Oxidationsverhalten und
Kriechwiderstand von gerichtet
erstarrten eutektischen
Legierungen im System NiAl-Cr-Mo

Zur Erlangung des akademischen Grades eines
Doktors der Ingenieurwissenschaften (Dr.-Ing.)
von der KIT-Fakultat fiur Maschinenbau des

Karlsruher Instituts fiur Technologie

angenommene
DISSERTATION

von

Dipl.-Ing. loannis Sprenger
geb.am 19.10.1984 in Wiesbaden-Dotzheim

Tag der miindlichen Priifung: 04.07.2023
Erstgutachter: Prof. Dr. Martin Heilmaier

Zweitgutachter: Prof. Dr. Anton Moslang







Eigenstindigkeitserklarung

Ich erklédre hiermit, die vorliegende Arbeit selbststdandig angefertigt und keine anderen
als die angegebenen Quellen und Hilfsmittel benutzt zu haben. Wortlich oder inhaltlich
tibernommene Stellen wurden als solche kenntlich gemacht. Die Satzung des Karlsruher
Instituts fiir Technologie (KIT) zur Sicherung guter wissenschaftlicher Praxis wurde be-
achtet.

Hiermit erklédre ich, dass fiir mich Promotionsverfahren aufSerhalb der Fakultit fiir Ma-
schinenbau des Karlsruher Instituts fiir Technologie (KIT) weder anhéngig sind noch er-

folglos abgeschlossen wurden.

(Ioannis Sprenger)







Kurzfassung

Trotz dhnlich hoher Kriechwiderstinde im Vergleich zu Nickelbasis-Superlegierungen
weisen die hier untersuchten eutektischen Legierungen NiAl-34Cr, NiAl-33,5Cr-0,5Mo,
NiAl-31Cr-3Mo und NiAl-9Mo eine um ca. 25 % niedrigere mittlere Dichte von
6,25 g/cmd auf. Diese durch Zonenschmelzen tiegellos gerichtet erstarten in situ Kompo-
site bestehen aus einer NiAl-Matrix in der die Verstdrkungsphase aus Cr, Mo oder
(Cr,Mo) in Form von Fasern oder Lamellen eingebettet ist. Durch die Erstarrungsparame-
ter und die Zusammensetzung kénnen die Morphologie, die Durchmesser und die Ab-
stande kontrolliert werden. Die Erstarrungsgeschwindigkeiten lagen fiir die faserférmi-
gen Morphologien zwischen 20 und 80 mm/h und lieferten mittlere Durchmesser von
670 bis 360 nm mit Abstdnden von 1150 bis 580 nm und einem Faservolumenanteil von
30 - 40 %. Bei der Legierung NiAl-31Cr-3Mo mit lamellarer Morphologie wurden die bei-
den Erstarrungsgeschwindigkeiten 40 und 102 mm/h untersucht. Hierbei zeigten sich
mittlere Lamellendicken von 600 bis 350 nm und mittlere Abstdnde von 1650 bis 700 nm

bei einem Lamellenvolumengehalt zwischen 40 und 45 %.

Die Untersuchung des mechanischen Hochtemperaturverhaltens zeigte, dass
NiAl-33,5Cr-0,5Mo den hochsten Kriechwiderstand aufweist. Der Widerstand der Legie-
rung NiAl-9Mo war etwas geringer. Den niedrigsten lieferte die lamellare Morphologie
NiAl-31Cr-3Mo. Hierbei wurde auch der deutliche Einfluss des Winkels zwischen der
Wachstumsrichtung und der Belastungsrichtung fiir 0°, 15°, 45° und 90° untersucht. Es
konnte gezeigt werden, dass die minimalen Dehnraten um drei Dekaden niedriger sind
(im Vergleich zu 0°) sofern der Winkel zwischen den beiden Richtungen 45° betrégt. Das

Werkstoffverhalten konnte durch eine Betrachtung der Schmidfaktoren erkldrt werden.

Die Oxidationsversuche zeigten, dass die chromreichen Legierungen tendenziell hohere
Widerstdande aufweisen, da dort die Bildung einer AlOs- bzw. Cr2O3-Oxidschicht nach-
gewiesen wurde. Bei 1000 und 1100 °C wies NiAl-33,5Cr-0,5Mo den hochsten Widerstand
auf. Bei 900 °C hat NiAl-31Cr-3Mo bessere Werte. Den niedrigsten Oxidationswiderstand
zeigte NiAl-9Mo tiber alle Versuche, was durch die Bildung von volatilem MoO; und
groflvolumigen Oxidverbindungen zu begriinden ist.




Abstract

Despite similar creep resistance compared to Nickelbase superalloys, the here investi-
gated eutectic alloys NiAl-34Cr, NiAl-33,5Cr-0,5Mo, NiAl-31Cr-3Mo and NiAl-9Mo pos-
sess an approximately 25 % lower average density of 6,25 g/cm®. Those by float-zone
method directional solidified in-situ composites consist of a NiAl matrix in which the re-
inforcing phase Cr, Mo or (Cr,Mo) in form of fibers or lamellae is embedded. Through the
solidification parameters and the composition the morphology, the diameter and the
spacing is controllable. The solidification velocities for the fibrous morphologies were be-
tween 20 and 80 mm/h and yielded in average diameters of 670 to 360 nm with a spacing
of 1150 to 580 nm and a fiber volume fraction of 30 - 40 %. For the lamellar morphology
NiAl-31Cr-3Mo two velocities 40 and 102 mm/h were investigated. Here the average la-
mellae thickness ranged from 600 to 350 nm and the average spacing was between 1650

and 700 nm with a lamellae volume fraction from 40 to 45 %.

The analysis of the mechanical high temperature behavior showed that
NiAl-33,5Cr-0,5Mo possesses the highest creep resistance. The resistance of the alloys
NiAl-9Mo was lower. The lowest creep resistance was found for the lamellar morphology
NiAl-31Cr-3Mo. Here, the significant influence of the angle between the growth direction
and the loading direction was analyzed for 0°, 15°, 45° and 90°. It could be shown that the
minimal creep rates are three decades lower (in comparison to 0°) if the angle is 45°. The

behavior could be explained by consideration of the Schmid factors.

The oxidation tests showed that chromium-rich alloys possess higher resistance as there
the formation of ALO; or CrOs; oxide layer was proven. At 1000 and 1100 °C
NiAl-33,5Cr-0,5Mo had the highest resistance. At 900 °C NiAl-31Cr-3Mo showed better
values. The lowest oxidation resistance was found in NiAl-9Mo in all tests, which could

be explained through formation of volatile MoOs and large volume oxides.
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Liste der verwendeten Symbole und Abkiirzungen

Symbol Erklarung Einheit
A Oberflache mm?
Ay Ausgangsoberflache mm?
Af Flachenanteil %
A}?’ Flachenanteil fiir quadratische Anordnung mit %
runden Fasern
A7 Fléchenanteil fiir quadratische Anordnung mit %
rechteckigen Fasern
A,?. Flachenanteil fuir hexagonale Anordnung mit %
runden Fasern
Aj?- Flachenanteil fuir hexagonale Anordnung mit %
rechteckigen Fasern
Ajl‘l Flachenanteil fiir die lamellare Morphologie %
A materialabhdngige Konstante 1
arp Faserdurchmesser nm
a Lamellendicke nm
C Konzentration at. %
Co Ausgangskonzentration at. %
Cg Eutektische Zusammensetzung at. %
D Diffusionskoeffizient m?.s71
Dy Diffusionskoeffizient fiir Volumendiffusion m?-s71
D, Diffusionskoeffizient in der Schmelze m?-s71
E Elastizitdtsmodul GPa
3 Dehnung 1
Eol elastische Dehnung 1
Epl plastische Dehnung 1
&t totale Dehnung 1
é Dehn- bzw. Kriechrate s71




Symbol Erkldarung Einheit
£min minimale Dehnrate s71
Egs stationdre Dehnrate s71
G Temperaturgradient K-mm™
AG freie Enthalpie Ji
ArysH Bildungsenthalpie k] - mol™t
n Effizienz bzw. Wirkungsgrad %
kg Boltzmann-Konstante m?-kg-s?- K71
k,, lineare Oxidationskonstante mg-cm~2-h71
k, parabolische Oxidationskonstante mg%-cm™*-h7?
A Wellenldnge nm
Ap Faserabstand nm
AL Lamellenabstand nm
1 Wirmeleitfahigkeit wW-mt. K1
Am Massendnderung mg
My, Molare Masse des Oxids kg - mol™1
My Molare Masse des Werkstoffs kg - mol™1
m Schmidfaktor 1
m Mittlerer Schmidfaktor 1
n Spannungsexponent 1
Q Aktivierungsenergie kJ - mol™?
Ry Universelle Gaskonstante J -mol™t K1
p Dichte g-cm™3
o mechanische Spannung MPa
Oys Streckgrenze MPa
t Zeit S
T Temperatur K
AT Hohe des Erstarrungsintervalls K
AT, Unterkiihlung der Schmelze K
Ty homologe Temperatur 1




Symbol Erklarung Einheit
Ty Schmelztemperatur K
T Solidustemperatur K
Tyiq Liquidustemperatur K
T Schubspannung MPa

v Erstarrungsgeschwindigkeit mm - h™?
[uvw] kristallographische Richtung 1
<uvw> kristallographische dquivalente Richtungen 1
(hkl) kristallographische Ebene 1
{hkl} kristallographische dquivalente Ebenen 1
X Winkel zwischen Wachstums- und Belastungs- °

richtung

Rotationswinkel




Abkiirzung

Erklirung

AC
ASTM

BSE
CALPHAD
CcC

DIN

DS

DSC

EBSD
EDX
EDM
FIB

FIJI
ICP-OES

krz
kfz
Mk
ORNL
PBV
REM
RT

SC oder SX
SL
TEM
XRD

Gusszustand (engl.: , as-cast”)

American Society of the International Association for Testing and Ma-
terials

Riickstreulelektronen (engl.: ,,backscattered electrons®)
Methode zur Berechnung von Phasendiagrammen
konventionelles Giefien (engl.: ,conventional casting”)
Deutsche Industrienorm

gerichtet erstarrt (engl.: , directional solidified”)

dynamische Differenzkalorimetrie (engl.: , differential scanning calo-
rimetry”)

Elektronenriickstreubeugung (engl.: , electron backscatter diffraction”)
energiedispersive Rontgenspektroskopie

Funkenerosion (engl.: ,electrical discharge machining™)

fokussierter Ionenstrahl (engl.: ,focused ion beam™)
Bildauswertesoftware (engl.: , Fiji Is Just Image]”)

optische Emissionsspektrometrie mittels induktiv gekoppeltem Plasma
(engl.: ,,inductively coupled plasma optical emission spectrometry”)

kubisch raumzentriert

kubisch flachenzentriert

Mischkristall

Oak Ridge National Laboratory, Tennesse, USA
Pilling-Bedworth-Verhaltnis
Rasterelektronenmikroskop

Raumtemperatur

Einkristallinen Legierung (engl. ,single crystal®)
Superlegierung
Transmissionselektronenmikroskop

Rontgendiffraktometrie (engl.: , X-ray diffraction”)




1. Einleitung

1 Einleitung

Der weltweite Bedarf an elektrischer Energie ist tiber die letzten Jahrzehnte deutlich an-
gestiegen. Insbesondere durch den Trend der Elektromobilitdt wird dieser Bedarf noch

weiter steigen.

