650 zum Einsatz. Mit der AzTec-Software von Oxford Instruments wurde eine
Ordnungs-, Absorptions- und Fluoreszenzkorrektur (ZAF) durchgefiihrt. Abschlief3end
wurden die Messergebnisse gemittelt und die Messung auf einem am gleichen Setup
gemessenen Standard bezogen. Die chemische Zusammensetzung der Standardprobe wurde
im Vorfeld mittels optischer Emissionsspektrometrie mit induktiv gekoppeltem Plasma (engl.
inductively coupled plasma optical emission spectrometry, ICP-OES) bestimmt.

Fiir die REM-Untersuchungen wurde eine Scheibe per Schleiftrennen oder Drahterodieren
abgetrennt. Planparallel wurden diese mittels eines Diinnschliffhandprobenhalters von
Buehler (Illinois Tool Works, Inc.) geschliffen. Anschliefend wurden die Proben in Methyl-
methacrylat-basierten Einbettmittel DemoTec 30 von DemoTec Demel e.K. eingebettet. Die
metallographische Prdparation der Oberfliche wurde anhand folgender Schritte
durchgefiihrt: (i) Schleifen mit Zentralandruck mit feiner werdendem SiC-Schleifpapier bis
P4000, bei 30 N pro Probe, Gegenlauf und 250 U/min. (ii) Polieren mit Einzelandruck mit
3 um und 1 pm Poliersuspension auf MD-DAC-Poliertiichern von Struers GmbH fiir 5 min mit
10 N pro Probe. Daran schloss sich eine chemisch-mechanische Politur mit nicht auskristalli-
sierender, kolloidaler Si-Suspension OPS-S NonDry Suspension mit pH = 9,8 von Struers auf
einem MD-Chem-Poliertuch (ebenfalls von Struers) fiir 10 min bei einem Anpressdruck von
5N pro Probe an. (iii) Atzen der Probenoberfliche mit NH3:H,02:H,0 (destilliert) im
Mischungsverhaltnis 1:2:7 fiir 5 min bei Raumtemperatur. (iv) Vibrationspolieren der Proben
fiir > 8 h auf einer VibroMet 2 von Buehler. Als Poliertuch wurde ein MicroCloth von Buehler
und als Poliersuspension OPS-S NonDry von Struers verwendet.

Nach dem Vibrationspolieren wurden die Proben einzeln fiir mindestens 12 h in Aceton
gelegt, um die DemoTec 30-Einbettmasse aufzuldsen. Nach mehreren Reinigungsschritten in
Aceton und Isopropanol wurden die Proben mit Sekundenkleber auf einen passenden Stift-
probenteller aus Al geklebt und nach dem Trocknen mittels Leitsilber kontaktiert. Die
angeklebte Probe wurde nochmals mit destilliertem Wasser fiir 30 min vibrationspoliert,
bevor sie abschliefiend in Isopropanol gereinigt wurde.
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3.2.2 Rontgendiffraktometrie

Die Kristallstruktur der Pulverproben wurde mittels Cu-K.-Strahlung in einem D2-Rdntgen-
diffraktometer von Bruker AXS GmbH untersucht. Die Messung mittels Lynxeye Linien-
detektors im gekoppelten 8 /6-Modus mit rotierender Probe wurde tiber den Messbereich von
260 = 10° bis 145° bei einer Schrittweite von 0,01° durchgefiihrt. Bei 30 kV und 10 mA wurde
die Rontgenrohre betrieben und die Messzeit pro Punkt betrug 384 s. Die Aufarbeitung der
Daten fand in der Software DIFFRAC.EVA V3.0 von Buker und die finale Auswertung der
Reflexpositionen in OriginPro V2022 von OriginLab Corp. statt. Mittels der Bragg-
Gleichung [73]:

niA = 2d - sin(@) (3.1)

sowie der Extrapolation der Netzebenenabstinde nach 8 = 90° wurde die Gitterkonstante
bestimmt, wobei A die Wellenldange der Rontgenstrahlen ist und 8 der Winkel zwischen
Rontgenstrahl und Gitterebene (Braggwinkel). d gibt den Abstand zwischen den parallelen
Gitterebenen an und n ist die Beugungsordnung. Die Extrapolation erfolgte durch eine lineare
Regression der Gewichtungsfunktion nach Nelson-Riley [74]:

%(cot2 (6) + cot (0) - cos (0)) (3.2)

Zur Herstellung der rontgenographischen Pulver-Proben wurden kleine Probenstiicken
zuerst von allen Seiten geschliffen (per Hand mit SiC-Schleifpapier P320). Anschliefiend
wurden die Proben in einem Achat-Morser manuell mit dem Pistill zu Pulver zerstof3en. Dieses
wurde mit Epoxidharz-Einbettmittel Epoclear von Schmitz Metallographie GmbH vermengt
und in einen passenden PMMA-Pulverprobenhalter fiir Bruker-XRD-Gerdte gegossen. Nach
dem Ausharten wurde die Proben halb automatisch, mit feiner werdendem Sic-Schleifpapier
bis P4000 geschliffen, und abschlief3end in Isopropanol gereinigt.

3.2.3 Dynamische Differenzkalorimetrie

Zur thermischen Analyse wurden die Probenscheiben mittels einem dynamischen Differenz-
kalorimeters DSC 404 F1 Pegasus von Netzsch-Geratebau GmbH untersucht. Die Analyse der
Proben erfolgte in einem Pt-Tiegel mit AlOs-Inlay und Pt-Deckel mit Offnung, wobei die
Analysen mit einer Heizrate von 10, 20 und 40 K/min bei konstantem Ar-Durchfluss
(299,9999 % Reinheit, ALPHAGAZ 2 von Air Liquide S.A.) durchgefiihrt wurden. Ein Saphir-
standard von Netzsch wurde bei jeder Messreihe zur Bestimmung der Anderung der
Enthalpie H nach der Temperatur T, dH /dT (nach DIN 51007:2019), mitgemessen. Mittels Al-,
Ag-, Au- sowie In-Standards wurde das Gerat flir die verwendeten Heizraten kalibriert. Vor
der ersten Verwendung wurden Tiegel, Inlay und Deckel in Isopropanol gereinigt und
anschliefdend an Luft bei 1200 °C in einem Muffelofen ausgeheizt.
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Die Proben fiir die thermischen Analysen wurden mittels Drahterodieren mit einem Durch-
messer von 5,5 mm und einer Hohe von 1 mm aus dem Probenvolumen erodiert. Alle Seiten
wurden mit P320 SiC-Schleifpapier geschliffen, bis die Oberfladchen frei von der Erodierschicht
waren. Mittels Sekundenkleber wurden die Proben auf einem Diinnschliffhandprobenhalter
von Buehler aufgeklebt und anschliefdend mit SiC-Schleifpapier mit Kérnung P320 bis P4000
geschliffen. AnschliefSend wurden sie in einem Acetonbad vom Diinnschlifthandprobenhalter
abgeldst und in Aceton sowie Isopropanol fiir mindestens 10 min in einem Ultraschallbad
gereinigt.

Unter dem Begriff ,DSC* werden typischerweise Versuchsaufbauten verstanden, in denen
beide Tiegel einzeln beheizbar sind und eine Leistungsmessung AP stattfindet. Die Regelung
erfolgt iber die zwei gemessenen Temperaturen, mit dem Ziel, beide Temperaturen gleich zu
halten (Treferenz = Tprobe) [75]. Dieser Versuchsaufbau wird in der Literatur als ,dynamische
Leistungsdifferenzkalorimetrie’ (engl. power compensating DSC) bezeichnet. Fir die
Forschung zu dieser Arbeit wurde ein DSC-Gerdt mit einem Ofen und einer thermischen
Kopplung von Referenz und Probe iiber eine Metallverbindung verwendet. Da hier das Signal
iiber die Temperaturdnderung bzw. den somit ermittelten Warmestrom eruiert wird, ist die
korrekte Bezeichnung ,dynamische Warmestromdifferenzkalorimetrie’ (engl. heat flux DSC).
Zur Erhohung der Lesbarkeit wird in dieser Ausarbeitung nur ,DSC‘ bzw. thermische Analyse
verwendet, wenn eine dynamische warmestromdifferenzkalorimetrische Messung gemeint
ist.

In Abbildung 16 ist beispielhaft an verschiedenen binidren Phasendiagrammen gezeigt, wie die
Messsignale von thermischen Analysen interpretiert werden konnen. Entsprechend sei auf
einige Punkte hingewiesen [75]: (i) Je nach auftretender Reaktion kann die Temperatur des
Onsets (9,) oder das Maximum des Signals die relevante Temperatur sein. Entsprechend der
bindren Phasendiagramme sind diese Temperaturen/Punkte im Messsignal mit Kreisen
hervorgehoben. (ii) Bei Onsets sind zwei Auswertungsmethoden in der Literatur gangig: iiber
den Schnittpunkt der Tangenten oder tliber die erste Abweichung von der Basislinie. Letzteres
ist iber die Ableitung des Messsignals nach der Temperatur genauer bestimmbar und fiihrt
somit zu einem genaueren Ergebnis. (iii) Die Masse der Probe fithrt zu einer zeitlichen
Verzogerung (engl. thermal lag) im Messsignal. Entsprechend sind fiir eine genaue
Temperaturbestimmung kleinere Massen zu bevorzugen. (iv) Die Abhédngigkeit der
Umwandlungstemperatur von der Heizrate (je nach Phasenumwandlung) ist fiir das
Messsignal 1 beispielhaft fiir zwei Heizraten (mit 8, > ;) dargestellt.
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Abbildung 16: Schematische Darstellung des Messsignals AT von thermischen Analysen
verschiedener bindrer Phasendiagramme. Oben sind drei verschiedene
Phasendiagramme dargestellt, wobei a der Mischkristall der Komponenten A
und B ist, und L die Schmelze. Mit 9, ist die Temperatur markiert, ab der das
Messsignal von der Basislinie abweicht. Relevante Stellen fiir die Auswertung
sind mit Kreisen markiert und T ist die Heizrate. Abbildungen nach Ref. [76].

3.2.4 Transmissionselektronenmikroskopie

Die transmissionselektronenmikroskopischen (TEM) Untersuchungen wurden an einem
Talos F200X von Thermo Fischer Scientific der Universitiat Siegen durchgefiihrt. Fiir die
Untersuchungen mittels Kleinbereichsbeugung (SAD) und Dunkelfeld(DF)-Aufnahmen sowie
EDX wurde eine Beschleunigungsspannung von 200 kV verwendet. Die Durchfithrung der
Untersuchungen erfolgte durch Steven Schellert vom Lehrstuhl fiir Materialkunde und
Werkstoffprifung der Universitit Siegen.

Proben fiir Untersuchungen im TEM wurden entweder durch chemo-mechanische
Praparation erzeugt oder durch Zielpraparation mittels fokussiertem Ionenstrahl (FIB) aus
dem Probenmaterial entnommen. Fiir die chemo-mechanische Praparation wurden Zylinder
mit dem Durchmesser 2,95 mm per Funkenerosion aus dem Probenmaterial entnommen.
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Anschlieffend wurden diinne Scheiben mittels einer Diamantdrahtsage abgetrennt. Diese
wurden manuell mittels SiC-Schleifpapier mit P4000 Kornung auf eine Dicke von unter
100 pm abgetragen. Mittels einer TenuPol-5 (Struers) wurden die Proben elektrolytisch
gedinnt, bis optisch eine Perforation festzustellen war. Der Elektrolyt bestand aus
H>S04:CH30H im Verhaltnis 4:1. Der Perforationsvorgang fand bei einer angelegten Spannung
von 12 V und bei Raumtemperatur statt. An einem Zweistrahlgerat FEI Helios NanoLab™ 650
wurde die Zielpraparation durchgefiihrt. Nach Aufbringen von zwei Pt-Schichten mittels
Elektronen- sowie lonenstrahls (Ga*) wurde das Probenvolumen freigelegt und mittels einer
Omniprobe (Oxford Instruments) entnommen. Anschliefdend wurde das Probenvolumen auf
den entsprechenden Probenhalter aufgebracht und durch Abscheidung von Pt mithilfe des
Gat*-lonenstrahls fixiert. Die ersten Diinnschritte mit dem Ga*-lonenstrahl fanden bei 30 kV
und verschiedenen Stromstarken statt. Bei einer Beschleunigungsspannung von 8 bis 2 kV
sowie Stromstdrken von 74 bis 16 pA wurden die finalen Schritte des Abtragens durchgefiihrt.
Hierbei wurden die Winkel variiert, um ein ausreichend grof3es, fiir Elektronen transparentes
Volumen zu erzeugen.

3.2.5 Atomsondentomographie

Flir eine hochaufgeloste chemische Analyse der verschiedenen Phasen wurden mittels
Atomsondentomographie (APT) Materialproben in Form kleiner Spitzen untersucht. Hierfur
wurden an einem FEI-Strata-Zweistrahlgerdt Probenspitzen durch Materialabtrag mit dem
Ga*-lonenstrahls hergestellt. Dazu wurde ein mit einer Pt-Schicht geschiitztes Probenvolumen
aus der Probe entnommen (analog einer FIB-Lamelle) und auf vorbereitete stumpfe Si-Nadeln
abgesetzt. Die Fixierung auf den Si-Nadeln fand durch eine Pt-Abscheidung statt.
Anschlief}end wurden die Probenvolumina in mehreren Schritten mithilfe des Ionenstrahls zu
einer diinnen Spitze mit einer Linge ~ 3 pym und einem Spitzendurchmesser von <100 nm
abgetragen. Hierbei wurden die Spannung sowie die Stromstarke sukzessive verringert, um
den Gat*-Eintrag zu minimieren [7, 77]. Die Untersuchung fand innerhalb einer LEAP4000X-
HR-Atomsonde von Cameca SAS mit lokaler Lochgegenelektrode statt. Die Spitze wurde
hierfiir auf 50 bis 30 K gekiihlt und die Messung mittels Spannungspulsen mit 125 kHz oder
Laserimpulsen (A = 355 nm) mit 30 bis 50 p] bei 200 kHz durchgefiihrt. Die an der Probe
anliegende Spannung wurde durch die Software geregelt, um eine Detektionsrate von 0,3 bis
0,5% zu erzielen. Mithilfe der Software IVAS (Version 3.8.8) von Cameca fand die
Rekonstruktion der Spitzen statt, und deren Abmessungen wurden mittels REM-SE-
Aufnahmen rekonstruiert. Dr. Sascha Seils vom Institut fiir Angewandte Materialien -
Werkstoffkunde (IAM-WK) des Karlsruher Institut fiir Technologie (KIT) fiihrte die Unter-
suchungen durch.

Da eine Uberlagerung der charakteristischen Intensititen der Signale (Maxima) im Massen-
spektrum von Ti?*- und Mo#*-lonen auftritt, konnten diese nicht fiir weitergehende
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Untersuchungen durch Entfaltung getrennt werden. Entsprechend kommt es zu einer Uber-
schitzung des Ti-Gehalts und einer Unterschiatzung von Mo, da die Ti2*- und Mo*+-Signale
vollstindig dem dominanten Ti2+-Signal zugerechnet werden. Dieser Fehler ist jedoch gering
(~ 0,5 At.%) und kann entsprechend fiir die folgenden Betrachtungen vernachlassigt werden.
Um Aussagen tiber die Grof3e und Zusammensetzung der Ausscheidungen treffen zu kénnen,
wurden Isokonzentrationsflachen mittels Schwellenwerten definiert, um eine zweidimen-
sionale Grenzflache zu erzeugen. Auf deren Basis wurden Proxigramme [78] fiir die weitere
Auswertung erstellt. Fiir kleine Ausscheidungen wurde ein Algorithmus zur Clusteranalyse
innerhalb der IVAS-Software angewendet (weitere Details hierzu in Ref. [79, 80]).

3.2.6 Dichtebestimmung

Fiir die Ermittlung der Dichte wurde das Archimedes-Prinzip genutzt. Hierfiir kam eine
Mettler-Toledo ME204T mit dem entsprechenden Messaufbau zum Einsatz.

Probenstiicke mit einer Masse von 0,15 bis 0,5 g wurden von allen Seiten mit P320 SiC-Schleif-
papier geschliffen und anschlieféend mit Isopropanol im Ultraschallbad fiir 10 min gereinigt.

3.3 Mechanische Werkstoffprifung

3.3.1 Hartemessung

Die Bestimmung der Hérte fand an einem Qness-A10+-Mikrohértepriifer der Qness GmbH auf
Basis der Norm DIN EN ISO 6507-1:2006 statt. Alle Messungen erfolgten mit einer Priifkraft
von 0,9807 N (HV 0,1, im Mikrohartebereich). Die Eindriicke wurden mit einem Licht-
mikroskop manuell ausgewertet und innerhalb der Software in HV0,1 umgerechnet. Pro
Probe wurden jeweils mindestens 16 Eindriicke ausgewertet. Die Vickers-Harte ist nach DIN
EN ISO 6507-1:2006 definiert durch:

1 ZFS—m(%) (3.3)

HV =
g daz

Hierbei ist F die Priifkraft in N, « der Winkel des Eindringkorpers (nach Norm a = 136°), d
der arithmetische Mittelwert der beiden Diagonalen (in mm) und g die Normalfall-
beschleunigung aufgrund der Schwerkraft (mit g = 9,80665 m/s?). Eine Umrechnung in
gangige SI-Einheiten fand anschlief3end statt durch:

i _py--9_
H (in GPa) = HV 1000 (3.4)
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3.3.2 Druckversuche

Eine elektromechanische Universalpriifmaschine Z100 von ZwickRoell GmbH & Co. KG wurde
fiir die quasistatischen Druckversuche verwendet. Fiir Messungen oberhalb der Raum-
temperatur wurde ein Vakuumofen der Maytec GmbH benutzt. Um eine Oxidation der Proben
und Vorrichtung zu vermeiden, wurden die Tests in einem Vakuum von
< 1-10"* mbar durchgefiihrt. Die Proben wurden mit kubischen BN eingespriiht, um
Reibung an den Druckflichen zu minimieren. Die Kraft wurde iiber zwei SiC-Blocke
aufgebracht und die Liangendnderung iiber ein vorgespanntes Al,03-Gestidnge bestimmt.
Druckproben mit den Abmessungen (3 x 3 x 5,2) mm?® wurden mit Funkenerosion aus dem
Probenvolumen entnommen. Alle Seiten wurden mit P320 SiC-Schleifpapier geschliffen, bis
die Oberflachen frei von der Erodierschicht waren (metallisch blank). Danach wurden die
Stirnflachen mittels einer Schleifhilfe auf SiC-Schleifpapier mit feiner werdender Kérnung bis
P2500 planparallel geschliffen und anschliefRend manuell alle Kanten gebrochen sowie die
Proben im Ultraschallbad in Ethanol gereinigt.

3.4 Thermodynamische Modellierung

Zur Voraussage von Phasendiagrammen sowie den Gleichgewichtszustdnden einzelner
Zusammensetzungen als Funktion der Temperatur wurde die CALPHAD-Methode [81]
verwendet. Hierbei wird die Freie Enthalpie G (T, p) einer Phase mit einer Polynomfunktion
abgebildet. Die hierfiir benotigten thermodynamischen Parameter stammen entweder aus
experimentellen Messungen oder wurden mittels quantenmechanischer Methoden berechnet.
Diese thermodynamischen Parameter bzw. die daraus resultierenden Polynome fiir die
relevanten Phasen werden in einer Datenbank gebiindelt und mittels Software durch
Minimierung der jeweiligen G(T,p)-Kurven ausgewertet. Innerhalb dieser Ausarbeitung
werden die Auswertungen aus der Software FactSage (Version 7.2) mit einer selbst-
entwickelten Datenbank mit den Elementen Ta, Nb, Mo, Cr, Ti und Al verwendet. Die
Datenbank sowie die Vorgehensweise zur Erstellung und Auswertung sind ausfiihrlich in
Ref. [7, 28, 82] erlautert. Die Arbeitsgruppe von Prof. H.-J. Christ am Lehrstuhl fiir
Materialkunde und Werkstoffpriifung der Universitit Siegen flihrte den Aufbau der
Datenbank sowie die Auswertung durch.
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4  Einphasige Mo-Ti-Cr-Al-Legierungen

Die in Kapitel 4 dargestellten Ergebnisse wurden teilweise in Ref. [33] publiziert. Dr. Franz
Miiller sowie Steven Schellert von der Universitat Siegen am Lehrstuhl fiir Materialkunde und
Werkstoffprifung fertigten innerhalb des gemeinschaftlichen DFG-Projekts ,Development of
refractory metal-based CCAs with improved mechanical properties’ (HE 1872/34-1 und -2)
die thermodynamischen Berechnungen an, die wiederum in Ref. [7, 28, 33] veroffentlicht
wurden.

Die Legierungen, die innerhalb dieses Kapitels besprochen werden, sind mit dem Farbcode
aus Tabelle 7 (Anhang) markiert.

4.1 Thermodynamische Berechnungen und Legierungsauswahl

Wie in Kapitel 2.2 dargelegt, zeichnen sich zahlreiche dquimolare Legierungen aus dem
System Ta-Nb-Mo-Ti-Cr-Al durch ihre B2-Kristallstruktur bei RT aus [7]. Zudem wurde
mittels Auslagerungsversuchen an TaMoTiCrAl und NbMoTiCrAl bei Temperaturen von 700
bis 1000 °C gezeigt, dass signifikante Volumenanteile von Cr,Ta- bzw. CrNb-basierten Laves-
Phasen (in den Modifikationen C14, C15 und C36) entstehen [28]. Alle Modifikationen der
Laves-Phase sind, wie in Kapitel 2.2.2 dargelegt, fiir einen deutlichen Einfluss auf die
Festigkeit sowie Duktilitat bekannt [40, 83]. Innerhalb der Nb-haltigen Legierungen wurde
zudem noch die A15-Phase mit der Zusammensetzung (Mo,Nb)zAl-vorgefunden. Es konnte
gezeigt werden, dass der Volumenanteil von A15 durch eine Steigerung der Nb-Konzentration
in xNb-MoTiCrAl zunimmt [28]. Eine mogliche Schlussfolgerung ist entsprechend, dass zu
einer Vermeidung der Ausbildung dieser Fremdphasen der Ta- sowie der Nb-Gehalt in den
Legierungen signifikant reduziert werden miissen.