Die Erzeugung des aktuellen Energiemixes wird im Wesentlichen aus Kraftwerken reali-
siert, welche durch Warme Turbinen mit angeschlossenen Generatoren antreiben. Trotz
intensiver Bemiihungen, diese durch erneuerbare Energien zu ersetzen, werden Kraft-
werke mit stationdren Gasturbinen auch tiber weitere Jahre einen wichtigen Beitrag zur
Energieerzeugung leisten. Auch in Zukunft wird Strom in Deutschland laut Angaben der
Deutschen Energie-Agentur zu einem signifikanten Anteil in Warmekraftwerken erzeugt
werden [1, 2]. Dies begriindet sich durch ihre Verfiigbarkeit, Verldsslichkeit und die Fa-

higkeit schnell auf Energiebedarfsschwankungen zu reagieren.

Ein weiteres sehr wichtiges Einsatzgebiet der Turbinentechnik ist die Luftfahrt, in der sie
als Antrieb verwendet wird. Im Zuge der Globalisierung und des weltweiten Wettbe-
werbs steigt der Bedarf an Transporten. Zur Sicherung der Wettbewerbsfahigkeit miissen
die Kosten fiir den Transport auf vielfdltige Weise minimiert werden. Dartiiber hinaus
sprechen auch 6kologische Aspekte und eine generelle Schonung der fossilen Ressourcen
fir die Entwicklung und den Einsatz von leistungsstarken, aber zugleich sparsamen
Triebwerken.

In den beiden oben genannten Einsatzgebieten werden die innerhalb der Turbine ver-
wendeten Materialien sowohl hohen Temperaturen als auch hohen mechanischen Lasten,
beispielsweise Fliehkraften, ausgesetzt. Eines der hochstbeanspruchten Bauteile in einem
Flugzeugtriebwerk ist die Turbinenschaufel, fiir welche ein grofier Teil der Kosten fiir die
Herstellung aufgewendet werden muss. Diese besteht aus einem Konstruktionswerk-
stoff, welcher die Last trdgt und in den meisten Féllen zusitzlich durch eine Warme-

dammeschicht aus technischer Keramik geschiitzt wird [3].

Die Anspriiche an die Materialien sind a) ein hoherer thermischer Wirkungsgrad und b)
eine hohere spezifische Leistung [4]. Durch die Erh6hung der Betriebstemperaturen lasst
sich der Wirkungsgrad verbessern. In erster Linie hat eine hohere Einsatztemperatur die
Forderung nach einem ausreichend hohen Kriechwiderstand zur Folge, welcher mit der
Forderung nach einem hohen Schmelzpunkt einhergeht. Eine Reduzierung der Dichte
verringert das Gewicht der bewegten Massen und das Gesamtgewicht, wodurch die spe-
zifische Leistung optimiert wird. Die Werkstoffeigenschaften sollten dariiber hinaus

durch gute Oxidations- und Korrosionswiderstinde erganzt werden [4].




1. Einleitung

Abschliefiend fiihren hohe Warmeleitfahigkeiten des Werkstoffs zu geringeren Tempera-
turgradienten im Werksttick, so dass die thermisch induzierten Spannungen minimiert

werden.

Im Bereich der Hochtemperaturwerkstoffe werden bevorzugt Nickelbasis-Superlegierun-
gen eingesetzt und werden kontinuierlich weiter entwickelt. Neben den Legierungszu-
sammensetzungen wurden und werden auch die Herstellungsverfahren und Produkti-

onsrouten optimiert.

Nickelbasis-Superlegierungen stofien jedoch mittlerweile bei Einsatztemperaturen von
fast 90% ihrer homologen Temperatur (Tn=T/Tw) an ihre Grenzen. Dies liegt insbeson-
dere an der Auflosung der verstirkenden y’-Phase ab 1150 °C und dem damit einherge-
henden Verlust des Kriechwiderstandes [4].

Neuartige Legierungen und optimierte Syntheseprozesse fithren zu verbesserten Werk-
stoffen. Die stochiometrischen intermetallischen Nickel-, Kobalt-, Eisen- und Titanalumi-
nide erfiillen viele der oben genannten und erforderlichen Eigenschaften [5-7]. Hierbei
ist die stochiometrische B2-Phase NiAl ein potentielles Material fiir den Hochtemperatur-
bereich. Diese besitzt eine geringere Dichte und einen hoheren Schmelzpunkt als aktuelle
Nickelbasis-Superlegierungen. Weiterhin zeichnet sie sich durch einen hohen Oxidations-
widerstand und eine hohe Warmeleitfahigkeit aus [5]. Aufgrund dessen findet NiAl ak-
tuell Anwendung als Haftvermittler in Warmedammschichten fiir Turbinenschaufeln [8].
Der Einsatz als Konstruktionswerkstoff wird jedoch durch die niedrige Bruchzidhigkeit

von ca. 6 MPay/m [9] und den unzureichenden Kriechwiderstand verhindert [10].

Durch die Einbringung einer verstdrkenden zweiten Phase in Form von Lamellen oder
Fasern wird der Kriechwiderstand signifikant erhoht und die Bruchzidhigkeit verbessert
[11-16]. Durch Zugabe von Refraktdarmetallen wie Chrom, Molybdédn und/oder Rhenium
zu NiAl bilden sich quasi-bindre eutektische Systeme [17]. Die gerichtete Erstarrung von
diesen Legierungen fiithrt beim Prozess zur Ausrichtung und Verteilung der
Verstdarkungsphase in einer NiAl-Matrix. Im englischsprachigen Raum werden auf diese
Weise hergestellte Werkstoffe als ,,in-situ composites” bezeichnet aufgrund der Analogie
zu klassischen Verbundwerkstoffen. Viele dieser Materialien zeichnen sich durch ihre
hohe mikrostrukturelle Stabilitédt bis nah an den Schmelzpunkt aus [18]. Dadurch spielen
Veranderungen in der Mikrostruktur, beispielweise beim Kriechen, eine untergeordnete
Rolle.

Das Ziel der vorliegenden Arbeit war die Herstellung und Charakterisierung von tiegel-
los gerichtet erstarrtem Material mittels Zonenschmelzen, welches ein etabliertes indust-
rielles Verfahren ist. Der Vorteil hierbei ist, dass Reaktionen mit Tiegelmaterial ausge-
schlossen, Verunreinigungen nur im geringen Mafs eingebracht werden und zusétzlich
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der Werkstoff gereinigt wird. Hierdurch werden die Werkstoffeigenschaften positiv be-

einflusst.

Als Legierungssystem wurde NiAl-Cr-Mo ausgewéhlt, da die Morphologie - faserférmig
oder lamellar - tiber den Anteil an Molybddn kontrollierbar ist. Es wurde eine schmelz-
metallurgische Prozessroute verwendet, welche sich aus Konsolidierung durch Lichtbo-
genschmelzen und anschlieflender gerichteter Erstarrung mittels Zonenschmelzen zu-
sammensetzt. Besonderes Augenmerk wurde auf den Einfluss der Parameter der gerich-
teten Erstarrung auf die entstehenden Mikrostrukturen gelegt. Dies wird im Abschnitt 4.1
behandelt.

Im Rahmen der Arbeit wurden die Legierungen NiAl-33,5Cr-0,5Mo (faserférmig) und
NiAl-31Cr-3Mo (lamellar) untersucht, da diese vielversprechende Eigenschaften aufwei-
sen. Zusitzlich wurden diese mit den terndren Legierungen NiAl-34Cr und NiAl-9Mo
verglichen. Das Oxidationsverhalten wurde sowohl isotherm als auch zyklisch fiir den
Temperaturbereich von 900 bis 1100 °C untersucht und wird im Abschnitt 4.2 diskutiert.
Die mechanischen Hochtemperatureigenschaften bzw. die Kriechwiderstinde wurden
durch Druckkriechversuche bewertet, welche im Abschnitt 4.3 vorgestellt werden.
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2 Kenntnisstand

Im Folgenden werden die historische Entwicklung sowie der in dieser Arbeit verwendete
Prozess der gerichteten Erstarrung beschrieben. Es wird mit der Beschreibung des bina-
ren Legierungssystems Ni-Al fortgefahren, welches die matrixbildende Phase NiAl bein-
haltet. Anschliefsend werden die beiden ternidren Systeme NiAl-Cr und NiAl-Mo vorge-
stellt und dann auf das quaternére System NiAl-Cr-Mo tibergleitet.

2.1 Historische Entwicklung

In Abbildung 1 sind verschieden hergestellte Schaufeln ohne Schutzschicht aus einer Ni-
ckelbasis-Superlegierung dargestellt. Die Lebensdauer, insbesondere durch Kriechverfor-
mung, steigt von der tiber konventionelles Giefen hergestellten polykristallinen (a) tiber
die gerichtet erstarrte (b) hin zur einkristallinen Schaufel (c) [19], S. 243. Dies wird auch
bei der Betrachtung von Abbildung 2 deutlich. Der Grund fiir den Anstieg der Kriechbe-
standigkeit liegt in der Mikrostruktur begriindet. Die gerichtet erstarrte Schaufel (b) weist
neben den ldanglichen Kérnern zusétzlich eine deutlich reduzierte Anzahl an transversa-
len Korngrenzen auf, welche bei einer Zugkriechbelastung fiir das Versagen ursachlich
sind. Im Idealfall (c), also dem des einkristallinen Bauteils, sind keine Korngrenzen mehr
vorhanden und der Kriechwiderstand ist maximal. Somit ist es moglich durch geeignete

Wahl des Syntheseprozesses das gleiche Material deutlich zu optimieren.

Abbildung 1: Schematische Turbinenschaufeln: polykristallin mittels konventionellem Gieflen
(a), gerichtet erstarrt (b) und einkristallin (c) hergestellt nach [19], S. 243

Abbildung 2 zeigt die zeitliche Abfolge der Syntheseprozesse und die dadurch erreichte
hohere Zeitstandfestigkeit. Zu Beginn, zwischen 1940 und 1960, wurden vor allem
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Schmiedeverfahren (engl. wrought) angewandt. Hierbei fand auch ein Wechsel von Ei-
senbasis- zu Nickelbasislegierungen statt, da mit der Zugabe von Aluminium, Titan, Tan-
tal und Niob zu Nickel die Teilchenhértung durch y’-Auscheidungen die Kriechwider-
stinde deutlich gesteigert werden konnte [20]. Durch Erhéhung des y'-Anteils und zu-
satzlich der Steigerung der Mischkristallhdrtung von y durch hinzulegieren von Chrom,
Molybdé&n oder Wolfram fiihrte dazu, dass diese Legierungen nicht mehr schmiedbar wa-
ren [20]. Die Giefiereitechniken, beispielsweise konventionelles Giefien (engl. conventio-
nal casting, CC), folgten den Schmiedeverfahren. Durch Feinguss war es moglich end-
konturnahe Geometrien zu fertigen und Legierungen einzusetzen, welche nicht {iber
Schmiedeverfahren herstellbar waren [20]. Dies erhdhte bereits das Einsatzfeld von 800
auf iiber 950 °C, bei einer Kriech-Standzeit von 1000 h fiir 137 MPa. Die Gerichtete Erstar-
rung (engl. directional solidification, DS) fiihrte zu einer weiteren deutlichen Verbesse-
rung des Kriechwiderstandes und ermdglichte Einsatztemperaturen von tiber 1000 °C.
Der Grund hierfiir liegt an der Reduzierung der transversalen Korngrenzen, welche mik-
rostrukturell die schwéchsten Stellen sind [20]. Nur durch die Herstellung von einkristal-
linen (engl. single crystal, SC) Materialien konnte eine weitere Verbesserung erzielt wer-
den. Um die Werkstoffe anwendungsorientiert zu optimieren, wurde die Zusammenset-
zung der Legierung durch die Zugabe von Ruthenium (vierte Generation) und Rhenium
(zweite bis fiinfte Generation) verdndert, um eine hohere Mischkristallverfestigung zu
erreichen [21]. Um die GiefSbarkeit zu erhchen wurde unter anderem Hafnium zugesetzt
[22].
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2.2 Grundlagen der gerichteten Erstarrung

Die Anfdange der gerichteten Erstarrung lassen sich in die 1930er Jahre zurtickverfolgen.
Dort wurde auch erstmals der Begriff , directional solidification” von G. Batty [23] ver-
wendet. Straumanis und Brakss [24] berichteten im Jahr 1935 tiber die lamellare Anord-
nung des Zn-Cd-Eutektikums und der Neigung, eine bevorzugte kristallografische Ori-

entierung aufzuweisen.