Folgende Randbedingungen an die Legierungsserie wurden auf Basis der Literatur-
informationen formuliert: (i) aufbauend auf dem Legierungssystem Mo-Ti-Cr-Al;
(ii) einphasige A2- oder B2-Kristallstruktur bei RT; (iii) keine oder nur vernachlassigbar
geringe Anteile von Fremdphasen; (iv) dhnliche chemische Legierungszusammensetzung, um
den Einfluss auf die Mischkristallverfestigung, die Sprod-Duktil-Ubergangstemperatur sowie
der Solidustemperatur gering zu halten.

Diese Randbedingungen werden von der dquimolaren MoTiCrAl-Legierung sowie der
Legierungsserie MoTiCr-xAl mit (~ 3 < x,; < 25) At.% erfiillt, weshalb in diesem Kapitel die
Berechnungen dieser Legierungen dargelegt und betrachtet werden. Die untere Grenze von
3 At.% Al wurde gewahlt, da unterhalb von 5 At.% die Solidustemperatur deutlich abfillt und
eine Verringerung der Festigkeit durch die Abnahme des Beitrags der Mischkristall-
verfestigung durch Al zu erwarten ist. Auf weitere Systeme, die innerhalb der
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thermodynamischen Berechnungen gefunden wurden, aber die Anforderungen jedoch nur
teilweise erfiillen, wird hier nicht weiter eingegangen.

In Abbildung 17 (a) sind die vorhergesagten stoffmengenbezogenen Phasenanteile in
Abhédngigkeit von der Temperatur fiir die 4quimolare MoTiCrAl-Legierung dargestellt (Daten
aus Ref. [7]). Innerhalb des Temperaturintervalls von 1100 bis 1200 °C wird, auf Basis der
genutzten thermodynamischen Datenbank, eine Anderung der Kristallstruktur von A2 bei
héheren Temperaturen zu B2 bei niedrigeren Temperaturen erwartet. Der Ubergang der
Phasen ist durch die Temperatur 9, markiert. Bei Temperaturen unter 900 °C wird eine
kontinuierliche Zunahme der Phasenanteile der Al15-Phase und eine Abnahme der
B2-Phasenanteile vorhergesagt.
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Abbildung 17: (a) Temperaturabhingige stoffmengenbezogene Phasenverteilung in
MoTiCrAl (im thermodynamischen Gleichgewicht). Daten entnommen aus
Ref. [7]. Up, markiert den vorhergesagten Ubergang von A2 zu B2.
(b) Isoplethaler Schnitt von MoTiCr-xAl (mit x4, = 0 bis 25 At.%). Vertikale
Linien heben die experimentell untersuchten Legierungen vor. Fiir die
Legierungen unter 10 At.% Al ist die B2-Phase im Temperaturbereich der
Berechnungen nicht vorhanden. Daten aus Ref. [7, 33].

Auf Basis der dquimolaren MoTiCrAl-Legierung wurden weitere Berechnungen mit einer
Variation der Al-Konzentration durchgefiihrt, wobei die Verhaltnisse der anderen drei Ele-
mente konstant gehalten wurden. Der entsprechende Gehaltsschnitt ist in Abbildung 17 (b)
dargestellt. Bei den Legierungen mit einem Anteil von < 10 At.% Al (bei xmo = X1i = Xcr) ist die
Festkérperphasenumwandung bei 95, von einphasigem A2 zu einphasigem B2 nicht mehr
vorhanden. Fiir alle Legierungen im Zusammensetzungsbereich von x,; = 5 bis 25 At.% wird
im Temperaturbereich von 600 bis 700 °C ein zweiphasiges Geflige, bestehend aus A2+B2,
vorhergesagt (in Abbildung 17 (b) nicht dargestellt). Da in diesem Temperaturbereich die
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Diffusionsgeschwindigkeiten der vorhandenen Refraktdrmetalle vernachldssigbar gering
sind [84], kann bei der verwendeten Prozessroute von einem metastabilen, einphasigen
Mischkristall ausgegangen werden, auch bei langsamer Abkiihlung (z. B. Ofenabkiihlung).
Hochauflosende TEM- und APT-Untersuchungen an der dquimolaren MoCrTiAl-Legierung [7],
die ausschliefilich einen einphasigen Mischkristall zeigten, unterstiitzen die Annahme, dass
die vorhergesagte Phasenumwandlung kinetisch unter den experimentellen Randbe-
dingungen nicht erreicht wird.

Die weitere Charakterisierung beschrankt sich auf einphasige A2 und B2 MoTiCr-xAl-Legie-
rungen mit einem Al-Gehalt von xa = 3 bis 15 At.%. Jeweils zwei Legierungen mit A2- bzw. B2-
Kristallstrukturen wurden entsprechend ausgewahlt.

4.2 Gefligecharakterisierung

Die ermittelten chemischen Zusammensetzungen der in diesem Kapitel betrachteten
Legierungen sind in Tabelle 2 dargestellt. Die Bestimmung erfolgte nach der Warme-
behandlung zur Homogenisierung des Gefiliges. Die Abweichung zwischen angestrebter und
experimentell bestimmter Legierungszusammensetzung betragt + 1 At.%. Mit < 300 Wt.-ppm
und < 0,5 Wt.-ppm liegt die Konzentration an O- und N-Verunreinigungen innerhalb der
erwarteten Groflenordnung fiir eine schmelzmetallurgische Herstellungsroute im Labor-
mafistab. Somit kann davon ausgegangen werden, dass die weiteren Untersuchungen nicht
signifikant durch die O- und N-Konzentration beeinflusst werden [85-87].

Tabelle 2: Experimentell bestimmte chemische Zusammensetzung X; der untersuchten
Legierungen mittels standardbezogenen EDX. O- und N-Konzentrationen
wurden durch Heifgasextraktion bestimmt und sind in Wt.-ppm angegeben.

Abkiirzung Wirmebehandlung xi_ / At% w/Wt-ppm
Mo Ti Cr Al 0 N

85(MoTiCr)-15A1 1200°C/20h 29,5 278 27,7 150 231+50 <05
90(MoTiCr)-10Al 1200°C/20h 299 29,6 299 10,6 279+65 <0,5
95(MoTiCr)-5Al 1500°C/20h 324 31,1 31,3 52 291+72 <0,5
97(MoTiCr)-3Al 1500°C/20h 32,0 32,1 32,7 3,2 134+50 <0,5

Das Gefiige der hergestellten Legierungen im homogenisierten Zustand ist in Abbildung 18
gezeigt. Alle Legierungen weisen ein grobkorniges Gefiige auf und zeigen keinen Z-Kontrast
in den REM-BSE-Aufnahmen, sondern nur einen Orientierungskontrast. Das Gussgefiige
wurde entsprechend erfolgreich mit den in der Tabelle 2 angegebenen Warmebehandlungs-
parametern homogenisiert. Die benotigten Temperaturen zur Homogenisierung sind bei den
Legierungen mit 10 At.% und 15 At.% Al niedriger, da diese ein niedrigeres Ts aufweisen (vgl.
Abbildung 17 (b)). Alle Legierungen zeigen nach Abguss im homogenisierten Zustand eine
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Porositit in der Gréfienordnung von < 1 vol.% auf [72, 88]. Da die Legierungen anhand quasi-
statischer Tests mit Druckbeanspruchung und nicht unter Zugbeanspruchung charakterisiert
wurden (siehe Kapitel 4.4), wurde auf eine weitere Nachverdichtung, z.B. durch heif3-
isostatisches Pressen verzichtet. Fremdphasen an den Korngrenzen oder innerhalb der
Korner konnten mittels der REM-Untersuchungen nicht nachgewiesen werden.

MoTiCr-15Al (a8) MoTiCr-10Al

%

MoTiCr-5A1 | (C) MoTiCr-3Al

Abbildung 18: REM-BSE-Aufnahmen der Legierungen: (a) 85(MoTiCr)-15Al; (b) 90(MoTiCr)-
10Al; (c) 95(MoTiCr)-5Al; (d) 97(MoTiCr)-3Al. Alle Aufnahmen sind mit der
gleichen Vergrofierung abgebildet [33].
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Zur experimentellen Uberpriifung der Kristallstrukturen (vgl. Kapitel 4.1) bei RT wurden
Diffraktogramme mittels XRD erstellt. Die resultierenden Intensititen iiber 26 sind in
Abbildung 19 (a) dargestellt. Die Diffraktogramme von 85(MoTiCr)-15Al, 95(MoTiCr)-5Al
und 97(MoTiCr)-3Al zeigen nur A2-Bragg-Reflexe auf. Entsprechende Kg-Bragg-Reflexe mit

auflosbarer Intensitdt sind durch Dreiecke in Abbildung 19 (a) markiert. Dabei weist
90(MoTiCr)-10Al einen Bragg-Reflex bei 20 = ~ 29° auf, welcher sich der {100}-Ebenenschar
zuordnen lasst. Dieser weist auf das Vorhandensein einer B2-Kristallstruktur hin. Weitere
Uberstrukturreflexe zusatzlich zum {100}-Reflex (z.B. {111}, {210}, ...) sind nicht nach-
weisbar.

Weiterfiihrende Untersuchungen durch TEM sollten aufzeigen, ob es sich bei
85(MoTiCr)-15Al um eine Ungenauigkeit innerhalb der thermodynamischen Datenbank oder
um einen zu geringen Dynamikumfang durch Nutzung von Cu-K,-Rontgenstrahlung handelt.
Die entsprechende TEM-SAD-Aufnahme von 85(MoTiCr)-15Al ist in Abbildung 19 (b)
dargestellt und zeigt neben Fundamentalreflexen auch Uberstrukturreflexe. Im Vergleich
hierzu ist 97(MoTiCr)-3Al in Abbildung 19 (c) abgebildet, die nur Fundamentalreflexe
aufzeigt, und somit die XRD-Resultate unterstiitzt. Die durch TEM-SAD bestimmten Kristall-
strukturen von 95(MoTiCr)-5Al (A2) und 90(MoTiCr)-10Al (B2) stimmen mit den mittels
thermodynamischer Berechnungen bei RT vorhergesagten Phasen {iiberein (hier nicht
dargestellt). Wahrscheinlich liegt in der Legierung 85(MoTiCr)-15Al eine Verteilung der
Elemente auf den Wyckoff-Positionen vor, die die Intensitit der Uberstrukturreflexe gegen
null tendieren lasst [7]. Da sich die Intensitidt des (100)-Bragg-Reflexes durch die 5 At.% Al
deutlich andert, ist davon auszugehen, dass sich die Besetzung der Punktlagen signifikant
durch die Al-Konzentration beeinflussen lasst [7]. Weitere Untersuchungen zur Ordnung in
85(MoTiCr)-15Al mittels TEM-DF sind in Abbildung 19 (d) dargestellt. Die Legierung zeigt
dabei wahrscheinlich Antiphasengrenzen bzw. planare Defekte, die in (001)-Richtung
orientiert sind, was Hinweise auf Ordnungsreaktionen sind. Im vorliegenden Fall korreliert
dies mit der vorhergesagten Phasenumwandlung A2 zu B2 (vgl. Abbildung 17 (b)). Ahnliche
Antiphasengrenzen wurden bereits in den chemisch &dhnlichen CCA, u.a. TaMoTiCrAl
NbMoCrTiAl sowie (100-x)(AINbTiV)-xZr, nachgewiesen [7, 48]. Fiir eine genauere Analyse
der Grenzflichen sind hochauflésende TEM-Untersuchungen notwendig. Fremdphasen
konnten innerhalb der Legierungsreihe anhand von XRD- sowie TEM-Untersuchungen nicht
nachgewiesen werden. Auf Basis der REM-, XRD- und TEM-Ergebnisse kann geschlussfolgert
werden, dass die in Kapitel 4.1 dargestellten Berechnungen auch bei Raumtemperatur
zutreffen.
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Abbildung 19: (a) Diffraktogramme von (100-x)(MoCrTi)-xAl. Die Position von A2-Funda-
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mentalreflexen sowie B2-Uberstrukturreflexen sind mit geschlossenen sowie
offenen Quadraten gekennzeichnet. Offene Dreiecke kennzeichnen die
Position von Kp-Bragg-Reflexen. TEM-SAD-Aufnahmen mit indizierten
Reflexen von: (b) 85(MoTiCr)-15Al; (c) 97(MoTiCr)-3AL Die Aufnahmen in (b)
und (c) sind nahe der [001]-Zonenachse aufgenommen. (d) STEM-ADF-Auf-
nahme von 85(MoTiCr)-15Al, mit einer Kameraldnge von 205 mm und 7° aus
der [001]-Zonenachse gekippt. Einige planare Defekte sind mit Pfeilen hervor-
gehoben. Daten und Aufnahmen aus Ref. [33].
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4.3 Thermische Analyse

Wie in Abbildung 17 (b) dargestellt, sollte bei den Legierungen mit xa = 10 At.% der Phasen-
libergang A2-B2 oberhalb RT auftreten. Zur weiteren Eingrenzung der Ubergangs-
temperaturen sowie der Art der Phasenumwandlung wurden thermische Analysen mittels
DSC durchgefiihrt. Wie in Kapitel 2.3 dargelegt, lassen sich Phaseniibergidnge auf verschiedene
Weisen unterteilen. Im Fall einer DSC-Messung lasst sich iiber die Heizratenabhangigkeit der
charakteristischen Temperaturen sowie die Auspragung eines Maximums bzw. Minimums
eine Aussage iiber die Art der Phasenumwandlung treffen [75, 89]. Als Referenz sind die
dH /dT-Signalverlaufe beim Aufheizen der zwei dquimolaren TaMoTiCrAl- und MoTiCrAl-
Legierungen in Abbildung 20 (a) dargestellt (nach Ref. [7]). Beide weisen einen Onset bei 9,
auf, auf den ein Plateau folgt, das mit einem A-féormigen Maximum bei 9, endet. Danach kehrt
das Signal wieder zur Basislinie zuriick. Im Falle von MoTiCrAl ist ein zweites Maximum (bei
Y1) nach dem Onset zu erkennen. Dem A-formigen Maximum konnte innerhalb dieser
Legierungsserie der Phasenumwandlung A2 zu B2 zugeordnet werden, da dieses Heizraten-
unabhédngig ist (und die charakteristische A-Form aufweist) [7, 75, 90]. Entsprechend ist bei
TaMoTiCrAl oberhalb von 1109 °C von einer A2-Kristallstruktur auszugehen und unterhalb
der UY,-Temperatur von einer B2-Kristallstruktur. Das dH/dT-Plateau wurde einer
Segregation an thermische Antiphasengrenzflichen zugeordnet, jedoch war kein direkter
Nachweis in Ref. [7] erbracht worden.

In Abbildung 20 (b) sind exemplarisch die dH/dT-Signalverlaufe von 85(MoTiCr)-15Al
(oben) und 97(MoTiCr)-3Al (unten) bei einer Heizrate von 20 K/min dargestellt. Hierbei zeigt
85(MoTiCr)-15Al ebenfalls ein dH /dT-Plateau (mit Hintergrundfarbe hervorgehoben), nach
dem Onset bei 9, = 670 °C, gefolgt von einem A-féormigen Maximum bei 9, = 964 °C.
Anschliefiend kehrt das dH /dT-Signal wieder zur Basislinie zuriick und es sind keine weiteren
relevanten Signaturen bis 1400 °C (Ende der Messung) sichtbar. Ein dhnlicher dH /dT-Signal-
verlaufist bei 90(MoTiCr)-10Al erfasst worden, wobei das Maximum bei 9, = 863 °C bestimmt
wurde. Im Gegensatz dazu zeigt das ermittelte dH/dT-Signal von 97(MoTiCr)-3Al neben
einem Onset nur einen minimalen und dabei symmetrischen Signalausschlag bei 9; = 777 °C.
Ein dhnlicher Verlauf ist bei 95(MoTiCr)-5Al detektiert worden.

Das dH /dT-Plateau zwischen 9; und 9, lasst sich mittels der Messergebnisse oder Daten aus
der Literatur nicht eindeutig zuordnen. Die Art des Plateaus lasst aber die Vermutung zu, dass
es sich hierbei um eine thermisch aktivierte Phasenumwandlung erster Ordnung handelt, wie
Diffusionsvorgéange einer Phasenseparation [75]. Die Maxima bei der Temperatur 9, lassen
sich anhand ihrer Auspriagung sowie der Position einer Ordnungsreaktion, athermisch und
hoéherer Ordnung, zuordnen [7, 75, 90]. Die Temperatur 9, kann entsprechend als Start-
temperatur messbarer Diffusions- bzw. Ordnungsvorginge innerhalb der Legierungen
bezeichnet werden.
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Eine Aufbereitung der Abhangigkeit der charakteristischen Temperaturen (9, ¥; und 9, psc
sowie ¥y pactsage aUs Abbildung 17 (b)) ist in Abbildung 20 (c) dargestellt. Hierbei zeigt sich,
dass die experimentellen Temperaturen (9, psc) alle unterhalb der mit FactSage vorher-
gesagten Temperaturen (9 pactsage) liegen. Im Fall der dquimolaren NbMoTiCrAl- und
TaMoTiCrAl-Legierungen zeigte die verwendete Datenbank eine Genauigkeit der Temperatur
von |92 psc — P2 Factsage| < 100 K [7, 28].

Die Diskrepanz zwischen 9, psc und 9, pactsage Nimmt bei den Legierungen des Systems
Mo-Ti-Cr-Al auf unter 150 K zu. Beide 9,-Temperaturen zeigen jedoch den gleichen Trend hin
zu niedrigeren Temperaturen mit geringer werdenden Al-Konzentrationen auf. Der Anstieg
von Y, kann mit dem Anstieg von ¥ erklart werden. Die Solidustemperatur steigt mit
abnehmenden xa; bis 15 At.% an, bildet ein Plateau bis 5 At.% und fallt dann wieder.

' __») (a) _ IMoTiCr-15Al (b)
60 1 — 1109 ° 60 1 9, =964 °C
- 9,=1109 °C 2
o) 1 v
540' 90 =695 °C 4049,=670°CQ
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Abbildung 20: Die temperaturabhangige Ableitung der Enthalpie H nach der Temperatur T
(dH/dT) iiber der Celsius-Temperatur 9 ist dargestellt. (a) TaMoTiCrAl (oben)
und MoTiCrAl (unten), Daten aus Ref. [7]. (b) 85(MoTiCr)-15Al (oben) und
97(MoTiCr)-3Al (unten) [33]. (c)Auswertung der UYy-, Y;- und U,-
Temperaturen in Abhingigkeit der Zusammensetzung MoTiCr-xAl. Eine
Referenzlinie fiir C, = 3R nach Ref. [51] ist eingezeichnet.
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4.4 Mechanische Charakterisierung

Die dquimolaren TaMoTiCrAl- sowie MoTiCrAl-Legierungen wiesen in quasistatischen Tests
keine plastische Verformbarkeit bei Raumtemperatur auf [6, 91]. Bei erhohten Temperaturen
(> 600 °C) konnte jedoch eine solche festgestellt werden [6]. Da die dquimolare MoTiCrAl-
Legierung keine Laves-Phase aufweist, kann diese als primarer Grund fiir das sprode
Verhalten bei RT ausgeschlossen werden.

Um den Einfluss der Kristallstrukturen auf die plastische Verformbarkeit und Festigkeit zu
bestimmen, wurden die (100-x)(MoTiCr)-xAl-Legierungen mittels quasistatischen Druckver-
suchen untersucht. Hierbei wurde zur Charakterisierung der Festigkeit die 0,2%-Dehngrenze
Opo,2 ermittelt und fiir die plastische Verformbarkeit die Bruchdehnung A.

Die Abhangigkeiten der technischen Dehnung (&;) von der technischen Spannung (o) fiir die
Legierungen 85(MoTiCr)-15A1 und 90(MoTiCr)-10Al sind in Abbildung 21 (a) und (b)
dargestellt: 85(MoTiCr)-15Al (in (a)) zeigt keine nennenswerte plastische Verformbarkeit bis
400 °C. Die Bruchdehnung ist bei 800 °C unterhalb von 5 %. Es ist ein Plateau der 0,2%-Dehn-
grenze im Temperaturbereich von 400 bis 800 °C feststellbar. Eine solches wurde bereits bei
der dquimolaren MoTiCrAl-Legierung festgestellt [6]. Nach Erreichen der 0,2%-Dehngrenze
sinkt direkt die Festigkeit ab. Wahrend der Entfestigung sind periodische Spriinge im o;-&;-
Signal feststellbar (siehe hierzu den Einschub in Abbildung 21 (a)). Die periodischen Spriinge
weisen eine Amplitude von 20 bis 50 MPa auf und die Charakteristik sowie Amplitude 4ndern
sich nicht mit der Temperatur im Bereich von 400 bis 600 °C. Bei 90(MoTiCr)-10Al kénnen
dhnliche periodische Spriinge im Temperaturbereich von 400 bis 600 °C beobachtet werden.
Bei 800 °C weisen die Spriinge in beiden Legierungen eine deutlich geringere Amplitude von
ungefahr 5 MPa auf. Zudem ist die Dehnungsauslésung pro Sprungabfall deutlich unregel-
mafdiger.

Ein dhnliches Verformungsverhalten wurde bei NbMoTiCrAl [5, 7] sowie bei TaMoNbW [92]
nachgewiesen, wobei beide Legierungen B2 geordnet sind. Eine mdgliche Erklarung fiir ein
solches Verhalten konnte das Aufstauen und anschlief3ende Losreifden von Versetzungen an
Antiphasendomdnengrenzen sein. Dieses Verhalten wurde in B2-Legierungen, z. B. Nb-15Al-
20V [93], diskutiert, aber noch nicht abschlief3end nachgewiesen. Da die beiden Legierungen
85(MoTiCr)-15Al und 90(MoTiCr)-10Al keine perfekte B2-Ordnung aufweisen, ist davon
auszugehen, dass es zu einer Uberlagerung von Effekten kommt, die auch bei A2-Legierungen
auftreten.
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Abbildung 21: Auswertung der Druckversuche an (100-x)(MoTiCr)-xAl. Es ist die technische
Spannung (o) liber die technische Dehnung (&;) von (a) 85(MoTiCr)-15Al und
(b) 97(MoTiCr)-3Al aufgetragen. Probenversagen ist mit einem ,x‘ angedeutet.
Pfeile zeigen Proben an, die sich weiter verformen liefden. Einschiibe weisen
auf Unregelméafiigkeiten im Verformungsverhalten hin. (c¢) Zusammenstellung
der Bruchdehnung A sowie 0,2%-Dehngrenze gy, ,. Daten aus Ref. [33].

Wie in Abbildung 21 (b) dargestellt ist, hat 97(MoCrTi)-3Al eine Bruchdehnung bei RT von
ungefahr 3 %. Diese steigt mit der Temperatur, sodass im Temperaturbereich von 400 bis
600 °C schon Bruchdehnungen um die 15% messbar sind. Bei 800°C wird eine
Bruchdehnung von 18 % gemessen, die bei weiterer Temperaturerhohung weiter ansteigt
(nicht dargestellt). Die Legierung zeigt analog zu den geordneten Legierungen ein Plateau der
0,2%-Dehngrenze bei 400 bis 800 °C. Im Gegensatz zu den B2-Legierungen tritt jedoch eine
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Verfestigung nach Erreichen der 0,2%-Dehngrenze auf. In den 95(MoCrTi)-5Al- und
97(MoCrTi)-3Al-Legierungen sind nach dem Einsetzen der plastischen Verformung Spriinge
im o¢-€¢-Signal festzustellen (im Temperaturbereich von 400 bis 800 °C). Deren Amplitude ist
dabei mit 10 MPa deutlich geringer als in den B2-Legierungen. Die zeitlichen (oder &)
Abstinde sind unregelmafdig, und es liegt keine Periodizitiat vor. Das Plateau der 0,2%-
Dehngrenze sowie die diskontinuierliche plastische Verformung wurden haufig in einfacher
aufgebauten Legierungen beobachtet und dort durch den Portevin-Le Chatelier-Effekt (PLC)
erklart [94, 95]. Bei diesen wird angenommen, dass Versetzungen in ihrer Bewegung durch
Fremdatome behindert werden. Das Losreifden der Versetzungen fiihrt dann entsprechend zu
einem abrupten Abfall der technischen Spannung und einer Dehnungsauslosung. Damit dieser
Effekt wahrend einer quasistatischen Verformung auftreten kann, miissen die Fremdatome
innerhalb des Gitters ausreichend mobil sein, um mit den Versetzungen mitzudiffundieren.
Diese Betrachtung ist innerhalb von CCA und RCCA schwierig, da jedes Atom als Fremdatom
angesehen werden kann [96] und somit das klassische PLC-Modell seine Giiltigkeit verliert.
Die 0,2%-Dehngrenze sowie die Bruchdehnung der untersuchten Legierungen sind in
Abbildung 21 (c) dargestellt. Bei der 0,2%-Dehngrenze zeigen die (teilweise) geordneten
Legierungen eine grofe Streuung, da einige Proben vor Erreichen der (erwarteten)
0,2%-Dehngrenze bereits versagten. Dies kann auf (Guss-)Fehler in den Proben zuriickgefiihrt
werden, die nicht durch lokale plastische Verformung ausgeglichen werden kénnen. Die
Festigkeit ist bei allen Temperaturen hoher als bei den A2-Legierungen. Im Bereich der B2-
Legierungen ist ein Anstieg der Festigkeit durch eine Reduktion der Al-Konzentration
vorhanden. Dabei zeigen die A2-Legierungen einen gegenlaufigen Trend, was darauf hinweist,
dass die Kkritische Schubspannung fiir Versetzungsbewegung durch das Auftreten von
(unvollstiandiger) Ordnung beeinflusst wird.

Bei den Druckversuchen bei 400 bis 800 °C weisen alle Legierungen ein Plateau der
0,2%-Dehngrenze auf. Dieses kann unter Berlcksichtigung der homologen Temperatur
thom = T/Ts erklart werden. Die Untersuchungen wurden bei Temperaturen von 20, 400, 600
und 800 °C durchgefiihrt, was basierend auf den vorhergesagten Solidustemperaturen (siehe
Abbildung 17 (b)) tpom von 0,14, 0,32, 0,42 und 0,52 entspricht. In A2-Metallen und
konventionellen A2-Legierungen konnte nachgewiesen werden, dass bei tieferen
Temperaturen (typ. tpom < 0,25 bis 0,3 [97], Bereich 1) die geringe Beweglichkeit von
Schraubenversetzungen mafdgeblich zur Festigkeit beitrdagt. Die Amplitude des Peierlspo-
tenzials ist fiir Schraubenversetzungen deutlich hoher als fiir Nichtschraubenanteile.
Entsprechend bewegen sich Schraubenanteile u. a. iiber die Bildung von Kinkenpaaren fort
[98, 99], wobei es sich um einen temperatur-, zeit- und spannungsabhangigen Vorgang
handelt. Da die initiale Versetzungsdichte (= 101° bis 1012 m~2 [37]) in homogenisierten,
polykristallinen Metallen und Legierungen nicht ausreicht, um eine signifikante Verformung
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zu erreichen, muss es zu einer Erh6hung der Versetzungsdichte kommen. Bei Versetzungs-
quellen, wie der Frank-Reed-Quelle, ist die Beweglichkeit der Stufen- sowie Schraubenanteile
relevant, um den Quellmechanismus aufrechtzuerhalten [100]. Wenn nun die Schrauben-
anteile durch den Kinkpaarbildungsmechanismus im Vergleich zu den Nichtschrauben-
anteilen langsamer sind, fiihrt dies dazu, dass die Schraubenanteile festigkeitsbestimmend
werden.

Bei hoheren Temperaturen, 0,25 < tyom < 0,4 bis 0,5 (Bereich II) [97, 101-103], wird eine
dhnliche Mobilitdt der Schrauben- und Stufenanteile von Versetzungen beobachtet. Relevant
fir das mechanische Verhalten ist die Ubergangstemperatur Tk, die die Bereiche I und II
trennt, da bei und oberhalb von Ty der thermische Anteil an der Kkritischen Schub-
spannung (7,) gegen null geht. Innerhalb des Bereichs I kann zwischen tiefen Temperaturen
und einer hohen angelegten Spannung (Bereich Ia) bzw. hohen Temperaturen und einer
geringen angelegten Spannung (Bereich Ib) unterschieden werden.

Allgemein zeigt die Energie einer einzelnen Kinke Ux eine Abhdngigkeit zum Abstand der
Peierlstdler A, der Linienenergie der Schraubenversetzung U, sowie der Amplitude der
Peierlstiler alU,. Somit ergibt sich folgende Abhingigkeit: Ug o Ay/aU, [100]. Da der Uber-
gang von Bereich I zu Il betrachtet werden soll, sind die Abhédngigkeiten in Bereich Ib relevant.
Dies kann tiber den Einfluss der Temperatur auf den thermischen Anteil an der kritischen
Schubspannung (ty,) diskutiert werden [100]. So zeigt hier die kritische Kinkenpaar-
enthalpie AHkp folgenden Zusammenhang auf [100]:

AHygp = 2Ug <1 - %}f) (4.1)
wobei C die Materialkennwerte ,Querkontraktionszahl v‘ und ,Schubmodul u‘, sowie die
beiden geometrischen Grofien ,Betrag des Burgersvektors b und ,Abstand zwischen zwei
Peierlstdlern A‘ beinhaltet. Fiir die makroskopische Verformung iiber der Zeit ist die Dehnrate
€ des Materials relevant. Diese lasst sich liber die Scherrate y abbilden [100]:

Y =Yo-e kT

(4.2)

Die Bildungsrate von Kinkenpaaren, die Anzahl gleichzeitig aktiver Kinkenpaarbildungs-
vorgange, sowie A und b sind mit dem Vorfaktor y, abgebildet. Wird nun die Gleichung (4.1)
in (4.2) eingesetzt und nach der angelegten Spannung aufgeldst sowie 7 zu 1y, umformuliert,
da hier nur der thermische Anteil betrachtet wird [100], ergibt sich fiir den Bereich Ib
folgende Abhangigkeit:

T 2
Tep X (1 - —) (4.3)
t Tk (Uk, ¥, 70)
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Dabei weist die Ubergangstemperatur Tk hier unter anderem eine Abhingigkeit von der
Scherrate y auf. Diese verschwindet aber mit steigender Temperatur [100].

Entsprechend dndert sich der thermische Beitrag zur kritischen Schubspannung innerhalb
des Bereichs II nicht mehr und es kommt zu einem Plateau der 0,2%-Dehngrenze. Zudem
nimmt auch die Sensitivitat der 0,2%-Dehngrenze gegeniiber der Dehnrate innerhalb dieses
Bereichs ab. Dies deckt sich mit den vorliegenden Ergebnissen fiir die Legierungsserie, in der
400 °C einer ty o, von 0,32 entspricht bzw. 800 °C einer ty, o, von 0,52. Bei Temperaturen iiber
800 °C ist mit einer Verringerung der Festigkeit zu rechnen, da ab t,,, = 0,5 bis 0,6
diffusionskontrollierte Mechanismen festigkeitsbestimmend werden [97, 104].
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: Festigkeiten von einphasigen RCCA und kommerziellen Hochtemperatur-
legierungen (HT-Leg.) bei RT. In Rot sind Legierungen mit B2-Kristallstruktur
hervorgeben. Die Legierungen waren in unterschiedlichen Zustinden. Daten
entnommen aus Ref. [31, 32] mit Korrekturen aus Ref. [6].

Zur Einordnung der ermittelten Festigkeitswerte ist in Abbildung 22 eine Zusammenstellung
aus Literaturdaten von einphasigen RCCA sowie kommerziellen Hochtemperaturlegierungen
dargestellt. In einigen der dargestellten RCCA ist die B2-Kristallstruktur nicht nachgewiesen,
da eine Vielzahl dieser Legierungen nur mittels Rontgenbeugung untersucht wurden [7].
Zudem wurden einige Legierungen nur im Gusszustand gepriift, womit ein nicht homogener
Werkstoffzustand getestet wurde. Die Legierungen aus dem MoTiCr-xAl-System zeigen bei RT
eine im Verhaltnis zu den anderen Legierungen hohe 0,2%-Dehngrenze. Der Einfluss der
Ordnung auf die Festigkeit ist hierbei gering, somit kann von einem signifikanten Einfluss der
Legierungszusammensetzung und Mischkristallverfestigung im System Mo-Ti-Cr-Al ausge-
gangen werden.
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5 Gefiligeoptimierte Ta-Mo-Ti-Cr-Al-Legierungen

Die in Kapitel 5 dargestellten Ergebnisse wurden teilweise in den Ref. [28, 34, 105]
vero6ffentlicht. Franz Miiller sowie Steven Schellert von der Universitdt Siegen am Lehrstuhl
fiir Materialkunde und Werkstoffpriifung fertigten innerhalb des gemeinschaftlichen DFG-
Projekts ,Development of refractory metal-based CCAs with improved mechanical properties’
(HE 1872/34-1 und -2) die thermodynamischen Berechnungen an. Diese wurden in Ref. [7,
28, 33, 34] veroffentlicht.

Die Legierungen, die in diesem Kapitel besprochen werden, sind mit dem Farbcode aus
Tabelle 8 (Anhang) markiert.

5.1 Thermodynamische Berechnungen und Legierungsauswahl

Zur weiteren Optimierung fiir Hochtemperaturanwendungen sollen zweiphasige Legierungen
ermittelt und synthetisiert werden. Das Gefiige wird dabei an das das y — y'-Gefiige von
Superlegierungen sowie das Gefiige der RCCA aus dem Nb-Ta-Mo-Ti-Zr-Al-System [21] mit
wirfelformigen Ausscheidungen angelehnt. Durch diesen Aufbau soll die Moglichkeit fiir ein
duktiles Verhalten bei RT und einen guten Kriechwiderstand vorhanden sein. Einphasige
Legierungen im System Mo-Ti-Cr-Al lassen sich, wie in Kapitel 4 diskutiert, vorhersagen und
synthetisieren. Durch das Hinzufiigen eines weiteren Refraktdrmetalls soll ein zusatzlicher
Freiheitsgrad in der Legierungsentwicklung erzeugt werden. Dieser wird genutzt, um ein
zweiphasiges Gefiige zu synthetisieren. Das zusatzliche Refraktarmetall soll auch zu einer
Erh6hung der Solidustemperatur sowie der charakteristischen Temperaturen der
Phasenumwandlungen fithren (vgl. Abbildung 20 (a)). In vorangegangen Arbeiten von Dr.
H. Chen [7, 72] zeigte sich Ta im Vergleich zu Nb und W als vielversprechendes Element. So
bilden Legierungen mit Nb die A15- sowie C14-, C15- und C36-Laves-Phasen bei
Temperaturen unter 1200 °C aus [28].

Durch den hohen Schmelzpunkt von W (9, ® 3420 °C [35]) im Verhaltnis zum Siedepunkt von
Al (9 = 2516 °C [35]) ist die Herstellbarkeit von z. B. Aquimolaren WMoTiCrAl-Legierungen
durch eine schmelzmetallurgische Herstellungsroute komplex bzw. nicht méglich, ohne mit
Vorlegierungen zu arbeiten.
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Abbildung 23: (a) Massednderung-Zeit-Diagramm fiir isotherme Oxidationsversuche an Luft
bei 1200 °C. Daten entnommen aus Ref. [43]. (b) Fotografische Aufnahmen von
TaMoTiCrAl- und CMSX4-Proben nach Oxidationsversuchen bei unter-
schiedlichen Temperaturen fiir 12 h. Entnommen von Ref. [19], mit freund-
licher Genehmigung von Elsevier.

Durch die Arbeitsgruppe von B. Gorr [18-20, 43, 106-109] konnte gezeigt werden, dass die
dquimolare TaMoTiCrAl-Legierung sowie andere Ta- und Cr-haltige Legierungen aus diesem
System eine CrTa0O4-Oxidschicht ausbilden. Diese weist vielversprechende Hochtemperatur-
eigenschaften auf, wie die Oxidationsversuche in Abbildung23 zeigen[19]. In
Abbildung 23 (a) wird in diesem Zusammenhang der Einfluss von Ta auf die Massendnderung
Am bei isothermer Auslagerung an Luft iiber der Zeit dargestellt. Die MoCrTiAl-Legierung
bildet hierbei keine dauerhaft schiitzende Oxidschicht aus, sodass es zu einem komplexen
Verlauf der Massendnderung kommt, wahrend TaMoCrTiAl ein parabolisches Wachstum
aufweist. In Abbildung 23 (b) ist der Vergleich von TaMoTiCrAl zur kommerziellen Super-
legierung CMSX4 nach Auslagerungen fiir 12 h bei 500 bis 1500 °C an Luft dargestellt. Die
TaMoTiCrAl-Legierung zeigt im gesamten Temperaturbereich eine gute Oxidations-
bestandigkeit. Die kommerziell genutzte CMSX-4-Legierung ist bei Temperaturen iiber
1300 °C durch ihre Solidustemperatur limitiert [2, 110]. Entsprechend wurden die weiteren
Untersuchungen auf Legierungen aus dem System Ta-Mo-Ti-Cr-Al beschrankt.

Wie bereits in den Kapiteln 2.2.2 und 4 dargelegt, lasst sich durch die Auswahl der Legierungs-
elemente sowie deren Konzentrationen das Phasengleichgewicht so verschieben, dass die
Laves-Phase nur in geringen Volumen auftritt. Mégliche Wege sind die Ta- und Cr-Reduktion
im Legierungssystem Ta-Mo-Ti-Cr-Al. So zeigen die Berechnungen in Ref. [28], dass sich eine
Ausbildung der Laves-Phase durch Reduzierung von Cr auf unter ~ 5 At.% in der Legierung
(100-x)(TaMoTiAl)-xCr vermeiden ldsst (weitere Informationen in Kapitel 2.2.2 und
Abbildung 8). Entsprechend wurden Legierungen mit 8 At.% Cr untersucht, um den Anteil der
Laves-Phase minimal zu halten und gleichzeitig die Ausbildung der CrTaO4-Schicht grund-
satzlich zu ermoglichen [82]. Analog zu den Berechnungen in Kapitel 4 an dem System
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(100-x)(MoTiCr)-xAl wurden weitere Berechnungen im System Ta-Mo-Ti-Cr-Al mit
systematisch variierter Ti- und Al-Konzentration durchgefiihrt. Ziel der Berechnungen war
hierbei das Auffinden eines Zweiphasenbereichs mit A2- und B2-Kristallstruktur.

Im Folgenden soll mittels schematischer Phasendiagramme, die in Abbildung 24 dargestellt
sind, die moglichen Phasenumwandlungen erdrtert sowie eine Einordnung der in der
Literatur verdffentlichten RCCA vorgenommen werden. Zahlreiche veroffentlichte RCCA [32,
111-114] sowie die in Kapitel 4 untersuchten Legierungen lassen sich LinieI oder IV in
Abbildung 24 (a) zuordnen. Bei Linie I liegt unterhalb der ¢ bis RT eine A2-Kristallstruktur
vor, was bedeutet, es tritt keine Phasenumwandlung nach der Erstarrung auf. Dieser Fall
wurde bei 95(MoTiCr)-5Al und 97(MoTiCr)-3Al in Kapitel 4 nachgewiesen. Bei Linie IV tritt
eine A2/B2-Festkorperphasenumwandlung bei Jg, auf. Dies resultiert bei RT in einem
einphasigen Geflige mit Antiphasengrenze und B2-Kristallstruktur, analog zu den
Legierungen MoTiCrAl, 85(MoTiCr)-15Al sowie 90(MoTiCr)-10Al.

Flir ein zweiphasiges Gefiige ist eine Zusammensetzung nach Linie II oder III in
Abbildung 24 (b) erforderlich. Somit wiirde unterhalb von Jg eine ungeordnete A2-Kristall-
struktur vorliegen. Bei Linie II findet bei Abkiihlung unterhalb 9Y,,,p, eine Phasen-
umwandlung A2 — A2+B2 statt und entsprechend liegt bei RT ein mehrphasiges Gefiige vor.
Bei Linie III liegt eine A2/B2-Phasenumwandlung bei der Temperatur g, vor. Bei tieferen
Temperaturen 9,,,p, erfolgt eine Phasenumwandlung B2 — A2+B2. Entsprechend wiirde
folgender Umwandlungspfad bei einer Abkiihlung aus der Schmelze vorliegen: L - L + A2 -
A2 — B2 - A2+B2. Hierbei sei angemerkt, dass die Phasenumwandlung von A2 oder B2 zu
A2+B2 tber verschiedene Mechanismen (spinodale Entmischung oder Keimbildung und
Wachstum) stattfinden kann und die resultierende Matrixphase nicht ohne Weiteres definiert
ist.
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Abbildung 24: Schematische isoplethe Schnitte. (a) Ohne Zweiphasenbereich bei niedrigeren
Temperaturen. (b) Mit Zweiphasenbereich bei niedrigeren Temperaturen.
Abbildung angelehnt an Ref. [4].

Im Weiteren werden auf Basis der in Kapitel 3.4 vorgestellten thermodynamischen
Datenbank die zu erwartenden Phasen und deren Stabilitdtsbereiche innerhalb des
Ta-Mo-Ti-Cr-Al-Systems bei Variation des Ti- bzw. Al-Gehalts vorgestellt. Diese Elemente sind
von speziellem Interesse, da sie nachweislich die Ordnung bzw. Ordnungsreaktionen in
besonderem Mafie beeinflussen [29, 32, 112, 113]. Die Refraktarmetalle Mo und Ta sind zwar
ebenfalls an der Ordnungseinstellung beteiligt [28, 43, 82], allerdings fiihrt die Variation der
relativen Verhiltnisse dieser Elemente nicht zu signifikanten Anderungen der auftretenden
Phasenfelder. Bei den betrachteten Gehalten liegt Cr anndhernd gleichverteilt auf den
Gitterpositionen der geordneten Phase vor und hat nur geringen Einfluss auf die Ordnungs-
reaktionen (siehe Kapitel 5.3.3 und Ref. [29]). Es wird daher ebenfalls nicht weiter betrachtet.
Durch Arbeiten von Schliephake et al. [115] wurde an der Legierung 83(TaMoTi)-17Al gezeigt,
dass eine Reduktion von Al zu einer mehrphasigen Legierung fithren kann. Entsprechend
wurde auf Basis einer auf 10 At.% Al reduzierten Legierung die Variation der Ti-Konzent-
ration betrachtet.

In Abbildung 25 (a) sind die berechneten Stabilititsbereiche in (82-x)(TaMo)-xTi-8Cr-10Al
als Funktion des Ti-Gehalts und der Temperatur dargestellt. Bei xp; < 10 At.% kommt es im
festen Zustand zu keiner weiteren Phasenumwandlung und A2 wird bei RT als stabile Phase
vorhergesagt. Im Bereich von 10 < xp; < 50 At.% ist zunichst eine Erstarrung in die
ungeordnete A2-Phase zu erkennen, die bei Temperaturen unterhalb von 94,,p, in einen
zweiphasigen A2+B2-Zustand libergehen sollte. Dabei steigt 955,52 kontinuierlich mit dem
Ti-Gehalt an, was sowohl fiir die Gefligeoptimierung als auch die experimentelle Beobachtung
der Phasenumwandlung A2 — A2+B2 wahrend der Abkiihlung von Bedeutung sein kann. Fiir
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eine mogliche Anwendung ist eine moglichst hohe Solidustemperatur auch von Interesse, um
den Beitrag der Ausscheidungsverfestigung zur Festigkeit zu nutzen. Die Phasensequenz
entspricht hierbei der Linie Il in Abbildung 24 (b). Bei x1; 2 50 At.% wird eine zweite Phasen-
umwandlung bei Upz+4p2* < Ipz4pz Vorhergesagt, wobei die Sternchen eine andere
chemische Zusammensetzung der stabilen Phasen andeuten. Die Solidustemperatur J5 sinkt
mit steigender Ti-Konzentration kontinuierlich, liegt aber bei 50 At.% Ti weiterhin oberhalb
von 2050 °C.

Zur experimentellen Untersuchung des Ti-Einflusses wurden drei Legierungen mit 0, 10 und
40 At.% Ti ausgewahlt. Legierungen mit x; = 50 At.% wurden nicht weiter experimentell
betrachtet, da es sich dann um Ti-Basislegierungen (mit einem Majoritétslegierungselement)
handeln wiirde, was dem CCA-Konzept widersprache. Zudem ist eine zweite Phasen-
umwandlung bei Temperaturen unterhalb von 9,,,5, suboptimal fiir Hochtemperatur-
anwendungen. Die untersuchten Legierungen sind in Abbildung 25 (a) mittels vertikaler
Linien markiert. Die Legierung 82(TaMoTi)-8Cr-10Al, die aufgrund der weiteren Unter-
suchungen von besonderer Bedeutung fiir diese Ausarbeitung ist und in Kapitel 5.3 detailliert
beschrieben wird, ist durch eine gestrichelte Linie zusatzlich gekennzeichnet.