Wie im vorangegangenen Abschnitt in Abbildung 2 gezeigt, wurde die gerichtete Erstar-
rung an Nickelbasis-Superlegierungen ab etwa 1970 eingesetzt, um deren Kriechwider-
stand durch gezielte Einstellung des Gefiiges zu erhohen. Der Ansatz basiert darauf, dass
viele Werkstoffe beim Kriechen durch Poren- und Rissbildung an den Phasen-/Korngren-
zen, welche unter Zug belastet sind, versagen. Somit sind Morphologien mit in Belas-
tungsrichtung gestreckten Kristalliten von Vorteil, da hier der Anteil der transversalen
Grenzen reduziert ist, z.B. [20] und [25], S. 402.

Weiterhin sei auf die experimentellen Arbeiten von Liu et al. [26] und Versnyder et al.
[27] verwiesen, welche {iber eine deutliche Zugfestigkeitssteigerung fiir Cu-7Cr-0,1Ag im
Temperaturbereich von 20 bis 600 °C [26] und einen erhohten Kriechwiderstand am Bei-
spiel der Legierung Mar-M200 bei 982 °C und einer Last von 206 MPa [27] durch gerich-
tete Erstarrung berichten.

Bei einem konventionellen GiefSprozess wird die Schmelze in eine Form gegossen. Die
Erstarrung beginnt an den Gefdffwanden und schreitet dann senkrecht dazu zum Zent-
rum der Form voran, welches somit zuletzt erstarrt. Die Folge ist, wie in Abbildung 3 a
dargestellt, die Kornmorphologie {iber den Querschnitt aufgrund des mulitdirektionalen
Wirmeabflusses von kleinen dquiaxialen tiber stangelférmige hin zu grofien dquiaxialen
Kornern variiert. Im Gegenzug dazu und sofern der Warmefluss durch geeignete Pro-
zessfiihrung kontrollierbar ist, steht die gerichtete Erstarrung in Abbildung 3 b, welche
sich dadurch auszeichnet, dass die Warme nur in einer Richtung, {iber den Werkstoff

selbst, abgefiihrt wird.
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(@) } : (b)
B Schmelze

B Festkorper
Warmeflul®

== Warmedurchlassige Wand
M adiabatische Wand

Abbildung 3: Schematische Gegeniiberstellung der entstehenden Mikrostrukturen beim Giefsen
(a) und bei der gerichteten Erstarrung (b)

Die gerichtete Erstarrung von binédren bzw. quasibindren eutektischen Legierungen fiihrt
mikrostrukturell zu verschiedenen geometrischen Anordnungen der erstarrenden Pha-
sen. Meist werden faserférmige oder lamellare Anordnungen beobachtet, welche sich
durch ihre hohe Regelmifligkeit und ihr paralleles Wachstum entlang der Erstarrungs-

richtung auszeichnen.

Faserformige Morphologien bilden sich bevorzugt fiir Systeme, in denen tendenziell die
Phasenanteilsunterschiede grofs sind. Dabei bildet der grofiere Anteil die Matrix und der
kleinere die Fasern aus. Die Faserausbildung ist bei der Betrachtung von Oberfldchen-
energien giinstiger im Vergleich zur lamellaren Morphologie. Lamellares Wachstum wird
oft bei Systemen mit dhnlichen Phasenanteilen beobachtet [28], S. 94-95.

Jackson und Hunt [29] stellten fiir CBrs-C2Cls und Sn-Cd den Zusammenhang in Glei-
chung (1) her:

/12'U=C1 (1)

Hierbei steht A fiir den Lamellen- bzw. Faserabstand, v ist die Erstarrungsgeschwindig-
keit und C; ist eine Konstante. Die Konstante ist abhdngig von der eutektischen Tempe-
ratur der Legierung, den Unterschieden in den Zusammensetzungen der Phasen und ih-

ren Volumenanteilen. Durch logarithmieren und umstellen von Gleichung ergibt sich:
In(1) = —-0,5 - [In(v) — In(C,)] ()

Fiir eine doppeltlogarithmische Auftragung In(1) gegen In(v) weist die Gerade eine Stei-
gung von -0,5 auf und ihre Lage wird durch den Term —In(C,) festgelegt.
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Bei und George [14] zeigten, dass ein dhnlicher Zusammenhang auch fiir den Faserdurch-

messer a, aufgrund des konstanten Faseranteils in NiAl-9Mo, vorliegt:

a’?-v=_C, ©)

Analog zu Gleichung (1) liefert das Logarithmieren und Umstellen:

In(a) = —0,5 - [In(v) — In(C,)] 4)

Die durch die gerichtete Erstarrung entstehende Mikrostruktur wird mafsgeblich durch
die Form der Fest-Fliissig-Grenze bzw. préziser die Erstarrungsfront (planar oder ge-
krtimmt) bestimmt. Die planare Front ermdoglicht eine ausgerichtete Struktur mit parallel
zur Wachstumsrichtung verlaufenden Phasengrenzen. Ob sich eine ebene Front ausbil-
det, hdngt von den Parametern Erstarrungsgeschwindigkeit v und dem Temperaturgra-
dienten G ab und ist in Abbildung 4 veranschaulicht. Der Gradient ist ein Resultat der
Wairmeleitfahigkeit des Materials und wird dariiber hinaus durch das anlagenspezifische
Kiithlvermogen bestimmt. Die Erstarrungsgeschwindigkeit kann direkt durch Verande-

rung des Vorschubes des Stabes durch die Heizzone beeinflusst werden.
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Abbildung 4: Schematische Darstellung des Zusammenhangs zwischen der Erstarrungsge-

schwindigkeit v und dem Temperaturgradienten G nach [28]
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Fiir niedrige Geschwindigkeiten und hohe Gradienten (rechte, untere Ecke in Abbildung
4) bildet sich eine planare Erstarrungsfront aus, was bei einem zeitgleichen Erstarren von
zwei oder mehr Phasen mit kristallografischer Abhangigkeit zu einer Ausrichtung tiber
grofle Bereiche fiihrt (Moglichkeit des gekoppelten Phasenwachstums). Wird die Erstar-
rungsgeschwindigkeit erhoht und der Gradient beibehalten, so bilden sich gerichtet zel-
lulare Strukturen. Als Stabilitdtskriterium fiir eine planare Erstarrungsfront unter Ver-
nachléssigung der Kinetik und der Grenzflachenenergien gilt nach Kurz und Sahm [18]:

G, ml-Cp) AT 5)
v Dy " Dy
Das Verhiltnis von Gradient und Erstarrungsgeschwindigkeit muss grofier sein als der

Quotient der Differenz von Liquidus- und Solidustemperatur (AT) und dem Diffusions-

2
koeffizienten Dy der Schmelze. Fiir viele Metallschmelzen wird D, = 10_9% angenom-

men [30]. Ein alternativer Ausdruck fiir die Temperaturdifferenz ist die Betrachtung der
Konzentrationsabweichung (C, — Cr) multipliziert mit der Steigung m der Liquiduslinie

im Phasendiagramm.

Neben der dargestellten Bedingung in Gleichung (5) ist die Homogenit&t der Schmelze in
Bezug auf ihre Temperatur und Zusammensetzung von grofier Bedeutung. Dies ldsst sich
durch Konvektion bzw. eine erhthte Durchmischung, beispielsweise durch gegenldufige
Rotation der Stabenden, realisieren. Unter den Stabenden verstehen sich die festen Ober-
flichen, welche die Schmelzzone begrenzen. Fiir den Fall, dass die Konzentrationsver-
héltnisse vor der Erstarrungsfront nicht ausgeglichen werden kénnen, kommt es zur kon-
stitutionellen Unterkiihlung, welche wiederum zur Ausbildung von zellularen sowie
dendritischen Strukturen fiihren kann. Die konstitutionelle Unterkiihlung beschreibt Ent-
mischungsvorgange bzw. Konzentrationsabweichungen von der nominellen Konzentra-
tion vor der Erstarrungsfront, welche durch primir kristallisierende Bereiche bedingt
sind. Wird von einem bindren Legierungssystem A-B ausgegangen, bei welchem sich zu-
nichst ein A-reicher Mischkristall bildet, so reichert sich die Schmelze lokal an B-Atomen
an. Dadurch sinkt die Liquidustemperatur geméfs der vorliegenden Konzentration an B-
Atomen (vgl. Abbildung 5 a). Dies wird tiber den Verteilungskoeffizienten k beschrieben.
In grofierem Abstand zur Erstarrungsfront gleicht sich die Konzentration wieder aus und
entspricht der nominellen Konzentration co was in Abbildung 5 b dargestellt ist. Der Tem-
peraturgradient in der Schmelze beeinflusst die Grofie des unterkiihlten Bereiches Ax,
was in Abbildung 5 c bis e veranschaulicht wird. Hohe Temperaturgradienten sorgen fiir
einen steilen Verlauf der realen Temperatur (Tre). Dies liegt an der schnellen Ableitung
der Warme und fiihrt zu einer ebenen Erstarrungsfront, da die konstitutionelle Unterkiih-
lung unterdriickt wird. Sofern der vorherrschende Gradient zu einer geringen konstituti-

onellen Unterkiihlung fiihrt, bilden sich die bereits erwédhnten zellularen Strukturen. Die

10
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Erstarrungsfront weist dabei einen welligen Charakter auf. Geringere Gradienten haben
grofie konstitutionelle Unterkiihlungen zur Folge. Hierdurch entstehen Dendriten und
die Erstarrungsfront ist instabil.

(a) (b) Mk: Mischkristall
S: Schmelze
c: Konzentration an B
S cy: nominelle Konzentration
LAY k: Verteilungskoeffizient
T: Temperatur

T,: Solidustemperatur bei ¢,

!