TaMo-xTi-8Cr-10Al (3) TaMoTi-8Cr-xAl  (p)

2500+—.-._.~-_ =9 -h-.. = LI _.‘.--.g
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Abbildung 25: Vorhergesagte isoplethe Schnitte. (a) Variation der Ti-Konzentration in
(82-x)(TaMo)-xTi-8Cr-10Al.  (b) Variation der Al-Konzentration in
(92-x)(TaMoTi)-8Cr-xAl. Vertikale Linien deuten die untersuchten Legie-
rungen an. Daten aus Ref. [34].

Eine analoge Darstellung der Stabilitdtsbereiche fiir eine Veranderung des Al-Gehalts ist in
Abbildung 25 (b) aufgetragen. Analog zu niedrigen Ti-Konzentrationen in Abbildung 25 (a),
wird bei niedrigen Al-Konzentrationen von < 2,5 At.% auf Basis der Berechnungen keine
weitere Festkorperumwandlung erwartet und die ungeordnete A2-Phase ist bei RT stabil. Bei
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Konzentrationen von 2,5 < x,; < 12,5 At.% erstarrt die Legierung zunachst zu A2, wahrend bei
Temperaturen unterhalb von 94,5, ein Zweiphasengebiet mit A2+B2 vorhergesagt wird. Bei
einer weiteren Erhohung der Al-Konzentration auf > 12,5 At% tritt ein weiteres
Einphasengebiet mit stabiler B2-Phase auf. Nach Erstarrung zu A2 muss demzufolge zunachst
eine Ordnungsreaktion ablaufen, bevor es bei weiterer Abkiihlung zur Ausbildung eines
zweiphasigen Gefliges kommt. Somit ist im Intervall 12,5 < x,; < 25 At.% von folgender
Phasenumwandlung bei Abkiihlung aus der Schmelze auszugehen L - L + A2 - A2 - B2 -
A2+B2. Diese Sequenz entspricht dabei Linielll der schematischen Darstellung in
Abbildung 24 (b).

5.2 Einfluss der Variation der Ti-Konzentration

Die grafische Darstellung der berechneten Phasenanteile in Abhdngigkeit der Temperatur ist
in Abbildung 26 dargestellt. In allen Legierungen wird ein stoffmengenbezogener Phasen-
anteil der C15-Laves-Phase von unter 0,12 bei Temperaturen bis maximal 1250 °C
vorhergesagt. Die in Abbildung 26 (a) gezeigte Legierung 82(TaMo)-0Ti-8Cr-10Al bildet mit
ihrem A2- und A2+C15-Phasenfeld eine Referenzlegierung, da diese kein A2+B2-Phasenfeld
aufweist. Der Phasenanteil der C15-Laves-Phase ist unabhéngig von der Ti-Konzentration und
tritt in allen mittels FactSage vorhergesagten Legierungen im gleichen Ausmafd auf. Ein
Einfluss der C15-Phase auf die Ausbildung der B2-Phase ist nicht nachweisbar. Im Fall der in
Abbildung 26 (b) dargestellten 72(TaMo)-10Ti-8Cr-10Al-Legierung zeigt sich ein mit
sinkender Temperatur kontinuierlich ansteigender Anteil von B2 ab 9,,,5, = 500 °C. Der
vorhergesagte B2-Anteil am Gefiige steigt bis auf 0,2 bei 250 °C an. Die Berechnungen von
42(TaMo)-40Ti-8Cr-10Al, die in Abbildung 26 (c) dargestellt sind, zeigen einen deutlich
hoheren B2-Anteil von ~ 0,4 bei 250 °C. Beim Abkiihlen tritt ein sprunghafter Anstieg des
B2-Phasenanteils bei 94,5, auf. Dieser bleibt bei Temperaturen unterhalb 9,, 5, auf einem
hohen Niveau von 0,4-0,5 bis zur unteren Temperaturgrenze der Berechnungen. Die
ermittelten Phasendiagramme zeigen, dass sich durch die Ti-Konzentration der Phasenanteil
sowie 95,2 verschieben lasst. Die Solvustemperatur der zweiten Phase mit < 1000 °C ist in
allen Fallen als relativ niedrig anzusehen. Da die in 72(TaMo)-10Ti-8Cr-10Al gezeigten
Umwandlungstemperaturen mit unter 500 °C in einer Legierung mit einem vorhergesagten
Ys von 2300 °C einer Yy, von ~ 0,3 entsprechen, kann davon ausgegangen werden, dass fiir
einen experimentellen Nachweis die Diffusionsgeschwindigkeiten zu gering sind, um die
Ausbildung der B2-Phase nachweisen zu konnen. Da der Phasenanteil zu niedrigeren
Temperaturen zunimmt, ergibt sich ein Zielkonflikt aus Phasenanteil und Diffusions-
geschwindigkeit. Entsprechend wurde fiir die weiteren experimentellen Untersuchungen die
42(TaMo)-40Ti-8Cr-10Al-Legierung ausgewahlt.
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Abbildung 26: Die mittels FactSage ermittelte temperaturabhingige stoffmengenbezogene
Phasenverteilung von Legierungen aus dem (82-x)(TaMo)-xTi-8Cr-10Al-
System. (a) 82(TaMo)-0Ti-8Cr-10Al;  (b) 72(TaMo)-10Ti-8Cr-10Al; (c)
42(TaMo)-40Ti-8Cr-10AL

5.2.1 Gefiigecharakterisierung

Nach der Wiarmebehandlung zur Homogenisierung wurde die Probe mittels REM-EDX
chemisch charakterisiert. Die standardbezogene EDX-Auswertung ist in Tabelle 3 dargestellt.
Die untersuchte Probe hat ~ 1,6 At.% mehr Ti und ~ 1,3 At.% weniger Mo sowie ~ 1 At.%
weniger Al als die Zielzusammensetzung. Eine experimentelle Bestimmung der O- und
N-Konzentrationen wurde nicht durchgefiihrt, da kein Einfluss auf das Gefilige zu erwarten ist
sowie keine mechanische Charakterisierung stattgefunden hat, fiir die der Gehalt der

Interstitionsatome relevant ist.

Tabelle 3: Experimentell bestimmte chemische Zusammensetzung x; der untersuchten
Legierung mittels standardbezogenem EDX.

X; | At%
Ta Mo Ti Cr Al
42(TaMo)-40Ti-8Cr-10Al 1600°C/20 h 21,2 19,7 416 84 9,0

Abkiirzung Wairmebehandlung
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Die homogenisierte Probe von 42(TaMo)-40Ti-8Cr-10Al wurde mittels XRD dahingehend
untersucht, ob sich die vorhergesagte Ordnungsphase nach der Ofenabkiihlung (100 K/h)
nachweisen lasst. Das beschriftete Diffraktogramm ist in Abbildung 27 (a) dargestellt. In der
logarithmisch aufgetragenen Intensititsskala sind keine Uberstrukturreflexe detektierbar.
Durch gestrichelte Linien ist der Bereich hervorgehoben, in dem ein K,,-Bragg-Reflex der
Netzebene {100} mittels Variation der Gitterkonstante (ag, = 0,28 bis 0,36 nm) zu erwarten
ware. Je nach Auspragung der Ordnung ist die gewdhlte Untersuchungsmethode nicht aus-
reichend, um eine Ordnung auszuschliefien, wie in Kapitel 4.2 und Ref. [7] gezeigt. Diese
Annahme wird durch die REM-BSE-Untersuchungen bei niedriger Vergréfierung unterstiitzt.
Diese zeigen ein grobkorniges, optisch einphasiges Gefiige mit Poren (dunkle Punkte) in
Abbildung 27 (b). Entlang der Korngrenze hat sich TiN als dunkle Phase (durch den
Z-Kontrast im BSE-Modus dargestellt) gebildet, wie an der Korngrenze in Abbildung 27 (c) zu
sehen ist. Weitere Nachweise und die Charakterisierung von TiN in den Legierungen sind in
Kapitel 5.3 dargelegt. Bei hoherer Vergrofderung ist ein zweiphasiges Gefilige aufgrund des
Z-Kontrasts ersichtlich. In der untersuchten Probe zeigen die beiden Phasen eine Form, die
vermikular und ineinander verschlungen ist. Dabei liegen keine morphologisch geordneten
oder ausgerichteten Bereiche vor.
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Abbildung 27: Untersuchungen an 42(TaMo)-40Ti-8Cr-10Al im homogenisierten Zustand.
(a) Diffraktogramm mit zugeordneten Bragg-Reflexen (A2/B2, B2 und Kp);

(b) Ubersichtaufnahme mittels REM-BSE; (c) REM-BSE-Aufnahme bei héherer
Vergrofderung an einer Korngrenze.

5.2.2 Thermische Analyse

Zur weiteren Aufklarung der Phasenumwandlung wurden die homogenisierten Proben
mittels DSC untersucht. Es wurden drei Heizraten von 10, 20 und 40 K/min gewahlt, um die
vorhandene Phasenumwandlung einordnen zu konnen. In Abbildung 28 (a) sind die
ermittelten dH/dT-Signale beim Aufheizen der Proben dargestellt. Ein Onset (bei 9,) im
Temperaturbereich von 586 bis 607 °C ist vorhanden. Das dH/dT-Signal steigt nach dem
Onset kontinuierlich bis zu einem Maximum bei 9; # 915 bis 954 °C an. Nach dem Maximum
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kehrt das Signal wieder zur Basislinie zuriick. Die Zusammenfassung der charakteristischen
Temperaturen ist in Abbildung 28 (b) gezeigt. Fiir beide Temperaturen 9, und 9 ist eine
Heizratenabhingigkeit zu sehen. Die Extrapolation auf eine Heizrate von 0 K/min fiihrt zu
folgenden Temperaturen: 9 o k/min = 580 °C und 91,9 k/min = 905 °C. Die Charakteristika -
Heizratenabhingigkeit von 9, und 9; und steigendes A(dH /dT) mit steigender Heizrate - sind

Hinweise auf eine diffusionskontrollierte Phasenumwandlung (fiir weitere Informationen
siehe Kapitel 2.3.3 und 3.2.3).

(a) 10004 (b)
~—~60- 99 ——40 K/min
N PN et
: min -
é 81 O ] —"‘
> * 290047
~ 19 ~ 905 °C
i h 1, 0 K/min
% 40 \:‘v - g .
T 600 OeemT 0%
°T 1t =2  |.--0r"
____________________ 150, 0 kimin ® 580 °C
20 —1r r r r r r 1 550 1 r r r 1 1
250 500 750 1000 1250 0 10 20 30 40
9/°C Heizen Heizrate / K/min

Abbildung 28: (a) Ermittelte temperaturabhingige Ableitung der Enthalpie H nach der
Temperatur T (dH/dT) iiber der Celsius-Temperatur ¢ dargestellt fiir drei
Heizraten. Das Sternsymbol (*) markiert ein Messartefakt. (b)
Charakteristische Temperaturen iiber die Heizrate T. Gestrichelte Linien
zeigen die Extrapolation nach 7 = 0 K/min an.

Entsprechend kann bei Temperaturen iiber 9; von einer diffusionskontrollierten Auflésung
der zweiten Phase ausgegangen werden. Dies korreliert mit dem vorhergesagten einphasigen
A2-Phasenfeld bis zur Schmelze, das nach der thermodynamischen Datenbank oberhalb des
Zweiphasengebiets vorliegt. Neben der vorhergesagten Phasenumwandlung von A2+B2 — A2
(beim Aufheizen) konnen noch die TiN- und Laves-Phasen zum detektierten DSC-Signal
beitragen.

Um die Phasenseparation einzugrenzen und zu verifizieren, wurden Auslagerungsversuche
durchgefiihrt. Hierfiir wurden Proben im Temperaturintervall von 9, bis 9J; (800 °C) sowie
deutlich tber 9; (1200 °C) ausgelagert. Bei 800 °C wurde eine kurze (0,5 h) sowie lange
(100 h) Warmebehandlung durchgefiihrt, wihrend die Probe bei 1200 °C nur 0,5h auf
Temperatur war. Die Proben wurden anschliefiend in einem Wasserbad abgeschreckt, um
eine diffusionskontrollierte Phasenumwandlung zu unterdriicken. Die entsprechenden
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Aufnahmen bei gleicher Vergrofierung sind in Abbildung 29 zu sehen. Als visuelle Referenz ist
in Abbildung 29 (a) der ofenabgekiihlte Zustand dargestellt. Nach der Warmebehandlung
iiber ¥; (Abbildung 29 (b)) ist keine zweite Phase mittels REM-BSE-Aufnahmen ersichtlich.
Eine zweite Phase im Z-Kontrast ist nach der Warmebehandlung fiir 0,5 h im Temperatur-
intervall 9, < 9 < 9; erkennbar, wie in Abbildung 29 (c) dargestellt. Eine eindeutige
Identifizierung ist in dem Fall aufgrund der Auflésungsgrenze der REM-BSE-Aufnahme nicht
moglich. Die Verteilung und Struktur deuten auf ein frithes Stadium des Wachstums von
Ausscheidungen hin. Wie in Abbildung 29 (d) zu sehen ist, entsteht nach 100 h ein
ausgepragtes zweiphasiges Geflige mit deutlichem Z-Kontrast. Die Phasen sind inter-
penetrierend angeordnet und eine leicht ausgepréagte Vorzugsorientierung innerhalb eines
Korns ist vorhanden. Der Volumenanteil an TiN- und Laves-Phasen entlang der Korngrenzen
ist hoher als in den restlichen Zustanden, wie in Abbildung 29 (d) durch die hellen (Laves-
Phase) und dunklen (TiN) Kontraste entlang der Korngrenze erkennbar.

Zusammengefasst deuten die Ergebnisse der REM-Aufnahmen auf eine Phasenumwandlung
erster Ordnung hin, die thermisch aktiviert ist (vgl. zu Aufnahmen in Abbildung 29). Zudem
sind die Heizratenabhangigkeit (und somit die Temperatur- und Zeitabhangigkeiten) sowie
die Ergebnisse der Auslagerungsversuche (Abbildung 29 (b) bis (d)) Merkmale eines
diffusionskontrollierten Vorgangs [75, 116]. Wie in Kapitel 2.3.3 erortert, kommen hierfiir
zwei Phasenseparationsmechanismen infrage: die spinodale Entmischung oder Keimbildung
und Wachstum. Das Gefiige zeigt durch die regelmifigen Strukturen Ahnlichkeiten zu
Gefiigen auf, die durch den erstgenannten Mechanismus entstanden sind [64]. Auf Basis der
durchgefiihrten Untersuchungen kann keine Aussage getroffen werden, ob eine Mischungs-
liicke in dem System vorhanden ist oder nicht. Hierfiir sind weitere Untersuchungen zum
Anfangsstadium der Entmischung auf der nm-Skala notwendig. Dies wurde innerhalb der Ti-
Variation nicht weiter verfolgt, da die Solvustemperatur mit 9; = 915 bis 954 °C bei
42(TaMo)-40Ti-8Cr-10Al niedrig im Vergleich zu anderen RCCA ist [104]. Innerhalb der
Al-Variation ergibt sich durch das einphasige B2-Phasenfeld bei mittleren Temperaturen eine
weitere mogliche Abkiihlsequenz (und somit Phasenumwandlung) und somit die Méglichkeit
zur gezielten Manipulation des Gefiiges.
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1200 °C/0,5 h

1600 °C/20 h 9> 9

100 K/h

800 °C/0,5 h

= (C) 800 °C/100 h
s g <9<,

9,<9<9,

Abbildung 29: REM-BSE-Aufnahmen von 42(TaMo)-40Ti-8Cr-10Al-Proben. (a) Homogeni-
sierter Zustand mit Ofenabkiihlung von 100K/h; Weitere Warme-
behandlungen nach der Homogenisierung mit: (b) 1200 °C/0,5h (9 > 94); (c)
800°C/0,5h (¥ < ¥9¢); (d) 800°C/100h (Y < Y;) und anschliefdender

Wasserabschreckung.
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5.3 Einfluss der Variation der Al-Konzentration

Die durch FactSage ermittelten stoffmengenbezogenen Phasenanteile in Abhadngigkeit der
Temperatur sind in Abbildung 30 dargestellt. Beim Abkiihlen wird fiir die Legierung
82(TaMoTi)-8Cr-10Al (in (a)) eine Festkérperphasenumwandlung von A2 — A2+B2 bei
Ypz4p2 = 600 °C vorhergesagt. Der B2-Phasenanteil nimmt bei tieferen Temperaturen konti-
nuierlich zuy, bis er bei 300 °C einen Anteil von 0,39 aufweist. Fiir die Legierung 77(TaMoTi)-
8Cr-15Al (in (b)) werden zwei Festkorperphasenumwandlungen prognostiziert. Bei hoheren
Temperaturen von ¥, = 800°C ist ein sprunghafter Wechsel von A2 zu B2 (bei
Nichtberiicksichtigung der C15-Phase) im Sinne einer Abkiihlungssequenz A2 — B2 vorher-
gesagt. Die zweite Phasenumwandlung ist bei 955,85, = 600 °C prognostiziert, mit der
Umwandlungssequenz beim Abkiihlen von B2 — A2+B2. Der B2-Phasenanteil wird bei
Temperaturen unterhalb von 94,5, niedriger als der A2-Phasenanteil und liegt im Bereich
von 0,38 bis 0,46. In beiden Legierungen wird die C15-Laves-Phase mit einem maximalen
stoffmengenbezogenen Phasenanteil von 0,11 vorhergesagt. Der vorhergesagte Stabilitats-
bereich fiir die C15-Phase ist 350 bis 1200 °C, mit einem Maximum des Phasenanteils bei 500
bis 600 °C. Die C14- und C36-Laves-Phasen zeigten innerhalb der FactSage-Berechnungen
keine Stabilitatsbereiche.
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Abbildung 30: Mittels FactSage ermittelte temperaturabhdngige stoffmengenbezogene
Phasenanteile von: (a) 82(TaMoTi)-8Cr-10Al und (b) 77(TaMoTi)-8Cr-15Al
Daten aus Ref. [34].

Eine Aussage dazu, welche Kristallstruktur die Matrix und die Ausscheidung (d. h. der Aufbau
des Gefiiges) aufweist, ist auf Basis der Auswertungsmethode der thermodynamischen Daten-
bank (CALPHAD-Methode, siehe Ref. [28, 82] fiir weitere Details) nicht méglich. Innerhalb der
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untersuchten Legierungen konnen mehrere unterschiedliche Ablaufe erfolgen, die zu einem
dhnlichen Geflige bei Raumtemperatur fithren [4]. Da eine der Phasen geordnet ist, miissen
zwei Reaktionen beachtet werden: (i) die Art und Temperatur der Phasenseparation (95,452)
sowie (ii) die Ordnungstemperatur 9y, (kritische Temperatur bzw. Ordnungstemperatur). Da
beide Temperaturen abhingig von der Legierungszusammensetzung sind, kdnnen sie je nach
Zusammensetzung deutlich variieren.

Entsprechend ist davon auszugehen, dass die Phasenumwandlung entweder eine spinodale
Entmischung (kontinuierliche Umwandlung, ohne energetische Barriere) ist, oder durch eine
Keimbildung mit anschliefiendem Wachstum (diskontinuierliche Umwandlung, mit scharfer
Grenzflache) auftritt [11, 61, 117]. Auf diese Fragestellung wird insbesondere in Kapitel 5.3.3
eingegangen.

Durch die zwei unterschiedlichen Wyckoff-Positionen innerhalb der B2-Elementarzelle
konnen die flinf Elemente der Legierung nicht komplett auf jeweils eine Position separiert
werden. Eine Aufteilung ist nur moglich, wenn der Ausgleich per Leerstellen stattfindet oder
Elemente auf beiden Positionen vorkommen [7]. Ein experimenteller Zugang ist technisch
denkbar, aber schwierig in der Umsetzung [118, 119]. Im Fall komplexer Legierungen mit
unvollstindiger Ordnung waire eine Analyse z.B. nur mittels Synchrotron-Experi-
menten [120] zugdnglich und wurde nicht weiterverfolgt. Ein relevanter Punkt zur
Einordnung von Ordnungsvorgingen a — &' (@' ist die geordnete Phase von a) ist, ob sich der
Grad der Ordnung kontinuierlich (z.B. iiber ein Temperaturintervall wie bei CuZn) oder
diskontinuierlich dndert (z. B. an exakt einer kritischen Temperatur Jy, wie in CuzAu) [11].
Die Lage der beiden relevanten Temperaturen 9 und 94,4, kann somit zu unterschiedlichen
Ablaufen fiihren. Mit 9y > 945,55 ist die Matrix vor der Bildung geordnet. Ist 9y = 952452, SO
kann die Phasenseparation kongruent mit der Ordnung der Ausscheidungen ablaufen. Bei
Ik <Ya24p2 bildet sich die Ordnung erst bei niedrigeren Temperaturen aus. Basierend auf den
Vorhersagen in Abbildung 30 kénnten somit fiir die beiden Legierungen mehrere Moglich-
keiten auftreten: fiir 82(TaMoTi)-8Cr-10Al (i) a - a; + a,’ oder (ii) a > a+ B’ und
(iii) a » a' + B.

Fir 77(TaMoTi)-8Cr-15Al sind die folgenden Ablidufe maglich: (i) @ » @' - ;" + a, oder
(ii) a » @’ » &'+ B und (iii) @ » a’ - a + B'. Dies wiirde einer Ordnung der Matrix bei
hoheren Temperaturen (@ — a') entsprechen, mit anschlieender (i) spinodaler Entmischung
oder (ii)/(iii) Keimbildung und Wachstum von Ausscheidungen. In beiden Fallen ist
Yy = Ipz4p2 Und es ist nicht eindeutig, welcher Gefligebestandteil ordnet.
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5.3.1 Gefiigecharakterisierung

Die chemische Analyse der schmelzmetallurgisch hergestellten Legierungen ist in Tabelle 4
aufbereitet. Von 82(TaMoTi)-8Cr-10Al wurden zwei Chargen hergestellt. Die erste Charge
(mittels EDX untersucht und in Tabelle 4 mit * markiert) wurde fiir die Charakterisierung des
Gefiiges sowie DSC-Untersuchungen verwendet. Fiir die weiteren Untersuchungen (in Kapitel
5.3.3,5.3.4 und 5.3.5) wurde die zweite Charge (mit t markiert) genutzt. Die Unterschiede in
der Probenzusammensetzung zeigen keine Auswirkung auf die resultierende Mikrostruktur.
Alle Legierungen weisen eine geringere Cr-Konzentration (mit ~ 7 At.% anstatt 8 At.%) als
eingewogen auf. Ebenfalls sind die Al-Konzentrationen bei zwei Legierungen niedriger als
antizipiert, was auf eine Verdampfung wéhrend der Schmelzvorginge hindeutet. Eine
signifikante Anreicherung an O oder N durch den Herstellungsprozess konnte bei
82(TaMoTi)-8Cr-10Al (zweite Charge) nicht nachgewiesen werden.

Tabelle 4: Standardbezogene EDX- (markiert mit *) und ICP-OES-Messungen (markiert
mit 1) zur Bestimmung der chemischen Zusammensetzungen ;. Die zweite
Charge (mit 1) von 82(TaMoTi)-8Cr-10Al wurde fiir die Untersuchung der
Phasenumwandlung und die Bestimmung der Hartewerte verwendet. O- und
N-Konzentrationen wurden durch Heif3gasextraktion bestimmt.

Abkiirzung Wirmebehandlung %/ At'% W/ We-ppm
Ta Mo Ti Cr Al 0 N
82(TaMoTi)-8Cr-10Al* 1600°C/20h 273 266 288 7,1 10,1 - -
82(TaMoTi)-8Cr-10Alt 1600°C/20h 28,1 283 27,7 7,2 87 92+23 45+11
77(TaMoTi)-8Cr-15A1F 1600 °C/20 h 264 27,0 263 7,1 132 - i

Zur Manipulation des Gefliges und zur Untersuchung der Phasenumwandlungen wurden die
Legierungen nach der Homogenisierung (s. Tabelle 4, Zustand H) weiteren Warmebehand-
lungen unterzogen. Ein Teil der Proben wurde bei 1200 °C/0,5 h in Glasampullen mit Wasser-
abschreckung warmebehandelt (Zustand A). Diese Proben wurden dann nochmals bei unter-
schiedlichen Temperaturen und Zeiten ausgelagert. Eine Auflistung der Abkiirzungen und der
Abfolgen sind in Tabelle 5 gegeben.

Tabelle 5: Verwendete Abkiirzungen fiir die Warmebehandlungsschritte der
Legierungen aus dem (92-x)(TaMoTi)-8Cr-xAl-System.

Abkiirzung Herstellungsschritte
G Gusszustand (Abkiihlung in der Kokille)
H G + homogenisiert (s. Tabelle 4)
A H + 1200 °C/0,5 h/Wasserabschreckung

Temperatur/Zeit A + weitere Warmebehandlung mit Wasserabschreckung
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Die experimentell bestimmte Dichte betrigt 9,8 g/cm® fiir 82(TaMoTi)-8Cr-10Al und
9,3g/cm?® fiir 77(TaMoTi)-8Cr-15Al. Die mit XRD bestimmten Gitterkonstanten sind
0,3196 nm fiir 82(TaMoTi)-8Cr-10Al und 0,3189 nm fiir 77(TaMoTi)-8Cr-15Al. Die aqui-
molare TaMoTiCrAl-Legierung weist eine Gitterkonstante von 0,31521nm auf[7].
Entsprechend lassen sich die Gitterkonstanten innerhalb der Legierungsserie mit dhnlichen
Atomradien fiir die jeweiligen Elemente wie bei der 4quimolaren Legierung abschatzen. Dies
ist ein Indiz dafiir, dass sich die Bindungsverhaltnisse durch die Al-Variation sowie die Redu-
zierung der Cr-Konzentration nicht signifikant dndern.

Die Gusszustinde beider Legierungen sind in Abbildung 31 (a) und (b) dargestellt. In beiden
Fallen ist ein dendritisches Gefiige mit Poren, die auf Gussfehlern beruhen und primar im
interdendritischen Zwischenraum vorliegen, vorhanden. Nach der Warmebehandlung bei
1600 °C zeigen die Legierungen ein grobkorniges Gefiige auf, wie in Abbildung 31 (c) und (d)
dargestellt. Das dendritische Geflige aus dem Gusszustand konnte komplett aufgelost werden,
wie anhand der homogenen Elementkarten (in Abbildung 31 (c) und (d)) sichtbar ist.
Entsprechend kénnen die Proben auf der pm-Skala als homogen angesehen werden. Geringe
Anteile an Fremdphasen sind an den Korngrenzen nachweisbar. Diese werden in Kapitel 5.3.4
diskutiert.
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Abbildung 31: REM-BSE-Aufnahmen und die entsprechenden REM-EDX-Elementkarten von
82(TaMoTi)-8Cr-10Al ((a) und (c)) sowie 77(TaMoTi)-8Cr-15Al ((b) und (d)).
Im Zustand G in (a) und (b) und im Zustand H in (c) und (d). Elementkarten
des gleichen Bildausschnittes wie die BSE-Aufnahme sind in (c) und (d)
dargestellt. (a) und (b) sowie (c) und (d) weisen jeweils die gleiche Vergrofie-
rung auf. Aufnahmen aus Ref. [34, 105].

Die REM-BSE-Aufnahmen mit Z-Kontrast in Abbildung 32 bei hoher Vergréf3erung zeigen ein
deutlich komplexeres Gefiige auf der nm-Skala. In beiden Legierungen liegt ein Gefiige mit
Ausscheidungen vor. Im Fall von 77(TaMoTi)-8Cr-15Al in Abbildung 32 (b) sind neben den
Ausscheidungen weitere schleifenartige helle Kontraste vorhanden. Zur Abklirung der
Matrixphase wurden beide Bilder mit einem Matlab-Skript binarisiert und anschlief3end
zusammenhadngende Pixel der gleichen Farbe zugeordnet. Hierbei werden der dunklen Phase
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,warme’ Farbtone (Rot - Gelb) und der hellen Phase kalte’ Farbtone (Blau - Griin) zugewiesen.
In 82(TaMoTi)-8Cr-10Al ist eine zusammenhdngende Matrixphase (in Griin, entsprechend
heller Kontrast) vorhanden. Die Legierung 77(TaMoTi)-8Cr-15Al zeigt ein zusammen-
hdangendes Geflige mit dunklem Kontrast innerhalb der Schleifen auf. Auf Basis der
chemischen Zusammensetzung der Legierungen bilden die Elemente mit hohem Z (Ta, Mo)
primar die helle Phase und, die Elemente mit niedrigem Z (Ti, Cr, Al) tiberwiegend die dunkle
Phase aus.

Die Ausscheidungen in 82(TaMoTi)-8Cr-10Al haben einen Flachenanteil von ~ 0,3 bei einer
Grofde von 10 bis 50 nm. In 77(TaMoTi)-8Cr-15Al sind die Ausscheidungen feiner im Vergleich
mit einer Grofée von 10 bis 20 nm. Die Schleifen haben dabei eine Breite von ~ 20 nm, zeigen
keine Vorzugsausrichtung und sind durchgehend gekrimmt.

Abbildung 32: REM-BSE-Aufnahme im Probenzustand H von: (a) 82(TaMoTi)-8Cr-10Al; (b)
77(TaMoTi)-8Cr-15Al. Die rechte untere Halfte der Bilder ist mittels eines
Segmentierungsalgorithmus eingefarbt, um visuell die Matrix- und Ausschei-
dungsphase hervorzuheben. Hierbei sind der dunklen Phase ,warme* Téne und
der hellen Phase ,kalte’ Tone zugeordnet. Benachbarten Pixeln der gleichen
Phase wird die gleiche Farbe zugewiesen. Aufnahmen aus Ref. [34].

Um eine mogliche Ordnung in einer der Phasen nachzuweisen, wurden Beugungsexperimente
durchgefiihrt. Da der dynamische Kontrast von XRD nicht ausreichend fiir den vorliegenden
Fall ist (vgl. Kapitel 4.2), wurden TEM-basierte Experimente umgesetzt. Die entsprechenden
TEM-SAD-Aufnahmen der [011]-Zonenachse sind in Abbildung 33 dargestellt. Beide
Legierungen zeigen Uberstrukturreflexe auf. Fiir eine visuelle Zuordnung sind in
Abbildung 33 (a) fiir 82(TaMoTi)-8Cr-10Al die exklusiven B2-Reflexe in Rot beschriftet sowie
die A2-Reflexe in Schwarz.
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Abbildung 33: TEM-SAD-Aufnahmen im Probenzustand H mit indizierten Reflexen von:
(a) 82(TaMoTi)-8Cr-10Al; (b) 77(TaMoTi)-8Cr-15Al. Die Aufnahmen sind
nahe der [011]-Zonenachse (ZA) aufgenommen. Aufnahmen aus Ref. [34, 105].

Die chemische Verteilung der Elemente auf nm-Skale wurde durch STEM-HAADF sowie -EDX
untersucht. Die entsprechenden Aufnahmen und Elementkarten sind in Abbildung 34 (a) und
(b) dargestellt. Die Annahmen beziiglich der REM-BSE-Aufnahmen, dass es sich beim
beobachteten Kontrast in Abbildung 32 primar um einen Z-Kontrast handelt, wird durch die
STEM-EDX-Analysen bestatigt. Die untersuchten Ausscheidungen in 82(TaMoTi)-8Cr-10Al
(Abbildung 34 (a)) sind gegeniiber der Matrix an Ti und Al angereichert, wahrend diese eine
erhohte Ta- und Mo-Konzentration aufzeigt. Cr ist gleichverteilt, ohne Praferenz fiir eine der
beiden Phasen. Bei 77(TaMoTi)-8Cr-15Al (Abbildung 34 (b)) ist der Gefligeaufbau invertiert,
die Konzentrationen von Ta und Mo sind in den Ausscheidungen erhéht, wiahrend die Matrix
an Ti und Al angereichert ist. Die Schleifen zeigen eine, gegeniiber der Matrix, erhéhte Ta- und
Mo-Konzentration. Auch hier ist Cr homogen verteilt. Um die durch TEM-SAD aufgezeigte B2-
Ordnung zuzuordnen, wurden TEM-DF-Aufnahmen angefertigt. Diese wurden mit der
Objektivblende auf einem (100)-Uberstrukturreflex aufgenommen und sind in
Abbildung 34 (c) und (d) dargestellt. Die Matrix von 82(TaMoTi)-8Cr-10Al ist dunkel und
dementsprechend A2. Die Ausscheidungen zeigen einen hellen Kontrast und sind somit B2
geordnet. Im Falle von 77(TaMoTi)-8Cr-15Al zeigt die DF-Aufnahme eine helle Matrix, die
somit die B2-Kristallstruktur aufweist. Die Ausscheidungen sowie die Schleifen haben einen
dunkeln Kontrast und sind A2. Daher kann ausgeschlossen werden, dass es sich bei der liber
SAD und DF ermittelten Ordnung nicht nur um eine lokale Variation der Ordnung handelt. Da
in beiden Legierungen die Ausscheidungen bzw. Schleifen die gleiche Gréf3enordnung und
Auspragung haben, ist die Ordnung an eine signifikante chemische Variation gebunden [23,
115, 121].
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Abbildung 34: STEM-HAADF und -EDX sowie TEM-DF-Aufnahmen im Probenzustand H;
HAADF-Aufnahme und Elementkarten von (a) 82(TaMoTi)-8Cr-10Al [34] und
(b) 77(TaMoTi)-8Cr-15Al; (c) TEM-DF von 82(TaMoTi)-8Cr-10Al; (d) TEM-DF
von 77(TaMoTi)-8Cr-15AL.

5.3.2 Thermische Analyse

Zur Charakterisierung und Einordnung der Phasenumwandlungen in den beiden Legierungen
wurden DSC-Messungen im homogenisierten Zustand (H) durchgefiihrt. Hierfliir wurde
jeweils eine Probe verwendet, die drei Mal bei gleicher Heiz- und Abkiihlrate zykliert wurde,
bevor die Analyse der ndchsten Heiz- und Abkiihlrate analysiert wurde (ohne den Ofen zu
offnen). Durch die dreimalige Heiz- und Abkiihlung konnte nachgewiesen werden, dass es sich
bei dem analysierten dH/dT-Signal um eine enantiotrophische Umwandlung im
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Temperaturbereich bis 1450 °C handelt und synchron dazu keine (detektierbaren) weiteren
irreversiblen Prozesse ablaufen [11, 75].

Die ausgewerteten dH/dT-Signale beim Aufheizen sind in Abbildung 35 (a) und (b)
dargestellt und werden im Folgenden im Sinne einer Aufheizung diskutiert. Die in
Abbildung 35 (a) dargestellte 82(TaMoTi)-8Cr-10Al-Legierung zeigt bei 9, * 682 bis 708 °C
einen mit einem Kreis markierten Onset. Anschlieffend nimmt das Signal kontinuierlich zu
und bildet ein mit einem Stern markiertes Maximum bei 9¥; = 1055 bis 1073 °C aus.
Anschliefiend fallt das Signal rasch bis zur Basislinie ab (die dargestellte 10 K/min-Messung
zeigt ein Messartefakt und fallt unter die Basislinie). Wie in Abbildung 35 (c) zu sehen, sind
beide charakteristischen Temperaturen sensitiv gegentiber der Heizrate. So weisen sie eine
Abhingigkeit von der Heizrate T von (0,8 - T/(K/min)) fiir 9, und (0,6 - T/(K/min)) fiir 9,
auf.

Das dH /dT-Signal von 77(TaMoTi)-8Cr-15Alistin Abbildung 35 (b) dargestellt. Die Legierung
zeigt einen Onsetbei J, = 775 bis 782 °C. Diesem folgt das Maximum bei9; = 1096 bis 1115 °C.
Oberhalb des Maximums bei 9, ist ein dH /dT-Plateau, auf das bei 9, * 1155 bis 1157 °C ein
zweites Maximum folgt. Anschliefiend fallt das Signal auf die Basislinie ab. Die Abhédngigkeit
der charakteristischen Temperaturen von den Heizraten ist in Abbildung 35 (d) aufbereitet.
Das Maximum bei 9, ist unempfindlich gegeniiber einer Anderung der Heizrate mit (O -
T /(K/min)), wihrend die charakteristischen Temperaturen 9, und 9, eine Abhingigkeit der
Heizrate mit (0,5 - T/(K/min)) und (0,6 - T/(K/min)) aufweisen.

Wie in Kapitel 2.3 dargelegt, lassen sich iiber die Auspragung des dH /dT-Signals und seiner
Heizratenabhéngigkeit Riickschliisse auf vorliegende Phasenumwandlungen treffen.
Entsprechend kann der Onset bei ¥, dem Start (im Sinne der niedrigsten experimentell
detektierbaren Temperatur) einer diffusionskontrollierten Phasenumwandlung zugeordnet
werden. Ihre Charakteristik nahe der Temperatur 9, lasst sich einer diffusionskontrollierten
Phasenumwandlung erster Ordnung zuordnen, wahrend die Umwandlung, mit der
charakteristischen Temperatur 9,, Merkmale einer athermalen Phasenumwandlung zweiter
Ordnung aufweist.
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Abbildung 35: Die temperaturabhdngige Ableitung der Enthalpie H nach der Temperatur T

(dH/dT) tiber der Celsius-Temperatur 9 ist in (a) fiir 82(TaMoTi)-8Cr-10Al
und in (b) fiir 77(TaMoTi)-8Cr-15Al dargestellt. In Abbildung (c) sind fiir
82(TaMoTi)-8Cr-10Al und in (d) fiir 77(TaMoTi)-8Cr-15Al die charakteris-
tischen Temperaturen {iber der Heizrate T zu sehen. Gestrichelte Linien zeigen
die lineare Extrapolation nach T = 0 K/min an. Daten aus Ref. [34].

Zur weiteren experimentellen Aufklarung der Abschreckbarkeit wurden Proben auf 1000 °C
(¥ < 9 < Y;) sowie 1200°C fiir 0,5h (9 > 9,) erwdrmt und anschlieffend in Wasser
abgeschreckt. Die entsprechenden REM-BSE-Aufnahmen sind in Abbildung 36 dargestellt.
82(TaMoTi)-8Cr-10Al zeigt nach der Warmebehandlung von 1000 °C (Abbildung 36 (a)) ein
dhnliches Gefilige wie nach der Ofenabkiihlung (Zustand H). Die Ausscheidungen weisen eine

Grofde von 10 bis 30 nm auf und sind sphéarisch. Im Gegensatz dazu zeigt das Gefiige nach der
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Abschreckung von 1200 °C (Abbildung 36 (c)) keine Ausscheidungen bzw. keinen Z-Kontrast
in der BSE-Aufnahme. An den Korngrenzen sind keine Fremdphasen, wie TiN oder Laves-
Phase, vorhanden. Nach 1000 °C zeigt 77(TaMoTi)-8Cr-15Al ebenfalls ein Gefiige, das der
Ofenabkiihlung mit ~ 100 K/h (Zustand H) ahnlich ist. Nach 1200 °C sind keine Aus-
scheidungen mehr nachweisbar. Die Schleifen sind mit einem hellen REM-BSE-Kontrast
teilweise wahrnehmbar.

1000 °C/0,5 h |

1200°C/0,5h | = 1200°C/05h

Abbildung 36: REM-BSE-Aufnahmen nach einer Warmebehandlung mit anschlief3ender
Abschreckung in Wasser; (a) 82(TaMoTi)-8Cr-10Al nach 1000 °C/0,5 h;
(b) 77(TaMoTi)-8Cr-15Al nach 1000 °C/0,5 h; (c) 82(TaMoTi)-8Cr-10Al nach
1200°C/0,5 h; (d) 77(TaMoTi)-8Cr-15Al nach 1200 °C/0,5h. 1000 °C < 9,
wahrend 1200 °C > Y, und 9,. Aufnahmen aus Ref. [34].
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Somit kann fiir die Legierung 82(TaMoTi)-8Cr-10Al geschlussfolgert werden, dass die
Temperaturen der Phasenseparation (94,,p5;) und der Ausbildung der B2-Kristallstruktur
(Ug2) sehr nahe beieinander liegen oder gleich sind. Es ist daher anzunehmen, dass
Yo < Upz2+2 = VB2 < V1.

Zwei Punkte sind von Relevanz: (i) Die Temperatur 9; beschreibt nur das Maximum im
dH /dT-Signal (als charakteristische Kenngrofie und experimentell ermittelbarem Punkt). Die
Solvustemperatur der Ausscheidungen liegt im Temperaturbereich von J; bis 1200 °C.
(ii) Theoretisch kann 9, auch oberhalb von 9; liegen. Ein Nachweis ist im vorliegenden Fall
allerdings nicht moglich. Die Heizratenabhdngigkeit (vgl. Abbildung 35 (c)) und die
Abschreckversuche deuten auf eine diffusionskontrollierte Phasenumwandlung hin [75, 89].
Da g, mittels DSC nicht bestimmbar ist, kann davon ausgegangen werden, dass die Aus-
scheidungen direkt nach der Entstehung geordnet sind, was ebenfalls der Vorhersage der
thermodynamischen Berechnungen entspricht (siehe Abbildung 30 (a)). Entsprechend kann
von einer Abkiihlsequenz von @ — a + B’ ausgegangen werden, wobei a der A2-Mischkristall
ist und die kontinuierliche Matrix bildet, wahrend B’ den B2-Mischkristall mit deutlich
veranderter chemischer Zusammensetzung (im Vergleich zu a) dargestellt. In Abbildung 37
ist das Geflige als Funktion der Temperatur schematisch dargestellt.

a+p* a
A2 Matrix _
B2 Ausscheidungen A2 Matrix

9,
: » 3/°C
Abbildung 37: Schematisches Gefilige von der 82(TaMoTi)-8Cr-10Al-Legierung bei verschie-
denen Temperaturen.

77(TaMoTi)-8Cr-15A1 zeigt zwei Gefligebestandteile: wiirfelformige Ausscheidungen sowie
Schleifen. Ahnliche Schleifen konnten in der Legierung 83(TaMoTi)-17Al [115] nachgewiesen
werden. In diesem System waren die Schleifen mit Ta und Mo angereichert (und Ti sowie Al
gegeniiber der Matrix verarmt). Eine &dhnliche chemische Zusammensetzung liegt bei
77(TaMoTi)-8Cr-15A1 vor (siehe Abbildung 34 (b)). In der &dquimolaren TaMoTiCrAl-
Legierung [7] konnte eine deutliche Segregation an die vorhandenen thermischen Anti-
phasengrenzen nachgewiesen werden. Die Segregation setzt dabei den Grad der B2-Ordnung
an den Grenzflachen herab. Als Ursprung fiir die thermischen Antiphasengrenzen konnte eine
Festkorperphasenumwandlung von A2 zu B2 ausgemacht werden [7]. Ahnliche Phasen-
umwandlungen sind aus Systemen wie NiAl [122] oder TiAl [4, 123, 124] bekannt. Die
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Heizratenunempfindlichkeit des Maximums bei 9, von 77(TaMoTi)-8Cr-15Al deutet dabei auf
eine diffusionslose Phasenumwandlung hin und somit eine mogliche Ordnungsreaktion von
A2 zu B2. Der mittels Z-Kontrast erbrachte Nachweis diinner Schleifen nach dem Abschrecken
kann tiber die im Verhaltnis langsame Diffusion bei 1200 °C erklart werden: Ta und Mo hatten
nicht ausreichend Zeit, um sich komplett homogen zu verteilen.