- T—

T,: Liquidustemperatur bei c,
—_ T"q(x): Liquidustemperaturverlauf
Co ——o — T,.. (x): realer Temperaturverlauf

H SN unterkihlter Bereich
c—p X =

(T —

i
=~

(e)

T—
T—

w

Mk

planare Erstarrungsfront wellige Erstarrungsfront instabile Erstarrungsfront

Abbildung 5: Schematische Darstellung der Vorginge bei der konstitutionellen Unterkiihlung
nach [31], S. 21-22 und [28], S. 50-53: Vereinfachtes Phasendiagramm (a), Konzentrationsunter-
schiede an der Erstarrungsfront (b) und Auswirkung der Unterkiihlung auf die Erstarrungsfront

(c-e)

Die Methode der gerichteten Erstarrung kann technisch vielfiltig umgesetzt bzw. unter-
teilt werden [18]. Hierbei unterscheiden sich die Verfahren insbesondere dadurch, ob Tie-
gel verwendet werden oder nicht. Das bekannteste Beispiel fiir ein tiegelbasierendes Ver-
fahren ist der sogenannte ,Bridgmanofen”. Die Warme wird dabei entweder induktiv
oder per konventioneller Widerstandsheizung eingebracht. Ein Vorteil des Bridgmanver-
fahrens ist, dass die Schmelze aufgrund der Tiegelwadnde nicht wegflieffen kann. Zusétz-
lich erméglich das Verfahren den Einsatz von Fliissigmetall-Kiihlverfahren, welche durch
ihr hohes Abkiihlvermdgen hohe Gradienten ermdoglichen. Die Nachteile des Verfahrens
sind, dass die moglichen Prozesstemperaturen stark durch die verwendeten Tiegelmate-
rialien limitiert sind und hochreaktive Metallschmelzen damit nicht prozessiert werden

11
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konnen, weil sie das Tiegelmaterial angreifen. Daher wurde im Rahmen dieser Arbeit eine
tiegelfreie Methode genutzt. Auch beziiglich der Prozesstemperaturen existieren deutlich
weniger Einschrankungen. Beispiele hierfiir sind Verfahren, bei denen mittels Licht-, La-
ser- oder Elektronenstrahlen ein lokaler Warmeeintrag erfolgt oder das induktive Zonen-
schmelzen, welches in dieser Arbeit Anwendung findet. Dieses wird in Abschnitt 3.3 vor-
gestellt.

12
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2.3 Das System Nickel-Aluminium

Das Phasendiagramm von Al-Ni ist in Abbildung 6 dargestellt. Es besteht unter anderem
aus den beiden technisch relevanten, kubisch-flichenzentrierten Phasen y-Mischkristall
(im Folgenden bezeichnet als (Ni)) und y’ (NisAl). Daneben existieren noch die Phasen
NisAls;, Ni2Als, NiAl; und der Aluminium-Mischkristall (im Folgenden bezeichnet als
(Al)). Die Eigenschaften der Phasen sind aus Tabelle 1 zu entnehmen. Die stéchiometri-
sche Zusammensetzung NiAl weist eine B2-Struktur auf. Reines Nickel schmilzt bei einer
Temperatur von 1455°C [32], wohingegen Aluminium bereits bei etwa 660°C [32] in den
flissigen Zustand tibergeht. Es existieren insgesamt sieben invariante Reaktionen, welche
sich in eine kongruente, drei peritektische, eine peritektoide und zwei eutektische Reak-

tionen gliedern [33].

Im Folgenden wird die stochiometrische NiAl-Phase ndher betrachtet, da diese die Matrix
aller im Rahmen dieser Arbeit untersuchten Legierungen bildet. Diese erstarrt kongruent
bei einer Temperatur von 1638 °C und ihr Phasenfeld erstreckt sich bei 400 °C von 46 bis
59 at.% Ni.

( ) Atomprozent Aluminium — (b)
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Abbildung 6: (a) Phasendiagramm von Ni-Al mit eingezeichneter stochiometrischer Zusammen-

setzung [32] und (b) Elementarzellen der Phasen B2, y und y'
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Tabelle 1: Eigenschaften verschiedener Phasen des Systems Ni-Al

(Ni) NBAI NiAl (Al)
Schmelztemperatur in °C [32] | 1455* 1382 1638 660*
Strukturbericht Al L1, B2 Al
Raumgruppe Fm3m Pm3m Pm3m Fm3m
Prototyp Cu CusAu CsCl Cu
Gitterparameter in nm 0,3533 [34] 03567 [35]  0,2887 [36] 0,4049 [37]
Dichte in g/ cm? 891°[38]  743[38]  585[36] 270" [38]
Warmeleitfahigkeit A° 90,538]  19..23[39] 80 5] 237* [38]
in WK-1m- (bei 300 K)

* Wert fiir Reinelement

Die Eigenschaften der B2-Phase sind sehr sensitiv hinsichtlich ihrer Zusammensetzung,
Kristallorientierung und Herstellungsart. So weist die Warmeleitfahigkeit im Bereich von
20 - 827 °C ein Maximum bei der stochiometrischen Zusammensetzung auf und fallt bei
leichten Abweichungen (£ 1 at.%) davon deutlich ab (bis zu 40 %) [39]. Ein entgegenge-
setzter Verlauf mit einem ausgeprédgten Minimum wird fiir die Streckgrenze und Harte
berichtet [40]. Bei Raumtemperatur (RT) liegt die Bruchzihigkeit von polykristallinem
NiAl zwischen 4 und 6 MPaym und der Einfluss der Zusammensetzung ist gering bzw.
nicht direkt nachweisbar [9, 41, 42]. Die Legierung Ni-55Al weist dabei eine Bruchzzhig-
keit von 5 MPay'm auf [9]. Erst ab einer Temperatur von 400 °C machen sich Unterschiede
bemerkbar, bei denen die aluminiumreiche Zusammensetzung hohere Bruchzaghigkeits-
werte aufweist als NiAl. Eine Moglichkeit, den Widerstand gegen Rissausbreitung ober-
halb von 200 °C zu erhohen, besteht neben dem mechanischem Legieren durch die Her-

stellung von zonengeschmolzenem NiAl [9].

Hinsichtlich der Kristallorientierung ist anzumerken, dass bei NiAl-Einkristallen eine Un-
terscheidung zwischen ,harten” und ,weichen” Orientierungen getroffen wird. Alle
<100>-Orientierungen bzw. Wiirfelfldichen gelten als ,hart” und alle davon abweichen-
den Orientierungen sind als ,weich” definiert. Dies begriindet sich dadurch, dass im Fall
der ,harten” Orientierungen die kubische Gleitung nicht aktiviert werden kann, da der
Schmidfaktor null ist. Dadurch miissen die <111>-Gleitrichtungen aktiviert werden, was
hohere Spannungen benétigt. Die Bruchzéhigkeit von <001> und <110>-NiAl-Einkristal-
len wurde von Chang et al. [43] untersucht und es wurden fiir die ,weiche” Orientierung
Ki-Werte von 4 bis 5 MPayvm und fiir die , harte” 8 MPavm ermittelt.

14
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Die Streckgrenze von NiAl-Einkristallen wurde von Ball und Smallman [44] untersucht.
Sie fanden mit Druckversuchen heraus, dass diese bei 600 °C (= 0,45 - T;;,) 35 MPa fiir die
<110>- und 565 MPa fiir die <100>-Orientierung betrédgt. Das Materialverhalten bei ho-
heren homologen Temperaturen zwischen 0,58 und 0,77 T,, wurde mittels Zugkriech-
(konstante wahre Spannung) und Warmdruckversuchen (konstante wahre Dehnrate) von
Forbes et al. [45] erforscht. Hierbei zeigte sich, dass der Kriechwiderstand anhand der
stationdren Dehnrate bei 1000 °C und 40 MPa zwischen der , weichen” [223]- und der
,harten” [001]-Orientierung von 110 auf 7,2 10¢ 1/s ansteigt.

Unabhéngig davon ist der Verformungswiderstand bei hoheren Temperaturen von rei-
nem NiAl gering im Vergleich zu Nickelbasis-Superlegierungen. Die Superlegierungen
zeichnen sich durch ihr y/y'-Geftige aus, wobei die y’-Ausscheidungen fiir den Grofsteil
der Festigkeitssteigerung verantwortlich sind [20]. Weitere Anteile ergeben sich durch
Mischkristallverfestigung von y durch geeignete Elemente wie Chrom, Molybd&n oder
Wolfram [20]. Diese Ausscheidungen konnen im Konzentrationsbereich von NiAl nicht
gebildet werden. Darolia [46] berichtet fiir eine definierte Dehnrate von 1051/s 25 MPa
fir NiAl und 400 MPa fiir die Superlegierung NASAIR 100 bei 1023°C fiir jeweils <100>
orientierte Proben. Zur Erh6hung der Kriechbestdandigkeit wurden NiAl geringe Mengen
(0,3 bis 1,5 at. %) Hafnium zugesetzt und deren Einfluss untersucht [47, 48]. Das Ergebnis
hierbei ist, dass der Kriechwiderstand sukzessive mit dem Hf-Gehalt und aufgrund der
Bildung der Heusler-Phase NiAIHf ansteigt und sich dem von NASAIR 100 annéhert.

Eine weitere Moglichkeit NiAl zu verstdrken, ist das Einbringen von Partikeln bspw. Nit-
riden oder Oxiden. Arzt und Grahle [49] zeigten, dass die notige Spannung zum Errei-
chen einer vergleichbaren Dehnrate durch Einmahlen von 2 vol.% Yttriumoxid (Y203) in
NiAl mehr als verdoppelt wird im Vergleich zur reinen Phase. Weitere Verbesserungen
(um mehrere Grofienordnungen) wurden von Whittenberger et al. [50] berichtet. Hierbei
wurden jedoch die drei verstirkenden Phasen Yttrium-Aluminiumgranat (Y3AlsO12),
Aluminiumnitrid (AIN) und Aluminiumoxid (AlOz) mit einem Gesamtverstiarkungsan-
teil von 4,8 bis 22,2 vol.% durch geeignete Mahlprozesse und Warmebehandlungen in

verschiedenen Medien erzeugt.

Das Oxidationsverhalten von NiAl wurde unter anderem von Pettit [51] untersucht. Er
fand heraus, dass sich im Bereich zwischen 900 und 1300 °C a-Al,Os bildet. Dieses Oxid
formt zunéchst schnell eine geschlossene Schicht, besitzt allerdings intrinsisch eine lang-
same Wachstumskinetik, wodurch NiAl passiviert wird. Diese Passivierung schiitzt den
Grundwerkstoff und fiihrt zu einem tendenziell hohen Oxidationswiderstand. Typische
parabolische Konstanten liegen im Bereich von 5 -1014 g2/cm#s bis 2 -1013 g2/cm?*s bei
1000 °C und zwischen 8 -10-12 g2/cm?s bis 2 1011 g2/cm*s bei 1300 °C [52].
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2. Kenntnisstand

Nach der Betrachtung des bindren Systems Ni-Al wird in den folgenden drei Abschnitten
2.4, 2.5 und 2.6 auf die Systeme Ni-Al-Cr, Ni-Al-Mo und NiAl-Cr-Mo eingegangen wer-
den.

16



2. Kenntnisstand

2.4 Das System Ni-Al-Cr

Eine Liquidusprojektion des terndren Legierungssystems ist in Abbildung 7 a dargestellt.
In Ni-Al-Cr existiert ein terndr eutektischer Punkt ,E” bei einer Zusammensetzung von
45Ni-15A1-40Cr (in at.%) bei dem die Schmelze in die drei festen Phasen Cr-Mischkris-
tall @, Ni-Mischkristall y und stochiometrisches NiAl § tibergeht.

(a) (b)
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Abbildung 7: Liquidusprojektion (a) fiir Ni-Al-Cr und (b) quasibindrer Schnitt NiAl-Cr mit Ver-
groflerung um den eutektischen Punkt. Die schwarzen durchgezogenen Linien stammen aus [53]
und sind mit Peng (2016) gekennzeichnet. Die gestrichelten Linien stellen die Arbeit von Dupin
et al. (2001) [54] dar. Der quasibinire eutektische Punkt ,e” wurde von Kornilov et al.(1953)
berichtet [55]

Bei der Betrachtung des bindren Schnittes Abbildung 7 b von 50Ni-50Al zu Cr wird der
pseudo-binédre eutektische Punkt ,e” bei 34 at.% Cr deutlich. Direkt darunter existiert laut
Berechnungen ein Dreiphasengebiet, bestehend aus Schmelze, f und «, mit einer Hohe
AT ~ 10 K [53].