Da die Schleifen in 77(TaMoTi)-8Cr-15A1 chemisch sowie vom Grad der Ordnung der
A2-Kristallstruktur zuordenbar sind, kann davon ausgegangen werden, dass diese ehemalige
thermische Antiphasengrenzen waren. Diese Ergebnisse wiirden die FactSage-Vorhersagen in
Abbildung 30 (b) bestatigen, nach denen es einen Temperaturbereich gibt, in dem das Gefiige
einphasig B2 ist. Ein Grund fiir den kleinen Abstand zwischen Schleifen, im Vergleich zu z. B.
TaMoTiCrAl [7], konnte das geringe Temperaturintervall von 9, bis 9; mit nur ~ 50 K sein.
Die absolute Temperatur von 9, bzw. 9, ist fiir diffusionskontrollierte Prozesse ebenfalls eher
gering, was eine Vergroberung beim Abkiihlen einschrankt. Das Maximum bei 9, lasst sich
dabei analog zu 82(TaMoTi)-8Cr-10Al der Phasenumwandlung von einem einphasigen in ein
zweiphasiges Geflige zuordnen, da das Maximum die gleichen Charakteristika zeigt.
Entsprechend kann die Ausbildung der Ausscheidungen durch die Wasserabschreckung
unterbunden werden, wie in Abbildung 36 (d) dargestellt. In 77(TaMoTi)-8Cr-15Al bilden
sich Ausscheidungen mit der A2-Kristallstruktur, die Matrix bleibt unterhalb von ¥, B2.
Entsprechend kann die folgende Sequenz beim Abkiihlen @ - a’ - a' + f mit @’ als konti-
nuierliche B2-Matrix und f als A2-Ausscheidungen (sowie die segregierten Schleifen) ange-
nommen werden. Ein entsprechender schematischer Ablauf als Funktion der Temperatur ist
in Abbildung 38 dargestellt.

a‘'+f3 al a
B2 Matrix B2 Matrix mit ,
A2 Ausscheidungen  Schleifen A2 Matrix
9, 9,
i i > 9/°C

Abbildung 38: Schematisches Gefiige von der 77(TaMoTi)-8Cr-15Al-Legierung bei verschie-
denen Temperaturen.
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5.3.3 Entmischungsvorgiange

Wie bereits in Kapitel 2.3 und zu Beginn von Kapitel 5.3 diskutiert, kommen in den
vorliegenden Systemen zwei Madglichkeiten fiir die Phasenseparation in Betracht:
(i) spinodale Entmischung sowie (ii) die zwei Stadien Keimbildung und Wachstum. Zwei
charakteristische Merkmale beider Moglichkeiten wurden dabei detaillierter untersucht:
(i) die chemische Amplitude innerhalb der Ausscheidungen tliber der Zeit und (ii) die Scharfe
(d. h. Breite) der Grenzflache iiber der Zeit.

So zeigt eine spinodale Entmischung [62, 125, 126] eine mit der Zeit ansteigende chemische
Amplitude und einen kontinuierlichen Ubergang zwischen Matrix und Ausscheidung, der mit
der Zeit steiler wird, bis sich schliefilich eine Grenzflache ausbildet. Zudem kann der Fall
eintreten, dass sich erst ab einer bestimmten Konzentration eine Ordnung einstellt. Im Fall
der Keimbildung andert sich die chemische Zusammensetzung nicht mit der Zeit. Die
Grenzflache ist in allen Stadien scharf. Weitere Details finden sich in Kapitel 2.3 sowie
Ref. [11].

Wie in Abbildung 36 (c) dargestellt, lasst sich innerhalb der 82(TaMoTi)-8Cr-10Al-Legierung
durch Abschrecken von 1200 °C nach 0,5h ein ,iibersattigter’ Mischkristall auf pm-Skala
erzeugen. Entsprechend wurde die Legierung in diesem Zustand (,A‘) als Ausgangspunkt fiir
die weiteren Untersuchungen ausgewahlt. Fiir die weitere Analyse des Ausgangszustands auf
der nm-Skala wurde die Probe mittels TEM und APT untersucht.

Spannung Laser (b)

0,5% der lonen dargestellt

£ nm 50 nm

1200 °C/0,5 TaMoTiCrAl o

Abbildung 39: Untersuchungen an 82(TaMoTi)-8Cr-10Al nach einer Warmebehandlung von
1200 °C/0,5 h (Zustand ,A"). In (a) TEM-DF Aufnahme mit der Objektivblende
auf einem (100)-Uberstrukturreflex und in (b) APT-Spitzen, die durch
Spannungspuls-Modus (links) und Laserpuls-Modus (rechts) gemessen
wurden. Aufnahmen und Daten aus Ref. [105].
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Beugungsexperimente vom Zustand A zeigten hierbei Uberstrukturreflexe. Wie in
Abbildung 39 (a) zu sehen, zeigt die TEM-DF-Aufnahme mit dem (100)-Reflex Bereiche mit
hellem Kontrast. Somit sind diese B2 geordnet und es kann nicht von einem iibersattigten
Mischkristall gesprochen werden, da die Wasserabschreckung aus 1200 °C entweder zu
langsam war oder sich nicht alle Ausscheidungen innerhalb der 0,5 h komplett aufgelost
haben.

Zur Auflésung der chemischen Zusammensetzung auf nm-Skala wurden mehrere APT-Spitzen
untersucht. Zwei rekonstruierte Spitzen sind beispielhaft in Abbildung 39 (b) dargestellt. Da
fiir die weiteren Untersuchungen, Spitzen im Laser- sowie Spannungspuls-Modus gemessen
wurden, sind in Abbildung 39 (b) sowie Abbildung 40 (b) die Auswertungen beider Modi
aufbereitet. Die verschiedenen Mess-Modi erzeugen je nach Materialzusammensetzung unter-
schiedliche Resultate in der Rekonstruktion der Spitzen (im Hinblick auf die ortliche und
chemische Auflosung) [127, 128]. Entsprechend wurde am Anfang der Messreihe evaluiert,
ob und in welchem Umfang sich der Messmodus auf die Auswertung auswirkt. Wie in
Abbildung 40 (b) anhand der Verlaufe der Elementkonzentrationen iiber die Clustergrenze zu
sehen ist, ist der Unterschied innerhalb der Matrixzusammensetzung minimal (<1 At.%).
Einzig ein Unterschied in der Matrixkonzentration von Ta ist mit Axt, = 2 At.% vorhanden.
Dies lasst sich durch die Bildung und anschlief;ende Messung von TaH sowie TaH; wéhrend
der Lasermessung begriinden. Da sich trotz der technischen Mafinahmen Wasserstoff
innerhalb der Messkammer befindet, kann es bei Lasermessungen durch die Erwarmung der
Spitze zu einer Rekombination von TaH sowie TaH, kommen. Diese Ionen zeigen eine
Uberlagerung mit Mo-lonen im Massenspektrum. Eine genaue Bestimmung der Ta-lonen-
konzentrationen in der Probe aus dem Massenspektrum ist aufgrund der vorliegenden
Kombinationen an Elementen nicht méglich. Entsprechend werden die Auswertungen aus
beiden Messmodi in diesem Kapitel dargestellt und, wenn relevant, fiir die Auswertung der
Messmodi mit angegeben.

Basierend auf der qualitativen Auswertung von Abbildung 39 (b) sind keine Anzeichen fiir
Segregation oder Cluster vorhanden. Zur Quantifizierung wurde innerhalb der IVAS-Software
der Korrelationskoeffizient von Pearson y; [129] fiir jedes der Elemente i berechnet [130].
Hierbei werden die rekonstruierten Spitzen in Blocke mit gleicher Zahl an lonen zerlegt und
die Anzahl der Ionen von jedem Element gezdhlt. Bei einer zufélligen Verteilung fiihrt dies zu
einer Binomialverteilung jedes Elements. Eine Vergleichbarkeit ist schwierig, da das Ergebnis
vom analysierten Probenvolumen abhéngig ist. Entsprechend wird tiber den Korrelations-
koeffizienten von Pearson [129] der Wert normiert. Der Koeffizient kann Werte im Bereich
0 < u; < 1 annehmen. Hierbei zeigt ein Wert von 0 eine komplett homogene Verteilung eines
Elements an. Somit ist es moglich, eine von der Probenanzahl und dem -volumen unabhéngige
Aussage tiber die Verteilung von lonen zu treffen [130].
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Refraktarmetallbasierte CCA werden innerhalb der Literatur als homogen angenommen,
wenn fiir jedes Element y; < 0,1 ist[7, 131-135]. Die Korrelationskoeffizienten sind in
Tabelle 6 aufbereitet. Alle Elemente, bis auf Cr, zeigen hierbei einen y;-Wert von iiber 0,1.
Entsprechend liegt fiir alle Elemente, auf3er Cr, eine Clusterbildung vor.

Tabelle 6: Korrelationskoeffizient y; sowie chemische Zusammensetzung x; nahe dem
Zentrum der Cluster sowie der Mittelwert in der Matrix. Drei APT-Spitzen
wurden im Probenzustand A analysiert und rekonstruiert. Als Referenz ist die
mittels ICP-OES global gemessene Zusammensetzung der Probe angegeben
(vgl. Tabelle 4) [105].

i Ta Mo Ti Cr Al

Ui 0,11+0,02 0,15+0,03 0,21+0,01 0,03+0.02 0,13+0,02
XiMatrix 28,5%0,1 31,0+£0,1 259+0,1 6,6 £0.1 7,7+0,1
X;Cluster 18,1 19,9 40,3 6,9 14,7

X; 28,1 28,3 27,7 7,2 8,7

Exemplarisch sind die Haufigkeitsverteilungsfunktionen von einer Spitze in Abbildung 40 (a)
dargestellt. Es ist eine Verbreiterung der experimentellen Daten gegeniiber der Binomialver-
teilung vorhanden (bis auf Cr). Innerhalb der IVAS-Software wurde daraufhin ein Cluster-
Such- und Identifikationsalgorithmus angewendet (weitere Details zur Auswertung finden
sichin Ref. [79, 80]). Hierbei wurden primar Ti- und Al-Ionen fiir die Clustersuche verwendet,
da sich im Zustand H die Ausscheidungen primar aus Ti und Al zusammensetzen (vgl
Abbildung 34 (a)). Je nach Spitze konnten 400 bis 1400 Cluster identifiziert werden. Die
durchschnittliche rdumliche Ausdehnung der Cluster betragt r = 1,6 nm. Die Clusterdichte
sowie Grofe bestatigen somit die TEM-DF-Untersuchungen in Abbildung 39 (a). Mithilfe von
Konzentrationsprofilen iiber die Grenzfliche Cluster-Matrix wurde die chemische
Zusammensetzung liber die raumliche Ausdehnung aufbereitet. Da die Grof3e der Cluster auf
dieser Langenskala stark schwankt, wurden die Konzentrationsprofile um die rdumliche
Ausdehnung normiert (r/rny,.x). Die Auswertung der chemischen Zusammensetzung der
identifizierten Cluster ist grafisch in Abbildung 40 (b) dargestellt und die Zusammensetzung
im Kern der Cluster (x;cjyster) Sowie in der Matrix (X; Matrix» gemittelte Konzentration im
Abstand zur Grenzflache von 1,4 bis 1,8-fachen r;,,,) ist in Tabelle 6 angegeben. So zeigen die
Cluster eine Anreicherung an Ti (~ 40 At.%) und Al (~ 15 At.%) gegeniiber der globalen sowie
der Matrixzusammensetzung. Gleichzeitig ist Ta und Mo in den Clustern gegeniiber der Matrix
verarmt. Die Cr-Konzentration ist tiber die Grenzflache hinweg konstant und zeigt visuell, dass
Cr keine Segregationsneigung hat. Dies bestatigt die Ergebnisse aus den TEM-EDX-Analysen
(siehe Abbildung 34 (a)) sowie den Korrelationskoeffizienten von uc,. = 0,03.
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Abbildung 40: Auswertung der APT-Messungen von 82(TaMoTi)-8Cr-10Al im Proben-
zustand A. (a) Haufigkeitsverteilungsanalyse fiir jedes Element innerhalb einer
APT-Spitze. Die Binomialverteilung ist mit einer Linie dargestellt.
(b) Gemittelte Elementkonzentrationsprofile iiber die Grenzfliche Cluster-
Matrix. Daten aus Ref. [105].

Basierend auf den TEM-DF-Aufnahmen und den mittels APT nachgewiesenen chemischen
Clustern, kann geschlussfolgert werden: (i) im Zustand A liegen Cluster mit B2-Kristall-
struktur in einer Gréf3enordnung von unter 2 nm vor und (ii) die B2-Kristallstruktur ist an
eine chemische Variation gekoppelt.

Ahnliche Cluster wurden innerhalb der CCA-Literatur unter anderem von Soni etal. [121, 136]
und Dasari et al. [137] fiir Legierungen aus dem System Al-Nb-Ta-Ti-Zr sowie Al-Nb-Ta-Ti-V-
Zr berichtet. In beiden Systemen wird eine spinodale Entmischung vermutet. Die mittels APT
analysierten Konzentrationsunterschiede sind in beiden Fallen mit Ax; = 5 At.% auflerst
gering. Ein analog aufgebautes Gefiige konnte in dem (100-x)(NiTiZr)-xAl-System mit
0 < x4 £7,5 At.% durch Yurchenko et al. [138] nachgewiesen werden. Ab einer Konzentration
von x4 = 5 At.% konnten B2-Cluster mit einer Grofde von unter 2 nm experimentell nach-
gewiesen werden. Im Ti-Zr-Hf-V-Nb-xAl-System [139] mit x,; = 8 At.% sind B2-Cluster mit
einer Grof3e von ~ 2 nm in der A2-Matrix vorhanden (bei x,4; von 12 und 15 At.% wurde eine
komplette B2-Matrix nachgewiesen). In Ref. [138, 139] wurde die chemische Zusammen-
setzung der Cluster nicht analysiert. Somit ist festzuhalten, dass diese Art von Cluster in
verschiedenen Zustidnden (abgeschreckt und langsame Ofenabkiihlung) in RCCA auftritt. Der
Ursprung der Cluster ist nicht oder nur unzureichend erortert.
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(a) 800 °C/1 h (b)
800°C/0,1h T i

90 CI1h | ' 900 °C/1 h (d)

e 50 nm
°C/0,1 h (e) 1000 °C/1 h (f)

1000

Abbildung 41: REM-BSE-Aufnahmen der Auslagerungsversuche von 82(TaMoTi)-8Cr-10AI
mit den folgenden Parametern: (a) 800°C/0,1h; (b) 800°C/1h;
(c)900°C/0,1h; (d) 900°C/1h; (e)1000°C/0,1h; (f)1000°C/1h.
Aufnahmen aus Ref. [105].

Zur weiteren Untersuchung der Phasenumwandlung wurden die Proben bei 800 bis 1000 °C
fiir 0,1 und 1 h warmebehandelt. Die Auslagerungstemperaturen liegen im Temperaturinter-
vall 95 < 9 < 9; (vgl. Abbildung 35 (a) und (c)) und damit entsprechend im Zweiphasen-
bereich. Uber die Temperatur sollte sich somit die Kinetik sowie, je nach Ausprigung des
Phasenfelds, die chemische Zusammensetzung leicht dndern. Der Fokus der Kurzzeitaus-
lagerungen liegt auf der Untersuchung der chemischen Zusammensetzungen sowie der

84



Gefligeoptimierte Ta-Mo-Ti-Cr-Al-Legierungen

Grenzflache zwischen Matrix und Ausscheidung als Funktion der Zeit. Als Referenz hierfiir
wurden Proben mit bis zu 1000 h ldnger ausgelagert, um einen Zustand nahe dem
thermodynamischen Gleichgewicht zu erzeugen. Die REM-Aufnahmen von den Proben nach
der Wiarmebehandlung von 0,1 und 1 h sind in Abbildung 41 dargestellt. Bei 800 °C/0,1 h
(Abbildung 41 (a)) sind die Ausscheidungen mittels Z-Kontrast durch REM-Untersuchungen
nicht auflosbar. Bei hoheren Temperaturen oder ldngeren Zeiten ist ein klarer dunkler
Kontrast ausmachbar (siehe z.B. die hoher vergrofierte Aufnahme im Einsatz in
Abbildung 41 (c)). Die Ausscheidungen sind homogen verteilt und sphérisch. Eine Praferenz
fiir Korngrenzen oder Tripelpunkte liegt nicht vor (nicht dargestellt).

Zur genaueren Bestimmung der chemischen Zusammensetzung und des Konzentrations-
profils liber die Grenzflaiche hinweg wurden aus dem Zustand bei 1000 °C mit 0,1, 10 und
1000 h APT-Spitzen entnommen. Fiir den Zustand A und 1000 °C/0,1 h, wurden die Cluster
mittels Clusteranalyse bestimmt. Im Fall der Warmebehandlung fiir 0,1h wurde eine
Vergroberung von durchschnittlich 1,6 nm auf 2,4 nm festgestellt. Die entsprechenden
Konzentrationsprofile iiber die Grenzflachen der Cluster sind in Abbildung 42 (a) dargestellt.
Fiir beide Zustdnde iiberlappen die experimentellen Daten. Innerhalb der Cluster liegt
demnach eine Anreicherung an Ti und Al vor, wahrend Ta und Mo gegeniiber der Matrix-
zusammensetzung verarmt sind. Fiir die langer ausgelagerten Proben (10 und 1000 h) waren
die Ausscheidungen bereits so grof3, dass sie durch Proxigramme (siehe Kapitel 3.2.5) mit
Grenzwerten der Gesamtkonzentration an Ti + Al ermittelt werden konnten. Die Auswertung
der Konzentrationsprofile iiber die Grenzflichen ist in Abbildung 42 (b) dargestellt. Die
Profile der 10 und 1000 h warmebehandelten Proben liegen innerhalb der experimentellen
Schwankungen iibereinander. Ahnlich zu den kurzen Auslagerungen zeigen die lang
ausgelagerten Proben einen Anstieg von Ti und Al sowie eine geringere Konzentration von Ta
und Mo. Cr zeigt auch nach 1000 h keine Praferenz fiir eine Phase. Die chemische Zusammen-
setzung sowie die absolute Breite des Konzentrationsprofils &ndern sich zwischen den beiden
Zustinden nicht. Die Breite der Grenzflache betragt ungefahr 2 nm nach 10 und 1000 h bei
1000 °C.
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Abbildung 42: APT-Untersuchungen an 82(TaMoTi)-8Cr-10Al iiber verschiedene Zeitskalen.
In (a) Elementkonzentrationsprofil iiber die Clustergrenze im Proben-
zustand A und 1000°C/0,1h; (b) Elementkonzentrationsprofil iliber die
Ausscheidungsgrenze nach 1000 °C/10 h und 1000 °C/1000 h; (c) Element-
konzentrationen iiber der Auslagerungszeit bei 1000 °C. Daten aus Ref. [105].

Fiir eine korrekte Einordnung der Grenzflichenbreite der Cluster, ist es notig, zuerst die
Grenzflachen nach sehr langen Auslagerungen zu betrachten. Die Breite betrdgt hier ungefahr
2 nm, was innerhalb der Literatur als scharfe Grenzflache betrachtet wird [80, 140, 141]. So
wurde in Ref. [141] detailliert erdrtert, dass ~ 2 nm die Auflosungsgrenze fiir Ausscheidungen
mittels APT darstellt. Unterhalb von 10 nm findet eine Uberschitzung der GréfRe und eine
Unterschatzung der Konzentration (gegeniiber der Matrix) von Clustern statt [141]. Dabei
wird das scheinbare Konzentrationsprofil zunehmend flacher (und somit gleichzeitig breiter),
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je kleiner die Ausscheidungen sind. Im vorliegenden Fall der Zustiande A und 1000 °C/0,1 h
sind die Cluster im Durchschnitt kleiner als 2,5 nm. Entsprechend kann das Konzentrations-
profil in Abbildung 42 (a) als ,atomar scharf' angenommen werden. In anderen Legierungen
mit spinodaler Entmischung wurden typischerweise Grenzflachenbreiten von 5 bis 15 nm am
Anfang der Entmischung detektiert [137, 142, 143]. Diese wurden dann im Verlauf der
Auslagerung mit der Zeit scharfer, bis sich eine scharfe Grenzflache ausgebildet hat.

Die Konzentration der Matrix und Cluster/Ausscheidungen ist in Abbildung 42 (c) dargestellt.
Es ist eine geringe Anderung der Konzentrationen mit Ax; < 5 At.% im Ubergang von 0,1 zu
10 h vorhanden. Der Grund hierfiir kénnten verschiedene Effekte sein, die sich liberlagern.
Zum einen liegt eine geringe Clustergrofie vor, die durch die Auflésungsgrenze der APT zu
einer Ungenauigkeit der absoluten Elementkonzentration im Clusterzentrum fiihrt (siehe
Ref.[141]). Zum anderen kann die geringe Diffusionsgeschwindigkeit der Refraktdrmetalle
bei kurzen Zeiten und (im Verhaltnis zu ihrem 9,,,) geringer Temperatur ein weiterer Grund
sein. Durch die Sequenz von Wirmebehandlungen und Abschreckvorgidngen hat das
potenziell breite A2+B2-Phasenfeld in diesem Temperaturbereich einen Einfluss auf die
jeweilige chemische Zusammensetzung der Phasen. Als Vergleich zeigen spinodal entmi-
schende CCA eine deutlich groflere Anderung der chemischen Zusammensetzung iiber der
Zeit. So konnte durch Rao et al. [71] in der CCA 15Fe-15C0-20Ni-20Mn-30Cu eine Anderung
der Elementverteilung in der untersuchten Zeitspanne (2 bis 240 h) mit teilweise Ax; =
20 At.% festgestellt werden. Ahnliche Ergebnisse zeigten sich auch bei einer 600 °C-Warme-
behandlung bei der RCCA 8,3Al-16,6Nb-13,3Ta-25Ti-3,3V-16,6Zr [137]. So zeigte die
Legierung im Zustand A nur eine geringe Variation, mit Ax; = 5 At.% bei i = Al und Zr, der B2-
ordnenden Elemente, die sich nach 120 h zu Ax; > 30 At.% intensivierte.