Die gerichtete Erstarrung von NiAl-34Cr fiihrt mikrostrukturell zu einer NiAl-Matrix, in
der runde Cr-Fasern eingebettet sind. Dies wurde bereits 1970 durch Walter und Cline
[66] beobachtet, welche mit einem Bridgemanofen, also einem tiegelbasierenden Verfah-
ren, diese Legierung in verschiedenen Erstarrungsgeschwindigkeiten herstellten und
charakterisierten. Dabei konnten sie den von Jackson und Hunt [29] nachgewiesenen Zu-

sammenhang in Gleichung (1) auch fiir NiAl-34Cr experimentell zeigen.

Walter, Cline und Koch ermittelten eine definierte Wachstumsbeziehung zwischen NiAl
und Cr, welche sich zu NiAl <100> || <100> Cr parallel zur <100> -Wachstumsrichtung
ergab [57]. Eine Untersuchung der sich bildenden Versetzungsstrukturen zeigte, dass es
sich hierbei hauptsédchlich um [100]-Versetzungen handelt [58]. Diese liegen auf den
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{100}-Ebenen, welche die Oberfldache der Fasern schneiden. Daneben wurden deutlich

seltener auch Versetzungen vom Typ [001] beobachtet.

Das Kriechverhalten bei 1000 bis 1165 °C und Spannungen von 10 bis 140 MPa von ge-
richtet erstarrtem NiAl-34Cr wurde von Kolluru [59] untersucht. Die Aktivierungsener-
gie lag bei 90 MPa bei 360 kJ/mol. Zusétzlich wurde auch der Einfluss der Belastungs-
richtung auf die Orientierung der Cr-Fasern betrachtet und ein FEM-Model zur Beschrei-
bung des Verformungsverhaltens erstellt. Die Spannung die nétig war, um eine Dehnrate
von 1,51071/s bei 1000 °C zu erreichen, variierte signifikant tiber den Winkel zwischen
30 und 110 MPa. Hierbei lag der minimale Kriechwiderstand bei einem Winkel von 45°
vor. Haenschke et al. [12] berichten tiber Dehnraten zwischen 5-10-8 bis §-10-61/s fiir
Spannungen zwischen 150 und 250 MPa fiir gerichtet erstarrtes NiAl-34Cr mit einer Er-

starrungsgeschwindigkeit von 20 mm/h.

Das Oxidationsverhalten von NiAl-34Cr wurde von Brumm und Grabke [60] isotherm
bei Temperaturen von 700 bis 1400 °C bis 200 h in einer Helium-Sauerstoffatmosphére
untersucht. Hierbei fanden die Autoren heraus, dass Chrom in NiAl die 6 - o« Umwand-
lung begiinstigt und somit im Vergleich zu reinem NiAl zu héheren parabolischen Oxi-
dationsraten fiihrt. Diese liegen zwischen 1010 und 103 g2/cm?s und sind im Anhang in
Abbildung 68 dargestellt. Weiterhin wurde gezeigt, dass zu Beginn der Oxidation gebil-
detes Cr>Os als Nukleus fiir a-Al,Os fungiert. Das Material wurde zundchst induktiv auf-
geschmolzen und im Anschluss tiber einen heifSisostatischen Prozess kompaktiert. Ab-

schliefiend erfolgte die Extrusion des Werkstoffs.

In der Studie von Peng et al. [61] wurde, neben anderen eutektischen Legierungen,
NiAl-34Cr bei 900 °C und bis 1000 h isotherm untersucht. Die Legierungen wurden mit-
tels Induktionsschmelzen hergestellt. Die parabolischen Oxidationsraten lagen fiir
NiAl-34Cr zwischen 1,4 -103 und 1,6 -10-4 g2/cm#s.

Im folgenden Abschnitt 2.5 wird auf das ternire System Ni-Al-Mo eingegangen.
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2.5 Das System Ni-Al-Mo

In Abbildung 8 a ist eine berechnete Liquidusprojektion dargestellt. Der quasibindre
Schnitt von 50Ni50Al-Mo (in at.%) ist in Abbildung 8 b gezeigt. In dieser liegt der eutek-
tische Punkt ,,e” bei einer Zusammensetzung von NiAl-9,9Mo (in at.%) und einer Tem-
peratur von 1875 K. Die maximale Randloslichkeit von Mo in NiAl bei gleicher Tempera-
tur liegt laut Peng [53] bei 0,093 at.% und ist daher kaum sichtbar. Bei der Erstarrung der
eutektischen Zusammensetzung bilden sich aus der Schmelze die stochiometrische NiAl-
Phase  und der Mo-Mischkristall .
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Abbildung 8: Liquidusprojektion (a) fiir Ni-Al-Mo und (b) quasibindrer Schnitt NiAl-Mo. Die
schwarzen durchgezogenen Linien sind aus [53] entnommen und mit Peng (2016) gekennzeichnet.

Der quasibindre eutektische Punkt ist mit ,,e” gekennzeichnet.

Verschiedene Autoren haben die eutektische Zusammensetzung, insbesondere nach ge-
richteter Erstarrung, untersucht. Dabei bildet sich mikrostrukturell eine Matrix aus NiAl
in der Mo-Fasern mit einem Volumenanteil von etwa 14 % und einer Zusammensetzung
von Mo-10AI1-4Ni (in at.%) eingebettet sind [62].

Die Wachstumsbeziehung in NiAl-9Mo wurde von Chen et al. [63] untersucht und zu
NiAl <100> || <100> Mo bestimmt. Zusétzlich wurden die entstehenden Versetzungen
nach Warmumformung analysiert. Hierbei berichten die Autoren tiber die Gleitrichtun-
gen <100> fiir NiAl und <111> fur die Mo-Fasern. Hu et al. [15] bestétigten die Ergebnisse
und berichten zusitzlich, dass die Phasen Grenzfldchen vom Typ {110} zueinander auf-

weisen.
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Aus den Arbeiten von Seemdiller et al. [64] und Zhang et al. [65] geht hervor, dass abhan-
gig von der Erstarrungsgeschwindigkeit der Charakter der Mikrostruktur sowie die Fa-
serdurchmesser und -abstdnde variieren. Fiir langsame Geschwindigkeiten bilden sich
regelmifiige, ausgerichtete und meist hexagonale Faseranordnungen. Bei hoheren Erstar-
rungsgeschwindigkeiten werden zellulare Strukturen beobachtet. In diesen Zellen liegt
mittig ebenfalls eine zur Erstarrungsrichtung parallele Ausrichtung der Fasern vor, diese
Parallelitdt nimmt in Richtung der Zellgrenzen ab.

Die Faserdurchmesser liegen bei etwa 1,8 pm und die Abstdnde bei 4,27 pm fiir eine Er-
starrungsgeschwindigkeit von 7,8 mm/h [65]. Fiir hohere Geschwindigkeiten, beispiels-
weise 1080 mm/h, verdndern sich diese zu 0,08 um fiir den Durchmesser und 0,29 um fiir
den Abstand [65].

Das Kriechverhalten des Werkstoffs zeichnet sich dadurch aus, dass die Dehnrate ein aus-
gepragtes Minimum aufweist. In der Veroffentlichung von Albiez et al. [66] wurde dieses
Verhalten genauer untersucht und durch ein physikalisch motiviertes Modell , unter Be-
riicksichtigung der Faserdurchmesser, abgebildet. Die berichteten minimalen Dehnraten
liegen teilweise fiinf Zehnerpotenzen unter den stationdren von reinem NiAl [13, 64, 65].
Haenschke et al. [12] berichten fiir den Spannungsbereich von 100 bis 200 MPa tiber
Dehnraten zwischen 1107 bis 4105 1/s.

Joslin et al. [11] zeigten fiir NiAl-9Mo, dass die Bruchzihigkeit auf 15,7 + 0,8 MPay/m, im
Vergleich zu reinem NiAl (6 MPav'm), erhsht werden konnten und fiihrten dies auf Riss-

tiberbriickung und Rissstoppmechanismen durch die Fasern zurtick.

Das Oxidationsverhalten wurde von Brady et al. [67] bei 900 °C und bis zu 2000 h hin-
sichtlich des Einflusses des Mo-Faserdurchmessers untersucht. Dabei zeigte sich in Ver-
suchen an trockener Luft, dass geringere Durchmesser zu hoheren Oxidationswiderstan-
den fiihrten. Eine rontgenographische Untersuchung in der Studie [67] zeigte, dass die
Oxidschicht sich aus a-AlOs und dem Spinell NiALO; zusammensetzt. Andere Oxide
wurden nicht beobachtet und Oxidationsraten wurden nicht explizit berechnet. Eine wei-
tere Untersuchung an der chemisch dhnlichen Legierung NiAl-10Mo wurde von Peng et
al. [61] an induktionsgeschmolzenem Material durchgefiihrt. Es zeigte sich ein hyperbo-
lisches Oxidationsverhalten fiir eine Temperatur von 900 °C. Die Oxidschicht bestand aus
a-Al,O3 NiAlLO4, NiO und NiMoOs.

Nach der Betrachtung der beiden terndren Systeme Ni-Al-Cr und Ni-Al-Mo erfolgt ab-
schliefSend der Blick in das quaternére System Ni-Al-Cr-Mo.
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2.6 Das System Ni-Al-Cr-Mo

Eine von Peng et al. [68] berechnete Liquidusprojektion fiir das quaternédre System ist in
Abbildung 9 dargestellt. Die eingezeichnete rote durchgezogene Linie zeigt dabei alle eu-
tektischen Zusammensetzungen fiir die Variation des Cr- und Mo-Gehaltes. Die End-
punkte der roten Linie resultieren dann in den quasibindren eutektischen Punkten der
Systeme NiAl-Mo und NiAl-Cr, die in den vorangegangenen Abschnitten 2.4 und 2.5 vor-
gestellt wurden.

Peng (2016)
— Eutektische Zusammensetzung
% Eutektische Struktur
@ Binare Eutektika
@ Primérkristalle o
A Primarkristalle B
Cline und Walter (1970)
2 % \1960 O Faserformig
QQ ook, !/ /N\eooo v Faserformig mit Facetten
. Vi O Lamellar

02 03 04 05
Stoffmengenanteil Mo

Abbildung 9: Partielle Liquidusprojektion fiir das System NiAl-Cr-Mo nach [68] und in der Grafik
mit ,, Peng (2016)” bezeichnet. Die angegebenen Temperaturen fiir die Isothermen sind in Kelvin
angegeben. Die experimentell untersuchten eutektischen Zusammensetzungen von Cline und
Walter [30] sind mit griinen Symbolen dargestellt und mit ,,Cline und Walter (1970)” gekenn-

zeichnet.

Cline und Walter [30] untersuchten verschiedene Legierungen im System NiAl-Cr-Mo.
Sie identifizierten den Ubergang zwischen faserfésrmiger und lamellarer Morphologie an-
hand des Molybdadngehaltes. Sofern dieser Gehalt tiber 0,6 at.% liegt, weist die entste-
hende Mikrostruktur Lamellen auf. Unterhalb davon werden facettierte Fasern bzw.
runde Fasern beobachtet. Als Wachstumsbeziehung zwischen Matrix und Lamellen wie-
sen Cline und Walter NiAl <111> || <111> Cr(Mo) parallel zur <111>-Wachstumsrich-
tung nach. Die lamellare Struktur weist dariiber hinaus [112]-Grenzfldchen zueinander

auf.

Die Ergebnisse fiir die Orientierungen wurden durch Chen et al. [69] bestétigt. Eine Un-
tersuchung der sich bildenden Versetzungsstrukturen zeigte, dass es sich hierbei um Ver-
setzungen mit einem <100>-Burgersvektor handelt [16] und diese auf der (211)-Ebene in
paralleler Anordnung vorliegen [58].
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In der Dissertation von Schulz [70] und in der Veroffentlichung von Schulz et al. [71]
wurden neben bereits bekannten weitere eutektischen NiAl-(Cr,Mo)-Legierungen herge-
stellt und charakterisiert, um die eutektische Rinne vollstindig zu beschreiben. Hierbei
wurden die Struktur-Gefiige-Eigenschaftsbeziehungen hinsichtlich der Vorzugsorientie-
rungen und Orientierungsbeziehungen zwischen den bei der Erstarrung entstehenden
Phasen NiAl und (Cr,Mo) untersucht [70, 71]. Abhidngig von der Legierungszusammen-
setzung wurden vier Bereiche mit unterschiedlichen Orientierungsbeziehungen zwi-
schen den beiden Phasen ermittelt und es zeigte sich, dass fiir die entstehende Morpho-
logie die Orientierungsbeziehung mafigeblich ist [70, 71].

Das Kriechverhalten von gerichtet erstarrtem NiAl-33Cr-IMo (in at.%) wurde von
Kolluru bei 1000 °C untersucht. Fiir den Spannungsbereich von 60 bis 140 MPa werden
Dehnraten zwischen 1,7 108 bis 1,5 10 1/s berichtet. Dabei wurde auch der Einfluss der
Belastungsrichtung auf die Lamellenorientierung untersucht. Dieser ist geringer im Ver-
gleich zu NiAl-34Cr (vgl. Abschnitt 2.4), basierend auf der nétigen Spannung fiir eine
Dehnrate von 1,51071/s. Die minimale Spannung betrug fiir die 45° Orientierung

78 MPa und die maximale 112 MPa fiir parallel zur Belastung orientierte Lamellen. [59]

Peng et al. [61] untersuchten das Oxidationsverhalten der Legierung NiAl-28Cr-6Mo (in
at.%) bei 1000°C wund ermittelten parabolische Oxidationsraten zwischen
3,210 g2/cm#s fiir 100 h und 7,6 1015 g2/cmss fiir den Zeitraum bis 1000 h. Die Oxid-
schicht bestand aus o-AlLOs. Eine Untersuchung von gerichtet erstarrtem
NiAl-30,75-3Mo-0,25Ho in at.% wurde von Zhang et al. [72] fiir Temperaturen von 1027
bis 1177 °C bis 100 h durchgefiihrt. Die berichteten parabolischen Oxidationsraten liegen
zwischen 7,2 1013 bis 4,1 1012 g2/cm?*s. Hierbei fanden die Autoren neben a-Al;O; auch

8-ALOs, Cr20s und geringe Mengen von Ho20s in der Oxidschicht.
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3. Experimentelles Vorgehen

3 Experimentelles Vorgehen

3.1 Probenmaterial

Die in dieser Arbeit verwendeten Legierungen wurden aus kommerziell erhiltlichen
Reinelementen Nickel, Aluminium, Chrom und Molybdan hergestellt. In Tabelle 2 ist die
Reinheit neben weiteren Eigenschaften aufgelistet.

Tabelle 2: Aufstellung der verwendeten Elemente

Element Reinheit in %  Atommasse [38] Dichte [38]

inu in g/cm3
Ni 99,97 58,71 8,91
Al 99,99 26,98 2,70
Cr 99,0+ 52,00 7,19
Mo 99,9+ 95,94 10,22

3.2 Legierungsherstellung

Zundchst wurden die Legierungskomponenten mittels Aceton, Isopropanol und Ethanol
im Ultraschallbad gereinigt und mittels einer Feinwaage der Firma Mettler Toledo Model

ME4002 mit einer Genauigkeit von + 10 mg eingewogen.

Die Konsolidierung erfolgte in einem Lichtbogenofen der Firma Edmund Biihler GmbH
AMO,5 der in Abbildung 10 gezeigt ist. Dieser besteht aus einer evakuierbaren Kammer
und einer wassergekiihlten Aufnahme fiir Kupferkokillen verschiedener Innengeomet-

rien.

Elektrode

Manipulator

|_Material

|_Kupferkokille

Aufnahme

Abbildung 10: Lichtbogenofen Edmund Biihler AMO,5 (a) und schematische Darstellung der
Kammer (b)
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Vor jedem Schmelzvorgang wurde die Kammer und Kupferform mit Ethanol gereinigt

und die Kokille gegebenenfalls mit feinem Schleifpapier ausgeschliffen.

Die Reinelemente wurden in die Kokille gegeben, dabei lag das Element mit dem hochs-
ten Schmelzpunkt oben auf. Zusétzlich wurde Zirkon als ,Sauerstoff-Getter” an einer ge-
sonderten Stelle platziert. Die Kammer wurde geschlossen, evakuiert und anschliefsend
bei einem Druck von < 5-1072 mbar mit Argon (Reinheit > 99,99 %) gespiilt. Dieser
Schritt wurde dreimal wiederholt und nachfolgend ein Hochvakuum < 5 - 10~° mbar er-
zeugt. Durch erneute Flutung des Rezipienten auf 700 mbar wurde der zum Ziinden des
Lichtbogens notige Druck erreicht und eine ausreichend reine Umgebung generiert.

Zunichst wurde der ,Sauerstoff-Getter” aufgeschmolzen, um den Restsauerstoff aufzu-
nehmen. Anschliefiend folgte das Erschmelzen des Probenmaterials. Dabei wurde die Le-
gierung ca. 30 Sekunden im schmelzfliissigen Zustand gehalten. Der so entstandene
~Knopf” wurde dann gedreht und erneut aufgeschmolzen. Insgesamt wurde das Material
ftinfmal umgeschmolzen, um eine ausreichend gute Durchmischung zu gewahrleisten.
Fiir jeden Knopf wurde die Einwaage mit dem Gewicht nach fiunfmaligem Umschmelzen

verglichen.

In Abbildung 11 ist der Ablauf zur Herstellung von Rundstdben mit einer Linge von
180 mm und Durchmessern von 10 bis 14 mm dargestellt. Der zuvor hergestellte Knopf
wurde in eine ,Dropcasting-Kokille” gegeben und darin aufgeschmolzen. Hierbei flief3t
das Material bei hinreichend niedriger Viskositit beispielweise durch ausreichende Uber-
hitzung der Schmelze herab und erstarrt. Die Kupferform ist entlang ihrer Langsachse

teilbar, um den hergestellten Stab entnehmen zu kénnen.

(a) (b) |

CI =

Abbildung 11: Schematische Darstellung des , Drop-Castings”: fester Knopf (a), Herabflieflen

des aufgeschmolzenen Materials (b) und reale Darstellung eines hergestellten Stabes (c)
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3.3 Synthese von gerichtet erstarrtem Material

Im Anschluss der Herstellung der Stibe mit den gewtinschten Zusammensetzungen
folgte der Schritt der gerichteten Erstarrung mittels Zonenschmelzen, der schematisch in
Abbildung 12 a dargestellt ist. Dabei wird ein Stab eingespannt und seine Enden abge-
kiihlt. Durch lokale Einbringung von Wiarme, tiber eine Induktionsspule, wird das Mate-
rial in einem Bereich von 4 bis 10 mm aufgeschmolzen. Diese Schmelzzone wird durch
zwei Grenzflachen fest/fliissig begrenzt und ist stabil, solange die Oberfldchenspannung
der Schmelze ausreichend hoch ist und die Schmelzzone eine gewisse Hohe nicht tiber-
schreitet. Es bildet sich weiterhin ein Gradient G aufgrund des Temperaturunterschieds
von der Schmelzzone tiber die Grenzfldche hin zu dem jeweiligen kiihlen Ende aus. Wei-
terhin ist wichtig, dass ein lateraler Warmefluss (senkrecht zur Stabachse) weitestgehend
vermieden wird und somit nur ein Fluss entlang des Stabes stattfindet. Wird nun der Stab
mit definierter Geschwindigkeit durch die Warmequelle bewegt, verschiebt sich auch die
Schmelzzone (SZ) und der Prozess kann nun als , einseitig” betrachtet werden, d.h. pro-
zessrelevant ist nur die Grenzfldche bzw. jetzt , Erstarrungsfront” hin zum gerichtet er-
starrten Teil. Die Erstarrungsgeschwindigkeit v ist, sofern ein dynamisches Gleichge-
wicht durch Anpassung der Prozessparameter erreicht wurde, gleich der Geschwindig-
keit des Vorschubs. Ebenso ist nur noch der Gradient G hin zum erstarrenden Teil pro-

zessrelevant.

Die verwendete Anlage, die in Abbildung 12 b dargestellt ist, verfiigte {iber einen Hoch-
frequenzumrichter mit einer Leistung von 50 kW und eine einwindige Spule. Zur Pro-
zesstiberwachung wurden zwei Pyrometer verwendet. Diese waren so ausgerichtet, dass
ein Pyrometer die Mitte der Schmelzzone aufnahm und das andere die Temperatur auf
dem erstarrenden Teil des Stabs ermittelte. Der Abstand zwischen den Messpunkten lag
bei etwa 10 mm. Die Wellen und die Prozesskammer waren wassergekiihlt und die An-
lage konnte unter Vakuum (bis zu 1 10-° mbar) oder Argon betrieben werden. Der Betrieb
unter Schutzgas wurde vorwiegend verwendet. Die Antriebe ermdoglichten Vorschiibe

von 6 bis 600 mm/h und die Rotation konnte auf bis zu 60 U/min eingestellt werden.
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Abbildung 12: Schematische Darstellung der gerichteten Erstarrung beim Zonenschmelzen (a)
und Prozesskammer der experimentellen Zonenschmelzanlage in Karlsruhe hergestellt von der
Firma Systec Vacuum Systems GmbH & Co. KG (b)

3.4 Methoden der mikrostrukturellen Charakterisierung

Im Anschluss an den Prozess der gerichteten Erstarrung erfolgt die Herstellung von
metallographischen Schliffen, um den Einfluss der Prozessparameter qualitativ und
quantitativ zu erfassen. Hierzu wurden die Stiabe zunichst mittels Funkenerosion (engl.
electrical discharge machining, EDM) getrennt. Anschliefend wurden die Proben

warmeingebettet.

Zur Schliftherstellung wurde Siliziumkarbid-Schleifpapier mit abnehmender Kérnung
(von P320 zu P4000) und Wasser als Kiihlmittel verwendet. Fiir die Praparation wurden
halbautomatische Schleifmaschinen der Firma Buehler eingesetzt. Die Schleifzeit wurde
jeweils an das verwendete Schleifpapier angepasst mit langeren Schleifzeiten fiir feinere
Kornungen. Im Anschluss daran wurden die Proben poliert, zunédchst mit einer 3 pm und
anschliefend mit 1 um Diamantsuspension fiir mehrere Minuten poliert. AbschliefSend
kam MasterPrep™ der Firma Buehler fiir etwa 15 Minuten zur Anwendung. Zwischen
jedem Schleif- und Polierschritt wurden die Proben unter flieBendem Wasser gereinigt,
um etwaige anhaftende Schleifriickstinde zu entfernen.