Somit kann Folgendes zusammengefasst werden: (i) Die Cluster/Ausscheidungen sind nach
dem Abschrecken im Zustand A bereits geordnet und haben die (nahezu) gleiche Zusammen-
setzung wie nach langen Auslagerungen. (ii) Die Grenzflache zwischen den Ausscheidungen
und der Matrix kann in allen untersuchten Zustanden als scharf betrachtet werden. (iii) Die
Zusammensetzung der Ausscheidungen andert sich innerhalb des untersuchten Zeit- und
Temperaturintervalls nicht signifikant. Entsprechend kann damit eine Phasenumwandlung
via spinodaler Entmischung ausgeschlossen werden, und eine Phasenumwandlung durch
Keimbildung und Wachstum kann im untersuchten Temperaturbereich angenommen
werden. Eine spinodale Entmischung bei niedrigeren Temperaturen, sodass 800 bis 1000 °C
im Bereich zwischen binodaler und spinodaler Linie im Phasendiagramm liegen, ist nicht
auszuschliefien. Da die Cluster bereits die chemische Zusammensetzung der resultierenden
Ausscheidungen aufweisen (und die Diffusionsgeschwindigkeit der Refraktdrmetalle bei
diesen Temperaturen niedrig ist), muss diese Mdglichkeit als dufderst gering eingestuft
werden. Zudem zeigen die DSC-Untersuchungen (siehe Abbildung 35 (a)) keine Anzeichen fiir
eine solche Phasenumwandlung bei niedrigeren Temperaturen.
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5.3.4 Thermische Stabilitdt des Gefiiges

In der dquimolaren TaMoTiCrAl-Legierung steigt der Volumenanteil an Laves-Phase bei
hoheren Temperaturen (800 bis 1000 °C) deutlich an [28]. Es kann davon ausgegangen
werden, dass sich dadurch die mechanischen Eigenschaften der Legierung dndern [144, 145].
Im Zustand H sind geringe Anteile an Fremdphasen vorhanden (nicht dargestellt).
Entsprechend soll untersucht werden, welche Fremdphasen sich bei einer Warmebehandlung
ausbilden.

In mehrphasigen Legierungen tritt mit der Zeit eine Vergroberung des Gefiiges bei erhohten
Temperaturen auf und hat entsprechenden Einfluss auf die mechanischen Eigenschaften [2].
Zur Bewertung der thermischen Stabilitit des Gefliges von 82(TaMoTi)-8Cr-10Al wurden
Proben bei 800, 900 und 1000 °C fiir 10, 100 und 1000 h ausgelagert. Der Einfluss des
resultierenden Gefliges auf die Harte - als Indikator fiir die mechanischen Eigenschaften -
wird in Kapitel 5.3.5 diskutiert. Die REM-BSE-Aufnahmen sind in Abbildung 43 dargestellt.
Bei 800°C findet nur eine geringfiigige Vergroberung des Gefiliges statt, wie in
Abbildung 43 (a) bis (c) zu sehen ist. Bei 900°C ((d) bis (f)) findet eine signifikante
Vergroberung statt und nach 1000 h ist auch eine Ausrichtung der Ausscheidungen innerhalb
der Korner vorhanden. Bei 1000 °C ((g) bis (i)) findet ein Wandel von spharischen (nach 10 h,
(g)) uber wiirfelférmige (nach 100 h, (h)) hin zu ausgerichteten plattenartigen Ausschei-
dungen (nach 1000 h, (i)) statt. Die Ausscheidungen sind innerhalb eines Korns nach der
Warmebehandlung bei 900°C/1000h, 1000°C/100h sowie 1000 h ausgerichtet. Eine
dhnliche Anderung der Form der Ausscheidungen konnte ebenfalls in RCCA nachgewiesen
werden, z. B. bei 11AI-22Nb-13Ta-28Ti-5V-21Zr [137]. In der genannten Legierung tritt wahr-
scheinlich eine spinodale Entmischung mit kongruenter Ordnungsreaktion auf. Somit kommt
es nach der initialen Entmischung zu einem co-kontinuierlichen Gefiige, das weiter vergrébert
und nach 600°C/120h ein (optisch) dhnliches Gefiige wie 82(TaMoTi)-8Cr-10Al nach
900 °C/1000 h oder 1000 °C/100 h aufweist.
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Abbildung 43: REM-BSE-Aufnahmen von 82(TaMoTi)-8Cr-10Al nach verschiedenen Warme-
behandlungen: (a) 800°C/10h; (b) 800°C/100h; (c) 800°C/1000 h;
(d)900°C/10h; (e) 900°C/100h; (f) 900°C/1000h; (g) 1000 °C/10 h;
(h) 1000 °C/100 h; (i) 1000 °C/1000 h. Aufnahmen aus Ref. [105].

Zur Quantifizierung der Vergroberung wurden jeweils zwei bis drei REM-BSE-Aufnahmen
jeden Zustands mithilfe eines Matlab-Skripts binarisiert und ausgewertet. Die Details zum
Ablauf der Auswertung sind im Anhang im Kapitel 10 und die aufbereiteten Daten in
Abbildung 44 dargestellt. Da die Aufnahmen in den frithen Stadien bei 800 und 900 °C einen
zu geringen Z-Kontrast aufwiesen, wurden diese nicht weiter mit ausgewertet.
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Abbildung 44: Charakterisierung der  Ausscheidungsparameter iiber der Zeit:
(a) durchschnittliche Grofse der Ausscheidungen (Umrechnung der Flache in
einen dquivalenten Kreisdurchmesser, dyjtte1); (b) durchschnittlicher Abstand
der Ausscheidungen; (c) Flachenanteil f der Ausscheidungen. Daten aus
Ref. [105].

Zur Bewertung der Vergroberung kann die allgemeine Gleichung fiir Vergréberung
herangezogen werden [146]:

Apittel(t) — dyitte1 (0) = K - t. (5.1)

In Gleichung (5.1) ist hierbei dy;jtte; (t) die durchschnittliche Gréfie der Ausscheidungen beim
Zeitpunkt ¢ > 0 und ¢ = 0 und K der Wachstumsparameter. Der Exponent n nimmt bei
Grenzflachendiffusion einen Wert von zwei an, wohingegen bei Volumendiffusion ein Wert
von drei angenommen wird [146]. Eine lineare Anpassung an dyiie(t) weist flir die
Temperaturen 900 und 1000 °C eine gute Ubereinstimmung fiir ein Exponent von n = 3 auf.
Die lineare Anndherung an die drei Datenpunkte bei 800 °C zeigt fiir die Exponenten n = 2
und n = 3 ein niedriges Bestimmtheitsmafd von ~ 0,6 auf. Entsprechend kann im Weiteren
von einer primaren Volumendiffusion ausgegangen werden, dhnlich zu Beobachtungen an
Superlegierungen [146, 147]. Eine lineare Abhingigkeit in der t/3-Auftragung ist ein Indiz fiir
eine Vergroberung nach der Lifshitz-Slyozov-Wagner(LSW)-Theorie [65, 66, 146, 148],
jedoch miissen hierfiir weitere Voraussetzungen erfiillt sein (z. B. konstanter Volumenanteil
der Ausscheidungen, atomar scharfe Grenzflachen, keine Bewegung der Ausscheidungen). Die
LSW-Theorie sowie ihre Erweiterungen liefern fiir zahlreiche Legierungssysteme eine
Moglichkeit, um die Vergroberung mathematisch zu beschreiben und vorherzusagen [146].
Da die Ausscheidungsgrofien bei 800 °C ein geringes Bestimmtheitsmafd mit der linearen
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Anpassung aufzeigen, kann davon ausgegangen werden, dass in den untersuchten Zeitraumen
keine Vergroberung nach der LSW-Theorie vorliegt [146].

Die Extrapolationen der linearen Anpassungen auft = 0 fiihrt zu einem djy;jtt¢1(0) = 0 nm fir
900 und 1000 °C. Entsprechend kann in der Gleichung (5.1) der Wert dy;jtte1 (0) zu null gesetzt
werden und eine Auftragung von dyiie(t) —t™ mit n =1/3 wie in Abbildung 44 (a)
dargestellt ausgewertet werden [65, 66]. Bei 800 °C ist nur eine geringe Anderung der
Ausscheidungsgrofie vorhanden, mit einem Anstieg von dyiie; ® 8 nm (10 h) auf 13 nm
(1000 h). Im Verhaltnis hierzu zeigen die Ausscheidungen bei 900 °C mit ~ 35 nm und 1000 °C
mit ~ 92 nm nach 1000 h eine signifikante Vergroberung. Im Vergleich zu berichteten Gréfen
von Ausscheidungen in CCA, z. B. durch Wang et al. [149], sind die hier vorliegenden Aus-
scheidungen mit dyjtte; < 100 nm nach 1000 h bei 1000 °C sehr fein und zeigen somit eine
vergleichsweise geringe Vergroberung auf.

Der Abstand zwischen den Ausscheidungen, dargestellt in Abbildung 44 (b), weist ein
ahnliches Bild wie die durchschnittliche Grofde auf. Bei 800 °C verandert sich der Abstand nur
minimal von ~ 8 nm bei 10 h zu ~ 10 nm bei 1000 h. Bei 900 °C steigt er deutlich im Zeit-
fenster von 100 h (~ 13 nm) bis 1000 h (~ 31 nm) an. Einen &hnlichen Verlauf zeigt die
Auslagerung bei 1000 °C im Bereich von 10 h (~ 14 nm) bis 1000 h (~ 39 nm). Somit ergibt
sich zwischen den Werten der Abstédnde bei 900 und 1000 °C stets eine Gréféenordnung, d. h.
100 h bei 900 °C entspricht 10 h bei 1000 °C.

Der ermittelte Flachenanteil f der Ausscheidungen ist in Abbildung 44 (c) dargestellt. Er kann
hierbei als dquivalent zum Volumenanteil gesehen werden, wenn das Gefiige als isotrop und
isometrisch angesehen wird. Ausgenommen von dieser Betrachtung sind die Probenzustande
900 °C/1000 h, 1000 °C/100 h und 1000 h, da hier das Gefiige anisotrop ist. Zwischen dem
Flachenanteil und der Auslagerungstemperatur kann keine signifikante Abhangigkeit
innerhalb der experimentellen Streuung ausgemacht werden. In der f iiber t-Auftragung
zeigen alle drei untersuchten Temperaturen einen dhnlichen Verlauf: einen Anstieg von f bis
10 h mit anschliefRendem Plateau bis 100 h mit f = 0,1 bis 0,15. Dem Plateau folgt ein Anstieg
von f bis bei 1000 h ein Wert von f = 0,15 bis 0,2 erreicht wird.

Da es sich um einen Keimbildungs- und -wachstumsprozess in dieser Legierung handelt (siehe
hierzu Kapitel 5.3.3), konnen die drei charakteristischen Kenngréfien entsprechend der
Literatur [60, 146] interpretiert werden. Da die Ausscheidungen im Zustand A bereits
geordnet vorliegen, kann die Keimbildungsphase bei den hier betrachteten Zeiten (¢t = 0,1 h)
als abgeschlossen angesehen werden. Entsprechend dominiert in den ersten Zeitschritten das
Wachstum der Ausscheidungen. Dieser Vorgang kann nach ~ 10 h als teilweise abgeschlossen
angesehen werden. Ein Indiz fiir nur eine teilweise Abgeschlossenheit ist, dass der
Volumenanteil ein Plateau bis 100 h bildet, aber dyjte; SOwie der Abstand weiter steigen.
Entsprechend fangt der Vergroberungsprozess (Wachstum grofderer Ausscheidungen durch
Auflosen kleinerer Ausscheidungen) an zu dominieren. Dies wird auch tiber den Exponenten
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nahe einem Drittel bei 900 sowie 1000 °C bestitigt, jedoch nicht bei 800 °C, obwohl ein
annadhernd konstanter Volumenanteil beobachtet wird. Im Speziellen ist bei 800 °C nochmals
eine signifikante Zunahme von f im Intervall von 100 bis 1000 h vorhanden, ndmlich ein
Anstieg von f = 0,1 bei 100 h auf 0,19 bei 1000 h. Deshalb kann davon ausgegangen werden,
dass das Wachstum der Ausscheidungen bei 800°C auch nach 1000 h noch nicht
abgeschlossen ist.

Da keine dufdere Spannung wiahrend der Warmebehandlung anliegt, kann davon ausgegangen
werden, dass die Entwicklung der Morphologie nach 1000 h bei 900 und 1000 °C nur durch
die Grenzflaichenenergie (und ihrer kristallografische Abhangigkeit) zustande kommt [149,
150]. Ein Unterschied der Gitterkonstanten und somit das Vorhandensein eines elastischen
Spannungsfelds kann durch die unterschiedlichen chemischen Zusammensetzungen (siehe
Abbildung 42 (c)) der Matrix sowie Ausscheidungen angenommen werden.

Die Form der Ausscheidungen ist von der Superposition der Grenzflichenenergie Eg e, SOWie
des elastischen Spannungsfelds (liber den Beitrag von Egpannung) abhéngig. Ersteres skaliert

mit der Oberflache [150, 151]:
Egrenz = 4~ mr?y (5.2)
Wahrend Zweiteres mit dem Volumen wachst:
Espannung = 4/3 - 1) (5.3)

Hierbei ist &, die spezifische elastische Verzerrungsenergie und y die spezifische Ober-
flichenenergie. Entsprechend nehmen kleine Ausscheidungen (grofdes Oberfldche-zu-
Volumen-Verhéltnis) eher eine spharische Form an, um die Oberflichenenergie zu
minimieren. Die Form grofder Ausscheidungen ist tendenziell langlich oder nadelférmig, da so
der Beitrag des elastischen Spannungsfelds minimiert wird (fiir eine detaillierte Fallunter-
scheidung sowie mathematische Aufbereitung, siehe Ref. [152, 153]). Fiir die Verzerrungs-
energie gelten hierbei die Abhdngigkeiten &, « E, v, Aa. Ein geringer Unterschied in den
Gitterkonstanten ist zu erwarten und somit kann Aa wie auch &, als klein angesehen werden.
Dieser Zusammenhang erklart die in den frithen Phasen vorliegenden spharischen Ausschei-
dungen. Erst wenn der Radius einen kritischen Wert iiberschreitet, im Bereich ~ 30 nm (siehe
Abbildung 44 (a)), fingt der Zusammenhang Espannung < r3 an zu dominieren und somit eine
Anderung der Form hin zu langlich, nadel- oder plattenférmig zu begiinstigen.

Die Fremdphasen an den Korngrenzen sind beispielhaft fiir den Zustand 1000 °C/1000 h in
Abbildung 45 dargestellt. Bei Warmebehandlungen iiber 1000 °C mit rascher Abkiihlung (z. B.
Zustand A) wurden keine Ausscheidungen an den Korngrenzen im Rahmen der Unter-
suchungen gefunden. Da eine heterogene Keimbildung an Korngrenzen (und Tripelpunkten)
energetisch gilinstig ist, sind dort oftmals Ausscheidungen zu finden. Zudem erlaubt der
atomare Aufbau von Korngrenzen eine deutlich h6here Diffusion als durch den Festkorper,
entsprechend wird die Ausscheidungsbildung weiter begiinstigt bzw. beschleunigt [84]. Die
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Aufnahme in Abbildung 45 (a) zeigt eine TEM-HAADF-Aufnahme, in der an der Korngrenze
dunkle Fremdphasen vorhanden sind (d.h. niedriger Z-Kontrast). Die dazugehorigen
Elementkarten in Abbildung 45 (b) zeigen eine signifikante Konzentrationserhéhung von Ti
sowie N in diesen Bereichen. Entsprechend kann von TiN (Strukturbericht A1, Strukturtyp Cu)
ausgegangen werden. Die global gemessene N-Konzentration innerhalb der Proben ist mit
ungefahr 45 Wt.-ppm als gering anzusehen (im Speziellen im Vergleich zu O, siehe hierzu
Tabelle 4). Damit kann davon ausgegangen werden, dass der vorhandene Stickstoff durch Ti
als TiN abgebunden wird [43, 106, 154]. Somit sollte auch eine Beeinflussung der
mechanischen Kennwerte durch Hartepriifung (siehe Kapitel 5.3.5) nicht vorhanden sein [85-
87]. Als zweite Fremdphase an den Korngrenzen konnte die Laves-Phase (Cr,Ta, siehe
Kapitel 2.2.2) bestimmt werden. In Abbildung 45 (b) sind die Stellen mit erhoéhter Cr-
Konzentration markiert. Diese Bereiche lief3en sich mittels REM nur fiir die Probenzustiande
nach mindestens 100 h und Temperaturen iiber 900 °C nachweisen. Der Volumenanteil ist
jedoch in allen Zustinden sehr gering (< 0,03 Vol.%), analog zu Untersuchungen von
Schellert et al. [43]. Dieses Ergebnis bestitigt somit die Berechnungen von Miiller et al. [28]
(siehe hierzu Kapitel 2.2.2), dass die Ausbildung der Laves-Phase durch die Reduktion von Cr
nahezu verhindert werden kann. Ahnlich wie TiN scheint sich die Laves-Phase auch nur in
einem mittleren Temperaturbereich von 900 bis 1200 °C auszubilden. Neben den
Fremdphasen ist bei langen Auslagerungsdauern (= 100 h und =900 °C) ein Bereich an den
Korngrenzen vorhanden, der keine B2-Ausscheidungen zeigt. Wie in Abbildung 45 (b) zu
sehen ist, zeichnet sich dieser durch die Matrixzusammensetzung aus. Ein moéglicher Grund
hierfiir konnten die Fremdphasen (TiN und Cr;Ta) sein, die das lokale, thermodynamische
Gleichgewicht verschieben, sodass die Ausbildung der B2-Ausscheidungen nicht langer
begiinstigt wird. Ein weiterer Grund koénnte die verringerte Leerstellendichte sein. Die hohe
Leerstellendichte nach der Abschreckung wird wiahrend der Warmebehandlung von der
Korngrenze absorbiert und verringert somit die Diffusion im Bereich um die Korngrenze.
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Abbildung 45: TEM-Untersuchungen an 82(TaMoTi)-8Cr-10Al nach der Warmebehandlung
bei 1000 °C fiir 1000 h. (a) TEM-HAADF einer Korngrenze. Die mit x’
markierte Stelle ist ein Loch in der TEM-Probe. (b) Elementkarten der gleichen
Stelle wie in (a). Die Pfeile markieren Stellen mit erhohter Cr-Konzentration.
Aufnahmen aus Ref. [105].

5.3.5 Mechanische Eigenschaften

Um den Einfluss der Ausscheidungen auf die mechanischen Eigenschaften abzuschatzen,
wurden die wirmebehandelten Proben mittels Harteprifung charakterisiert. Da die
Diagonalen der Eindriicke durch die Mikrohartepriifung im Bereich weniger Mikrometer sind,
konnen Korngrenzen vermieden, aber gleichzeitig eine grofde Anzahl an Ausscheidungen
belastet werden. Die in HVO,1 ermittelten Werte wurden anschliefiend in GPa umgerechnet
(siehe Kapitel 3.3.1 bzw. Gleichung (3.4)) und sind in Abbildung 46 aufbereitet. Die
Zustdnde G und H sind als Referenz dargestellt, da in einer Vielzahl von Publikationen
Festigkeiten fiir dhnliche Zustinde angeben werden. In beiden Zustidnden sind jedoch die
Abktihlraten nicht genau bekannt. Entsprechend ist Zustand A der Ausgangspunkt fiir die
folgende Diskussion. Eine Harte von 5,7 GPa wurde ermittelt, was deutlich unterhalb den in
Zustand G und H ermittelten Werten liegt. Das Anlassen der Proben fiihrt zu einem
signifikanten Anstieg der Harte, so geniigen 0,1 h bei 800 °C aus, um die Harte von 6,3 GPa zu
erreichen. Die Harte bei 800 °C steigt bis 10 h kontinuierlich an und erreicht dort ihr
Maximum mit yH von ~ 7,5 GPa. Dem Maximum folgt ein leichter Riickgang auf ~ 7,3 GPa und
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anschliefdend ein Plateau bis 1000 h. Die Hartewerte von 900 °C bewegen sich unterhalb derer
von 800 °C - hier steigt die Harte bis 1 h an (uH = 7,2 GPa). Bei 10 und 100 h wird eine
niedrigere Harte von uH = ~ 6,8 GPa gemessen. Nach 1000 h bei 900 °C sinkt uH auf~ 6,5 GPa.
Der Harteverlaufbei 1000 °C zeigt kein klares Maximum auf, direkt nach 0,1 h wird ein Plateau
von puH = ~ 6,6 GPa bis 100 h erreicht. Nach der Warmebehandlung fiir 1000 h hat die
Legierung mit 6,1 GPa die geringste Harte. Der Harteverlauf aller drei untersuchten Tempe-
raturen kann grob in drei Stadien eingeteilt werden: (i) ein kontinuierlicher Anstieg von uH
bis zum Erreichen des Maximums; (ii) Ausbildung eines Harteplateaus, mit uH-Werten unter-
halb des Maximums; (iii) Riickgang der uH-Werte bei langer Auslagerung (1000 h, auf3er bei
800 °C).
8,0- 1 —[—800 °C
900 °C
- 1000 °C

- /

36,54
SN

6,0-§

5,54 -
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Abbildung 46: Mikroharte (in GPa, umgerechnet von HVO0,1) von 82(TaMoTi)-8Cr-10Al
Daten aus Ref. [105].

5.3.6 Beziehung von Kristallstruktur und Gefiige mit den mechanischen Eigenschaften

Die Bildung der Ausscheidungen durchlauft in den vorliegenden Zustanden die Stadien (i) der
Keimbildung (abgeschlossen im Zustand A), (ii) des Wachstums und (iii) der Vergroberung
(siehe hierzu Abbildung 44). Im vorliegenden Fall kommt es zu einer deutlichen Uberlagerung
von Wachstum und Vergroberung, und entsprechend ist eine scharfe Trennung nicht moglich.
Die fiir die Ausscheidungsverfestigung relevanten Parameter dndern sich tiber die Zeit. Fiir
eine korrekte und aussagekriftige Quantifizierung der Hartungsbeitrdge durch die
Ausscheidungen miissten einige weitere Parameter iiber der Zeit (d.h. in mehreren
Zustdnden) analysiert werden. So sind die Gitterfehlpassung, die elastischen Konstanten, der
Grad der Ordnung etc., zu nennen. Da zahlreiche Parameter experimentell nur schwierig
zuganglich sind, soll im Folgenden eine qualitative Diskussion durchgefiihrt werden. Durch
die Komplexitat auf atomarer Ebene von RCCA und im Speziellen der B2-Kristallstruktur mit
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unterschiedlichen Auspriagungen der Ordnung [7] wird auf eine Abschatzung der genannten
Parameter liber Literaturwerte von anderen Systemen verzichtet.