Fiir eine erste und schnelle Einordnung der Mikrostruktur kamen Lichtmikroskope mit
angeschlossener Digitalkamera zum Einsatz. Zur Analyse der Bilder wurden die Software
FIJI [73] verwendet.
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3.5 Rasterelektronenmikroskopie (REM)

Fiir die Untersuchung und Charakterisierung der Mikrostruktur wurde hauptséachlich ein
Rasterelektronenmikroskop der Firma Zeiss Modell EVO 50 mit Wolfram-Kathode ver-
wendet. Dartiber hinaus konnte auf ein REM am Institut fiir Nanotechnologie (INT) mit
Feldemissionskathode (Zeiss Auriga 60) zuriickgegriffen werden. Fiir die Bildgebung
wurde fast ausschliefilich der BSE-Modus aufgrund des deutlichen Phasenkontrastes zwi-
schen Matrix (NiAl) und Fasern bzw. Lamellen (Cr bzw. Mo) verwendet. Die Beschleuni-
gungsspannung lag zwischen 15 und 20 kV und eine ausreichende Anregung aller Ele-
mente in den untersuchten Legierungen zu gewihrleisten. Dies erfolgte tiber die Abschét-
zung, dass die Beschleunigungsspannung etwa dem doppelten oder dreifachen Wert der
jeweiligen Rontgenlinie liegen muss, um maximale Intensitdt im EDX-Spektrum zu erhal-
ten [74].

3.6 Rontgendiffraktometrie (XRD)

Zur Untersuchung der Phasen, insbesondere bei der Auswertung der Oxidationsversu-
che, wurde ein Diffraktometer der Firma Bruker Modell D2 Phaser mit Kupferanode ver-
wendet. Alle Versuche wurden bei Raumtemperatur durchgefiihrt und die Wellenldnge
der CuK,-Strahlung betrug 0,15406 nm. Die Indizierung der Reflexe wurde mit dem Pro-

gramm , diffrac.eva” von Bruker durchgefiihrt.

3.7 Nafdchemische Analyse (ICP-OES)

Zur Bestimmung der chemischen Zusammensetzung der Proben wurde die optische
Emissionsspektroskopie mittels induktiv gekoppeltem Plasma (engl. inductively coupled
plasma optical emission sepctroscopy, ICP-OES) verwendet. Hierfiir mussten die Proben
zundchst aufgeschlossen und in definierten Konzentrationen verdinnt in Losung ge-
bracht werden. Mittels eines Argon-Plasmas wurden dann die Elemente thermisch zur
optischen Emission angeregt, was zu charakteristischen Spektren fiihrte. Die Analysen
wurden am Institut fiir Angewandte Materialien - Angewandte Werkstoffphysik (IAM-
AWP) durchgefiihrt.

3.8 Oxidationsversuche

Fiir die Charakterisierung des Oxidationsverhaltens wurden quaderférmige Proben mit
den Abmessungen = 3 x 3 x 5 mm? verwendet. Diese wurden auf allen sechs Seiten bis zu
einer Kérnung von P2500 geschliffen und im Anschluss wurde die Probenoberfliche fiir
jeden Quader mit Hilfe eines Makroskops bestimmt. AbschlieSend wurde das Ausgangs-

gewicht jeder Probe unter Zuhilfenahme einer Feinwaage ermittelt.
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3.8.1 Isotherme Versuche

Die isothermen Oxidationsversuche wurden in einer Netzsch STA 449 F1 Jupiter durch-
gefiihrt, welche kontinuierlich die Massendnderung bei gleichbleibender Temperatur be-
stimmt und aufzeichnet. Das Aufheizen bzw. Abkiihlen wurde mit einer Rate von
20 K/min unter Argon durchgefiihrt. Nach Erreichen der Versuchstemperatur von 900 °C
wurde der eigentliche Oxidationsversuch fiir 100 h unter synthetischer Luft (80 % N> und
20 % O») durchgefiihrt.

3.8.2 ZyKlische Versuche

Das zyklische Oxidationsverhalten wurde in einem Ofen mit konstanter Versuchstempe-
ratur unter Luft durchgefiihrt. Die Dauer der Versuche betrug 1000 h Stunden, wobei die
Massendnderung alle 100 h durch Entnehmen und wiegen der Proben ermittelt wurde.
Somit ergibt sich fiir die Proben eine zyklische thermische und oxidative Belastung durch
Aufheizen und Abkiihlen. Dadurch kann eine Aussage tiber die Qualitdt und den schiit-
zenden Charakter der Oxidschicht getroffen werden, da die Schicht und das Grundmate-
rial unterschiedliche Ausdehnungskoeffizienten aufweisen konnen und es zu Abplatzun-
gen kommen kann. Die Versuchstemperaturen lagen bei 900, 1000 und 1100 °C.

3.9 Mechanisches Werkstoffverhalten

3.9.1 Druckkriechen

Fiir die Untersuchung des Kriechverhaltens kamen verschiedene Universalpriifmaschi-
nen zum Einsatz. Neben den beiden am IAM-WK vorhandenen Maschinen der Firma
Zwick (Modelle ,,Z100” und , 1478”) wurden ebenfalls Versuche am Max-Planck-Institut
tiir Eisenforschung (MPIE) in Duisseldorf durchgefiihrt. Die Unterschiede der einzelnen
Anlagen sind in Tabelle 3 zusammengefasst. Die Versuchstemperaturen betrugen 900,
1000 und 1100 °C und wurden durch an die Probe angelegte Thermoelemente tiber die
gesamte Versuchszeit tiberwacht. Die Versuchsspannungen lagen zwischen 100 und
300 MPa und die Lastaufbringung erfolgte innerhalb von 40 Sekunden.

Die Abmessungen der Kriechproben betrugen 5 x 3,5 x 3,5 mm?®. Die Belastungsrichtung
war entlang der Langsachse. Zur Minimierung der Reibung wurden die Stirnfléchen der
Proben mit einer Schleifhilfe aus gehartetem Stahl analog zu Abschnitt 3.4 prapariert, um
Planparallelitdt zu gewdhrleisten. Zusitzlich wurden vor jedem Versuch die Druckstem-

pel mit einer diinnen Schicht Bornitrid-Gleitlack eingespriiht.
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3. Experimentelles Vorgehen

Tabelle 3: Eigenschaften der verwendeten Kriechanlagen

Modell 1487 7100 MPIE

Hersteller Zwick Zwick Eigenbau

Heizung Induktiv Maytec Strahlungsofen Klappofen mit Mosilit
Medium Luft Vakuum (< 107¢ mbar) Luft

Aufnehmerart | kapazitativ induktiv kapazitativ

Dehnung technisch wahr technisch

Spannung technisch wahr technisch

Die Probenentnahme aus den gerichtet erstarrten Stdben erfolgte wie in Abbildung 13
dargestellt. Die Langsachse der Proben lag parallel zur Wachstumsrichtung des Stabes.
Abweichend davon wurden die Proben fiir die winkelabhédngigen Versuche bei der Le-
gierung NiAl-31Cr-3Mo in at.% in Abschnitt 4.3.2 gemafs Abbildung 13 b enthnommen
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Abbildung 13: Probenentnahme fiir die Kriechproben fiir die Belastungsrichtung parallel zur

Wachstumsrichtung (a) und fiir winkelabhingige Versuche (b)
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4. Ergebnisse und Diskussion

4 Ergebnisse und Diskussion

In diesem Kapitel werden die im Rahmen dieser Arbeit ermittelten und bestimmten Er-
gebnisse vorgestellt und mit den in der Literatur berichteten verglichen. Da die Mikro-
struktur das Werkstoffverhalten mafigeblich bestimmt, erfolgt zunéchst eine Betrachtung
dieser fiir die jeweiligen Legierungen (Abschnitt 4.1). Im Anschluss daran wird das Oxi-
dationsverhalten vorgestellt (Abschnitt 4.2). Abschlieffend werden die mittels Druck-
kriechversuchen bestimmten Werkstoffwiderstinde gegen Hochtemperaturverformung
prasentiert und verglichen (Abschnitt 4.3).

4.1 Mikrostrukturelle Entwicklung bei der gerichteten Erstarrung

Wie bereits im Abschnitt 2.2 erwdhnt, fiihrt die gerichtete Erstarrung, je nach Legierung,
zur Bildung und Ausrichtung von Fasern und Lamellen tiber weite Bereiche der Probe.
Im Folgenden wird die Vorgehensweise der mikrostrukturellen Charakterisierung vor-
gestellt. Dabei wird die Erstarrungsgeschwindigkeit mit den entstandenen Faser- bzw.
Lamellendicken ar bzw. a; und Abstinden A; bzw. 4; aus den transversalen Querschnit-
ten korreliert (vgl. Abbildung 14). Der Index zeigt dabei an, ob es sich um den Wert fiir
Fasern oder Lamellen handelt. Der Grund fiir die Verwendung von transversalen Schnit-
ten ist die Lage des metallographischen Schliffs in Relation zu den Fasern oder Lamellen.
Nur wenn diese orthogonal zur Wachstumsrichtung geschnitten werden, sind die ermit-
telten Werte weitestgehend fehlerfrei. Fiir eine Verkippung um beispielsweise 10° von
der ,wahren transversalen Ebene” liegt der Fehler dann bei 1,5 % oberhalb des , wahren
Wertes” fiir Durchmesser bzw. Abstand. Da die ermittelten Standardabweichungen ober-
halb von 10% des ermittelten Wertes liegen, liegt der Fehler in der Streuung der Messung
und kann vernachléssigt werden. Bei longitudinalen Schliffen liegt der Fehler deutlich
hoher, da die Fasern durch ihre Anordnung nicht immer mittig (im Schwerpunkt) ge-
schnitten werden, was in tendenziell geringeren Durchmessern und hoherer Streuung der
Messwerte resultiert. Im Fall der lamellaren Morphologie existiert ein Freiheitsgrad be-
ztiglich des Lamellenverlaufs in der transversalen Ebene um die Wachstumsrichtung.
Dies wird in Abbildung 14 b deutlich, wenn im Bild die Lamellen oben mit den Lamellen
unten verglichen werden. Somit fiihrt eine zum Verlauf nicht orthogonale Préparations-

ebene zu hoheren Lamellendicken.

Das Vorgehen ist exemplarisch an zwei Mikrostrukturen im Elektronenriickstreukontrast
und den dazugehorigen schematischen Darstellungen in Abbildung 14 gezeigt. Die NiAl-
Matrix ist dabei dunkel und die (Cr,Mo)-Fasern oder Lamellen sind hell bzw. blau darge-
stellt. In den schematischen Abbildungen wird die jeweilige Verstarkungsphase verein-

facht, perfekt parallel zur Wachstumsrichtung dargestellt.
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4. Ergebnisse und Diskussion

Wachstumsrichtung
Wachstumsrichtung

Abbildung 14: Bestimmung von Durchmessern/ Dicken a und Abstinden A der Fasern (a) und

Lamellen (b) an transversalen Querschnitten mit korrespondierenden dreidimensionalen schema-

tischen Darstellungen

Im Fall der faserférmigen Morphologien, NiAl-33,5Cr-0,5Mo und NiAl-9Mo, wurden zur
Bestimmung von a die Durchmesser rechtwinklig zu einander ermittelt. Diese wurden
dann mit den Werten des flichendquivalenten Durchmessers verglichen, um Fehlinter-
pretationen durch eine etwaige , Verkippung” der Préparationsebene vorzubeugen. Fiir
die Abstdnde A bei den faserformigen Legierungen wurden die Zentren der Fasern be-
stimmt und dann mittels einer , Néchster-Nachbar”-Analyse ein Netz gebildet, dabei
wurde jedes Zentrum zu einem Knotenpunkt. Die Werte aus dem Randbereich eines Bil-
des wurden verworfen, da diese nicht den Abstand zum nédchsten Nachbarn widerspie-
geln.