Neben den Verfestigungsmechanismen durch die Ausscheidungen (zusammengefasst in g, )
miissen weitere Verfestigungsmechanismen in den untersuchten Zustdnden beriicksichtigt
werden [100]: (i) die Mischkristallverfestigung oyk; (ii) die Festigkeitserh6hung durch die
Versetzungsdichte bzw. Versetzung-Versetzung-Wechselwirkungen (Versetzungshartung)
oys; (iii) der Einfluss der Korngrofde auf die Festigkeit (Hall-Petch-Verfestigung) oyp.

Im Folgenden sollen mogliche Veranderungen der Festigkeit qualitativ diskutiert werden. Die
Anderungen der Verfestigungsbeitrige kénnen im einfachsten Fall nach dem linearen Super-
positionsprinzip zu einer Gesamtidnderung Ac zusammengefasst werden:

Ao = AO'MK + AO'VS + AO'HP + AO'A (54)

Die Mischkristallverfestigung wird in einfachen Legierungen iliber den parelastischen sowie
den dielastischen Effekt beschrieben (oyg = 0par + dgie), die durch Einbringen von ,Fremd-

atomen‘in eine Matrix verursacht werden [100]. Im Falle von CCA ist diese Beschreibung nicht
anwendbar, da die Definition von Matrix- und Fremdatom hier nicht méglich ist [155, 156].
Innerhalb der vergangenen Jahre wurden einige Modelle zur entsprechenden Beschreibung
der Verfestigung durch die Variation der Elementkonzentrationen publiziert, siehe hierzu u. a.
Ref.[96, 156-160]. Da im vorliegenden Zustand die Zusammensetzung der metallischen
Elemente beider Phasen nicht signifikant variiert (siehe hierzu Abbildung 42 (c)), kann dieser
Beitrag als konstant angesehen werden. Die O- sowie N-Konzentration ist primar durch die
Reinheit der Ausgangselemente, der schmelzmetallurgischen Synthese sowie der Warme-
behandlung bei 1600 °C im flieRenden Ar bestimmt. Da eine Vereinzelung der Proben erst
anschliefdend stattfand, kann davon ausgegangen werden, dass sich die Verunreinigung in
allen Zustianden/Proben auf einem gleichen Niveau bewegt [86, 103, 161]. Zudem wird N in
Form von TiN an den Korngrenzen abgebunden (siehe Abbildung 45) und sollte somit einen
konstanten Beitrag zur Festigkeit haben (bei Warmebehandlungen unter 1200 °C). Somit
kann die Anderung der Mischkristallverfestigung zwischen den Zustinden als konstant
angesehen werden (Aoyk = 0 MPa).

Die Verfestigung durch die Versetzungsdichte Aogyg beschreibt die durch die Wechselwirkung
von Versetzungen auftretende Verdnderung der Festigkeit (z.B. durch Passier- und
Schneidvorginge) [162]. Somit steigt die Festigkeit an, wenn die Versetzungsdichte zunimmt.
Die Versetzungsdichte sinkt durch Warmebehandlungen, weil durch die erhdhte Temperatur
Annihilationsvorginge vermehrt auftreten kénnen. Bestimmte Phasenumwandlungen (u. a.
Scherumwandlungen wie die martensitische Umwandlung) konnen die Versetzungsdichte in
Werkstoffen jedoch auch deutlich erhéhen. Da in 82(TaMoTi)-8Cr-10Al nur eine diffusions-
gesteuerte Phasenumwandlung auftritt, ist nicht mit einer relevanten Anderung der
Versetzungsdichte zu rechnen. Entsprechend kann von einer gleichen Versetzungsdichte in
allen Zustdnden ausgegangen werden (Aoys = 0 MPa).

96



Gefligeoptimierte Ta-Mo-Ti-Cr-Al-Legierungen

Da eine Transmission von einem Korn in das Nachbarkorn durch die unterschiedliche
Orientierung der Korner fiir Versetzungen in der Regel nicht moéglich ist, fiihrt dies zu einem
Aufstau der Versetzungen an den Korngrenzen. Durch diesen kann es im angrenzenden Korn
zu einer Spannungstiberhohung kommen, die infolge zur Aktivierung von Versetzungsquellen
fithrt: Aogp o 1/d/? [163, 164]. Bei kleinerer Korngrofe konnen sich weniger Versetzungen
aufstauen und die anliegende Spannung muss hoher sein, um Versetzungsquellen im
Nachbarkorn zu aktivieren. Ein signifikantes Kornwachstum fand wahrend der Warme-
behandlungen auch bei 1000 °C/1000 h nicht statt. Zudem sind die Koérner bereits im
Zustand G und H im Bereich von 200 bis 1000 pm, weshalb der absolute Beitrag ebenfalls als
gering anzusehen ist [165]. Entsprechend kann der Beitrag durch die Korngrofde absolut als
klein sowie zwischen den Zustanden als konstant angesehen werden (Aoyp = 0 MPa).
Entsprechend bleibt nur der Beitrag der Ausscheidungsverfestigung Ao, zur Erklarung der
Anderung der Hirte bzw. Festigkeit iibrig. Experimentell manifestiert sich dieser Unterschied
iiber die ermittelten Kennwerte beziiglich des Abstands der Ausscheidungen und dem
Verhaltnis von Matrix zu Ausscheidungen (lber f). Im Folgenden wird die Grofie der
Ausscheidungen (iiber dyiwe) zur mathematischen Beschreibung der Verfestigung
genommen, da die Modelle von ,kleinen’ und vereinzelten Ausscheidungen ausgehen. Diese
Annahme trifft jedoch bei den langer ausgelagerten Proben nicht mehr zu. Bei dem dann
vorliegenden Geflige ist der Abstand zwischen den Ausscheidungen fiir die Versetzungs-
bewegung von Relevanz. Allgemein kann eine Ausscheidungsverfestigung mittels zwei
Mechanismen stattfinden: (i) Schneiden und (ii) Umgehen (Orowan-Mechanismus) [166]. Das
Schneiden tritt typischerweise dann auf, wenn die Ausscheidungen koharent sowie klein sind,
wobei flir einen versetzungsbasierten Schneidprozess die Kohdrenz zwingend vorliegen
muss. Der Orowan-Mechanismus [167] liegt meistens vor, wenn die Ausscheidungen grofier
als der kritische Radius (7rit) oder inkoharent sind. In allen Zustanden kann von kohdrenten
Ausscheidungen ausgegangen werden, da die B2- und A2-Kristallstruktur bis auf die Ordnung
gleich sind und der Unterschied im Gitterparameter insignifikant war (z. B. ermittelt iber
Separation der Reflexe im TEM-SAD in Abbildung 33 (a)).]Jedoch kann aufgrund der Anderung
der Morphologie sowie der deutlichen Unterschiede in der Zusammensetzung ein (geringer)
Anpassungsfehler der Gitterparameter nicht ausgeschlossen werden. Die Ausscheidungen
befinden sich in einer Grofdenordnung (< 100 nm), die im Verhaltnis zur Literatur als klein
anzusehen ist, weshalb entsprechend in erster Naherung von einem versetzungsbasierten
Schneidprozess ausgegangen werden kann (siehe z. B. Ref. [149]). Folgende Verfestigungs-
mechanismen treten im vorliegenden Fall gleichzeitig auf [100]: (i) dielastische Wechsel-
wirkung, (ii) Koharenzspannungen sowie (iii) Ordnungsverfestigung.
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Die Verfestigung durch die dielastische Wechselwirkung o im Falle von Ausscheidungen
zeigt folgenden Zusammenhang [100]:

op % {(Gm-n)*2,G, (f, dwmitter, 1/b)*/?} (5.5)

wobei Gy_a = (Ga — Gym) /Gy, mit Gy fiir das Schubmodul der Matrix und mit G, fiir das
Schubmodul der Ausscheidung. Zudem ist eine Abhdngigkeit vom Burgersvektor b der Matrix
gegeben. Der Beitrag der Kohérenz ist iiber den Unterschied der Gitterkonstanten der Matrix
ay sowie der Ausscheidungen a, iiber die Abhdngigkeiten gegeben:

ok « Alay-al?3,G, (f, dwuitter, 1/b)*/? (5.6)

Hierbei ist ay_5 = (ap — am)/ay- Der Beitrag der Ordnung, im Speziellen durch die Anti-
phasengrenzflichenenergie (APGE), hat folgenden Zusammenhang:

APGE\3/?
0-0 x ( Gb ) ! G’ (f' dMittell 1/b)1/2 (57)

Da sich die chemische Zusammensetzung iiber die Zeit nicht signifikant dndert, kann die
dielastische Wechselwirkung als konstant angenommen werden (Aop = 0). Da damit auch
eine geringe Anderung der Gitterkonstanten sowie APGE {iber der Zeit zu erwarten ist, kénnen
die Anderungen der Beitrige jeweils fiir sich genommen als konstant erachtet werden
(Aog = Aoy ~ 0 MPa). Entsprechend liegt mit zunehmender Zeit primir eine Anderung des
Abstands/der Grofde sowie der Fladchenanteile vor, die den Beitrag der Festigkeit &ndern. Da
in den Formeln (5.5) bis (5.7) die Grofse und Flachenanteile nur als Wurzelfunktion eingehen,
der Orowan-Mechanismus aber mit ggqw X 1/dpmitte; Skaliert [100], gibt es einen kritischen
Radius (74rit), ab dem es energetisch giinstiger ist, die Ausscheidungen zu umgehen. Somit
kann es sein, dass gerade bei ldngeren Auslagerungszeiten (t = 10 h) ein Wechsel von
Schneiden zu Umgehen stattfindet. Das Abfallen der Festigkeit bei 1000 h und 900 sowie
1000 °C ist ein Indiz fiir die Uberalterung. In anderen CCA konnte durch Wang et al. [149]
gezeigt werden, dass sich der kritische Radius im Bereich von 50 bis 90 nm bewegt (fiir
Al-Ni-Co-Fe-Cr-Legierungen).

Die optimale Kombination fiir hohe Festigkeit sowie thermische Stabilitat bildet sich bei
800 °C aus. Die Ausscheidungsgrofde wachst vergleichsweise langsam an und die Harte zeigt
ein ausgedehntes Plateau von 10 bis 1000 h, ohne Anzeichen einer Uberalterung. Zudem
bildet sich bei 800 °C/10h die maximale Harte (in dem untersuchten Temperatur- und
Zeitintervall) aus. Dies wird durch das Hartemaximum bei 900 °C/1 h bestatigt, in dem der
Abstand dhnlich zum Zustand bei 800 °C/10 h ist, jedoch der Volumenanteil deutlich geringer.
Die Festigkeit von 82(TaMoTi)-8Cr-10Al kann somit primaér iiber den Abstand bzw. Volumen-
anteil an Ausscheidungen gesteuert werden, wobei eine Warmebehandlungstemperatur
<900 °C zu bevorzugen ist, um die maximale Harte zu erreichen.
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6 Zusammenfassung

Ziel dieser Arbeit war es, im Ta-Mo-Ti-Cr-Al-System optimierte Legierungen fiir Hoch-
temperaturanwendungen durch Manipulation der Zusammensetzung und somit der Fest-
korperphasenumwandlungen zu entwickeln. Ausgangspunkt der Ausarbeitung war hierbei
die dquimolare TaMoTiCrAl-Legierung, die in Voruntersuchungen ein sprodes Material-
verhalten bei RT zeigte, jedoch bei hoheren Temperaturen vielversprechende Oxidations-
eigenschaften aufwies. Die unzureichenden mechanischen Eigenschaften konnten auf die
Kombination von B2 geordneter Matrixphase sowie Ausscheidungen der Cr;Ta-Laves-Phase
an den Korngrenzen zuriickgefiihrt werden.

Ein Schwerpunkt lag auf der Entwicklung geeigneter einphasiger Legierungen, die auch bei
Raumtemperatur plastisch verformbar sind. Die Auswertung einer thermodynamischen
Datenbank legte nahe, dass sich durch gezielte Variation der Al-Konzentration der
Phaseniibergang von der ungeordneten Hochtemperaturphase (A2) zur geordneten Tief-
temperaturphase (B2) manipulieren lasst. Experimentelle Untersuchungen am einphasigen
System (100-x)(MoTiCr)-xAl mit variierter Al-Konzentration bestétigten die Vorhersagen aus
der thermodynamischen Datenbank. So kann in dem System die Kristallstruktur bei RT
eingeteilt werden in: einphasig A2 bei x,; < 10 At.% sowie einphasig B2 bei x4, = 10 At.%.
Die Ordnung der Kristallstruktur fiihrt zu einer hoheren 0,2%-Dehngrenze in quasistatischen
Druckversuchen im Vergleich zu den ungeordneten A2-Legierungen. Die B2-Legierungen
haben bis 800 °C nahezu keine plastische Verformbarkeit. Zudem tritt nach Erreichen der
Streckgrenze eine diskontinuierliche Entfestigung auf. Die diskontinuierliche Verformung
kann auf die Wechselwirkung zwischen Versetzungen und den Antiphasengrenzen innerhalb
des einphasigen B2-Mischkristalls zuriickgefithrt werden. Der Ubergang zu einem
athermischen Festigkeitsplateau ist unabhingig von der Kristallstruktur und konnte im
betrachteten Legierungssystem ab 400 °C festgestellt werden.

Mit Hilfe der CALPHAD-Methode wurden im Ta-Mo-Ti-Cr-Al-System Legierungen ermittelt,
die ein mehrphasiges Geflige mit A2- und B2-Kristallstruktur aufweisen. Innerhalb der Aus-
wertung der ermittelten isoplethen Schnitte zeigte sich, dass zur gezielten Manipulation der
Ausscheidungsreaktion die Elemente Ti und Al infrage kommen.

Die Vorhersagen zeigten eine Tendenz zu hdheren Solvustemperaturen bei einer Erh6hung
der Ti-Konzentration. Dies istim Hinblick auf mogliche Anwendungsszenarien von Vorteil. Die
experimentellen Untersuchungen mittels thermischer Analysen sowie Abschreckversuchen
zeigten, dass es sich bei der Phasenseparation um eine thermisch aktivierte, diffusions-
kontrollierte (,langsame‘) Phasenumwandlung erster Ordnung handelt. Die Solvustemperatur
zeigte jedoch einen Trend zu niedrigeren Temperaturen bei hoheren Ti-Konzentrationen.
Entsprechend wurden die hoch-Ti-haltigen Legierungen nicht weitergehend untersucht.
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Aus den experimentellen Ergebnissen der Ti-Variation lieflen sich zwei Fragestellungen
formulieren, die bei CCA nicht oder nur ansatzweise untersucht wurden: (i) die Abfolge der
Phasenumwandlungen (und somit der Aufbau des isoplethalen Schnittes bzw. Phasendia-
grammes) und (ii) zu welchem Mechanismus die Phasenseparation zugeordnet werden kann.
Diese Fragestellungen wurden an der Al-Variation untersucht, da innerhalb des Gehalts-
schnittes ein zusatzliches einphasiges B2-Phasenfeld vorhergesagt wurde und somit
unterschiedliche Abkiihlsequenzen experimentell zuganglich sind.

Auf Basis der thermodynamischen Datenbank waren folgende Abkiihlsequenzen im
Ta-Mo-Ti-Cr-Al-System moglich: (i) L->L+a—-a—-a+p, (i) LoL+a—-a—-a +p,
(i) L>L+a-a-a+a,(ivVL->L+a-»a-»a -»a+Bund (V) LoL+a—-a-
a' = a + B’ (wobei der Apostroph die geordnete Phase anzeigt).

Die vorhergesagten Gehaltsschnitte zeigten, dass sich bei niedrigen Al-Gehalten
(xa1 < 12.5 At.%) eine der Sequenzen (i), (ii) oder (iii) ausbilden sollte, wahrend bei h6heren
Al-Gehalten (x,; > 12.5 At.%) entweder Abkiihlsequenz (iv) oder (v) auftreten sollte. Anhand
von zwei synthetisierten Legierungen - 82(TaMoTi)-8Cr-10Al und 77(TaMoTi)-8Cr-15Al -
wurde die Abkiihlsequenz mittels thermischer Analysen sowie Abschreckversuchen
untersucht. Hierbei konnte durch die Kombination der DSC- sowie TEM-Analysen des Gefiiges
gezeigt werden, dass fiir 10 At.% Al die Sequenzen (i) oder (iii) auftreten, sich entsprechend
B2-Ausscheidungen aus einer A2-Matrix bilden. Bei 15 At.% Al konnte die Abkiihlsequenz (iv)
nachgewiesen werden, was A2-Ausscheidungen in einer kontinuierlichen B2-Matrix bei RT
zur Folge hat. Neben den Ausscheidungen sind Schleifen im Gefiige vorhanden,
wahrscheinlich ehemalige Antiphasengrenzen, die beim Abkiihlen mit Ta und Mo
angereichert wurden und entsprechend lokal eine A2-Kristallstruktur ausbildeten. Die
schwierig zugingliche Hochtemperaturfestkorperphasenumwandlung von a — a’ (im Fall
(iv)/(v)) konnte durch eine systematische Variation der Heizraten in den DSC-
Untersuchungen als athermische Phasenumwandlung zweiter Ordnung identifiziert werden.
Die zweite Fragestellung nach dem Mechanismus der Phasenseparation zur Unterscheidung
von Fall (i) und (iii) wurde durch skaleniibergreifende Analysen an der 82(TaMoTi)-8Cr-10Al-
Legierung untersucht. Auf der um-Skala zeigte sich hierbei nach einer Warmebehandlung von
1200 °C und 0,5 h ein homogener Mischkristall. Auf der nm-Skala konnten B2 geordnete
Bereiche mit einer Grofde von ~ 2 nm durch TEM-SAD und -DF nachgewiesen werden. Es war
des Weiteren moglich, diese Bereiche durch APT-Untersuchungen auch einer chemischen
Clusterbildung zuzuordnen. Somit kann die Ausbildung der B2-Ordnung mit einer lokalen
Anderung der chemischen Zusammensetzung verkniipft werden. Linger ausgelagerte Proben
zeigten ein Wachstum der Ausscheidungen. Ein signifikanter Unterschied in der Scharfe der
Grenzflachen sowie der chemischen Zusammensetzung der Ausscheidungen konnte innerhalb
des untersuchten Zeit- und Temperaturintervalls nicht festgestellt werden. Die thermische
Analyse mittels DSC zeigte ein einzelnes Maximum im dH /dT-Signal, das heizratenabhangig
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ist und somit eine diffusionsgesteuerte Umwandlung anzeigt. Durch die TEM-, APT- sowie
DSC-Untersuchungen konnte bewiesen werden, dass die Ordnungs- und Ausscheidungs-
reaktion kongruent stattfinden. Entsprechend kann beim Abkiihlen von einer Phasensequenz
a — a + B’ (im festen Zustand) ausgegangen werden. Somit ist es moglich, diese Umwandlung
der Keimbildung und -wachstum mit scharfen, bewegenden Grenzflachen zuzuordnen.

Das Wachstum der B2-Ausscheidungen bei 900 und 1000°C folgt der klassischen
LSW-Theorie, obwohl es zu einer Anderung des Volumengehalts kommt. Es findet somit bei
beiden Temperaturen eine Uberlagerung von Wachstum und Vergréberung statt. Ab 1000 h
ist ein Abfall der Harte zu beobachten, was ein Indiz fiir eine Uberalterung ist. Bei 800 °C findet
ein langsameres Wachstum der Ausscheidungen als bei hoheren Temperaturen statt. Somit
ist davon auszugehen, dass der Gleichgewichtsvolumenanteil auch nach 1000 h noch nicht
erreicht ist. Die Grofie sowie der Abstand der Ausscheidungen iliben einen signifikanten
Einfluss auf die Harte der Legierung aus. Da die chemische Zusammensetzung, die Korngrofe
und die Versetzungsdichte als konstant angesehen werden kénnen, kann der Harteanstieg
ausschliefdlich auf die Ausscheidungsgréfie bzw. den Abstand und den Volumengehalt
zuruickgefiihrt werden. Im untersuchten Zeit- und Temperaturfenster bewegt sich die
Ausscheidungsgrofie im Bereich von 10 bis 100 nm, was insbesondere bei < 800 °C auf gute
mechanische Hochtemperatureigenschaften schliefien lasst.
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Tabelle 7: Farbcodierung der relevanten Legierungen innerhalb von Kapitel 4.
Legierungsbezeichnung (At.%) R;G;B HTML-Code
MoTiCrAl 255;0;0 #FF0000
85(MoTiCr)-15Al 217;95;2 #D95F02
90(MoTiCr)-10Al 117;112;179 #7570B3
95(MoTiCr)-5Al 231;41;138  #E7298A
97(MoTiCr)-3Al 102;166;30 #66A61E

Tabelle 8: Farbcodierung der relevanten Legierungen innerhalb von Kapitel 5.
Legierungsbezeichnung (At.%) R;G;B HTML-Code
82(TaMoTi)-8Cr-10Al 141;211;199 #8DD3C7
77(TaMoTi)-8Cr-15Al 253;180;98 #FDB462
82(TaMo)-0Ti-8Cr-10Al 190;186;218 #BEBADA
72(TaMo)-10Ti-8Cr-10Al 251;128;114 #FB8072
42(TaMo)-40Ti-8Cr-10Al 128;177;211 #80B1D3

Auswertung der REM-Aufnahmen:

Das Matlab-Skript fiihrt zuerst einen Histogrammausgleich aus, um die unterschiedlichen
Aufnahmebedingungen (z. B. Helligkeit und Kontrast) zwischen den Proben méglichst auszu-
gleichen. Anschlief}end wird durch einen 2D-Gauf3-Filter eine Glattung des Bildes durch-
gefiihrt, um z. B. Linienversitze durch die Abrasterung mittels des Elektronenstrahls im REM
auszugleichen. Das Bild wird auf Basis eines definierten Grenzwertes binarisiert. Uber den
morphologischen Operationen einer Dilatation mit anschlief3ender Erosion werden kleinere
Elemente sowie Liicken entfernt bzw. geschlossen. Objekte kleiner als der eingestellte
Schwellwert wurden nicht betrachtet, um z. B. zufillige Anhdufungen von sehr hellen oder
dunklen Pixeln (,Rauschen‘) auszuschliefden. Die verbleibenden bindren Segmente werden
anschliefSend ausgewertet. Hierbei werden die Flachen (und somit die dquivalenten
Radien/Durchmesser) sowie der kiirzeste Abstand zum nachsten Objekt erfasst (von Schwer-
punkt zu Schwerpunkt unter Abzug der dquivalenten Radien der beiden Objekte).
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