Bei der lamellaren Morphologie wurde das Vorgehen zur Ermittlung der beiden Werte
angepasst. Die Lamellendicken und -abstinde wurden einzeln bestimmt. Bei jeder Mes-
sung wurde darauf geachtet, dass diese orthogonal zum Lamellenverlauf durchgefiihrt
wurde. Das Linienschnittverfahren [75], S. 75-78 kam bewusst nicht zur Anwendung, da
es je nach Ausrichtung des Rasters in Bezug auf den Lamellenverlauf zur Verfidlschung
der Ergebnisse fiihrt.
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In Abbildung 15 sind idealisierte transversale Querschnitte fiir die faserférmige und die
lamellare Morphologie gezeigt. Zusitzlich wurde bei den Fasern eine Unterscheidung
hinsichtlich ihrer Form und Anordnung getroffen. Dabei werden die Fasern oder
Lamellen bzw. deren Anteile innerhalb der Referenzfldche (dunkler Rahmen) schwarz
dargestellt. Unter der Voraussetzung, dass Volumenkonstanz respektive in dieser
Betrachtung Flachenkonstanz vorliegt, existiert auch eine Relation zwischen dem
Durchmesser ar oder a; und dem Abstand A oder 4. Es ergeben sich je nach Fall a-e in
Abbildung 15 verschiedene mogliche Flachenanteile A¢ der Fasern fiir ein vorgegebenes
Verhiltnis Y = ap/Ar bzw. | = a; /A;. Dies wird im Folgenden zum Vergleich mit den
mittels Schwellwertanalyse ermittelten Faser- bzw. Lammellenanteilen verwendet. Fiir
die hexagonale Anordnung mit eckigen Fasern in Abbildung 15c existiert eine
Einschrankung hinsichtlich des ar /A -Verhiltnisses. Dieses kann nicht tiber 0,866 liegen,
da sich ansonsten Fasern tiberschneiden wiirden. Fiir alle anderen Félle kann das
Verhiltnis theoretisch gegen 1 gehen, wodurch sich in Abbildung 15a und e eine
geschlossene Fldche bilden kann, was einem Fldchenanteil von 100 % fiir Fasern oder
Lamellen entspricht. Bei den Fillen b, ¢ und d ist dies nicht moglich. Diese theoretischen

Flachenanteile werden zum Vergleich mit den experimentell bestimmten verwendet.

Anordnung Lamellare
quadratisch hexagonal Morphologie
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Abbildung 15: Schematische transversale Darstellung der Faserformen und -anordnungen mit da-
raus abhingigen Flichenanteilen (a-d). Fiir die lamellare Morphologie ist der Zusammenhang in
(e) dargestellt.

33
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4.1.1 NiAl-34Cr

Die Legierung NiAl-34Cr wurde in den drei Geschwindigkeiten 20, 50 und 80 mm/h ge-
richtet erstarrt. In Abbildung 16 sind die Mikrostrukturen gegentibergestellt und in Ta-
belle 4 befinden sich die ermittelten Werte fiir Durchmesser, Abstand und Flidchenanteil
der Chromfasern. Aufgrund des Elektronenrtickstreukontrastes erscheint die Matrix aus
NiAl dunkel und die runden Chromfasern hell. Im Einklang mit der Literatur in den Ab-
schnitten 2.4 bis 2.6 zeigt sich der Einfluss der Erstarrungsgeschwindigkeit. Je hoher diese
ist, desto geringer der Faserdurchmesser und -abstand. Der Faserdurchmesser ap sinkt
von 617 nm tiber 470 nm auf 362 nm und der Faserabstand Ay verringert sich von 1158 nm
tiber 725 nm auf 588 nm. Die ,Spitzen” der Fasern im longitudinalen Schnitt, bspw. bei
50 mm/h in Abbildung 16, ergeben sich durch eine nicht perfekte Ausrichtung der Fa-
sern, wodurch die Praparationsebene des Schliffs nicht immer parallel zur Erstarrungs-

richtung liegt.

Die REM-Aufnahmen in Abbildung 16 und die daraus gewonnenen Werte wurden von
Kellner et al. [76] zum Vergleich der mittels Phasenfeldsimulation berechneten bzw. si-
mulierten Mikrostrukturen verwendet. In der Verdffentlichung wurde ein Modell, basie-
rend auf dem grofikanonischen Potential aufgebaut [77, 78], um die entstehenden Mikro-
strukturen bei verschiedenen Erstarrungsgeschwindigkeiten vorherzusagen. Zur Validie-
rung des Models und der zugrunde gelegten Parameter wurden sowohl zwei- als auch
dreidimensionale Simulationen fiir verschiedene Faseranordnungen durchgefiihrt. Wei-
terhin wurde eine Jackson-Hunt-Analyse angewandt [29]. Die Abweichung zwischen den
experimentell ermittelten Werten und denen der Simulation fiir a und 4 lag zwischen 15
und 29 %, was sich durch Vernachldssigung von Nukleationseffekten und Unsicherheiten
in den verwendeten Oberfldchenenergien bei der Simulation erkldren ldsst. Dabei tiber-
schitzte die Simulation die experimentellen Werte. Qualitativ konnten aber die experi-

mentellen Mikrostrukturen durch die Simulation abgebildet werden.

Tabelle 4: Gemittelte Werte von NiAl-34Cr fiir Durchmesser, Abstand und Flichenanteil der

Chromfasern fiir die verschiedenen Erstarrungsgeschwindigkeiten (bereits verdffentlicht in [76])

Geschwindigkeitv ~ Durchmesser ar Abstand A Flachenanteil A¢
inmm/h in nm in nm in %
20 671 £ 112 1158 £ 193 3413
50 470 £ 39 725 + 87 41+3
80 362 + 33 588 £ 77 40 £3
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transversal longitudinal
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Abbildung 16: Mikrostrukturen im Elektronenriickstreukontrast von gerichtet erstarrtem
NiAl-34Cr mit den beiden Phasen NiAl (dunkel) und Cr (hell).

In Abbildung 17 sind die Werte fiir ar und A aus Tabelle 4 fiir NiAl-34Cr neben Litera-
turdaten dargestellt. Es zeigt sich, dass der Faserabstand dem von Jackson und Hunt [29]
gefundenen Zusammenhang (vgl. Gleichung (1) und (2)) folgt. Dieser wird durch die rote
gestrichelte Linie dargestellt, welche eine Steigung von -0,5 aufweist. Die von Walter und
Cline [56] und Misra et al. [79] berichteten Abstinde liegen trotz der Verwendung eines
Bridgman Ofens nahe bei dem dargestellten Verlauf. Einzig die Werte von Haenschke et
al. [12] weisen einen entgegengesetzten Trend auf, bei dem mit steigender Erstarrungs-

35



4. Ergebnisse und Diskussion

geschwindigkeit die Werte steigen. Die Autoren geben als moglichen Grund den zellula-
ren Charakter der Proben an, wodurch verschiedene Faserorientierungen auftreten und
die NiAl-Matrix nicht einkristallin ist. Ebenfalls ist auch der Betrag der Steigung bei den
Faserabstdanden von 0,16 deutlich flacher als fiir die anderen dargestellten Werte. Diese

Abweichungen konnten nicht abschliefSend gekladrt werden.

Weiterhin bestitigt sich auch der Zusammenhang a? - v = C, (vgl. Gleichung (3) und (4))
ftir den Faserdurchmesser (blaue gestrichelte Linie) fiir die im Rahmen dieser Arbeit un-
tersuchten Proben. Die Literaturwerte weichen allerdings deutlich mehr von den hier er-
mittelten ab. In der Veroffentlichung von Misra et al. [79] sind keinerlei Angaben beziig-
lich dem Temperaturgradient oder der verwendeten Rotationsgeschwindigkeit angege-
ben. Beide Parameter beeinflussen die entstehenden Strukturen mafsgeblich und kénnen
dazu fithren, dass die Durchmesser, Abstinde und deren Verhiltnisse variieren.
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Abbildung 17: Graphische Darstellung der Werte fiir Durchmesser (blau) und Abstinde (rot)
der Fasern fiir die Legierung NiAl-34Cr und Einordnung in die Literatur aus folgenden Quel-
len: Haenschke et al. (2010) [12], Misra et al. (2000) [79] und Walter et al. (1970) [56]
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Die Lage der roten und blauen gestrichelten Linie im Diagramm in Abbildung 17 ist durch
den Mittelwert der jeweiligen Konstante C festgelegt. Hierbei wurden die Konstanten C;
und C; fiir die drei Geschwindigkeiten 20, 50 und 80 mm/h berechnet und anschliefsend
gemittelt. Die Werte der Konstanten sind sehr dhnlich und somit ergibt sich eine sehr gute
Ubereinstimmung zwischen den Faserdurchmessern (blau) und -abstianden (rot) und der

jeweils dazugehorigen Linie.

Abschliefsend sollen die ermittelten Flichenanteile in Tabelle 4 mit den in Abbildung 15 b
und d dargestellten Zusammenhéngen fiir runde Fasern verglichen werden. Hierzu wer-
den Faserdurchmesser und -abstdnde aus Tabelle 4 bzw. deren Verhiltnisse herangezo-
gen. Es zeigt sich in Tabelle 5, dass die ermittelten Flachenanteile A 3 - 6 % tiber den be-
rechneten Anteilen fiir eine quadratische Anordnung mit runden Fasern AfD° und fur eine
hexagonale Anordnung mit runden Fasern A}j' liegen. Auch wenn somit keine perfekte
hexagonale Anordnung vorliegt, da mehr Fasern im Bezugsbereich vorzufinden sind, lie-
gen die Werte von Ay in der Nihe zu A?'. AufSerdem zeigt sich, dass hohere Erstarrungs-
geschwindigkeiten v tendenziell den Anteil an Fasern erhohen. Die Betrachtung der Pha-
senanteile fiir den Temperaturbereich von 1700 bis 1400 K aus dem Phasendiagramm in
Abbildung 7 b auf Seite 17 liefert einen Faseranteil von 33,5 bis 34,3 %. Das Diagramm hat
nur Giiltigkeit fiir eine unendlich langsame Abkiihlungsgeschwindigkeit. Der Phasenan-
teil spiegelt aber dennoch den Wert fiir 20 mm/h wider. Da dies auch die langsamste
Geschwindigkeit im hier untersuchten Erstarrungsgeschwindigkeitsbereich ist, kann da-

mit die Ndhe zum Phasendiagramm erkldrt werden.

Tabelle 5: Gegeniiberstellung von ermittelten und berechneten Flichenanteilen fiir NiAl-34Cr

Geschwindigkeit Verhiltnis Flachenanteil
v ap/Ap =Y AD® AP® Ar
inmm/h inl in % in % in %
20 0,579 26,4 30,5 34+3
50 0,648 33,0 38,1 4143
80 0,616 29,8 34,4 40+3

Ermittelt: Ar | Berechnet: Af':" und A})'
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4.1.2 NiAl-33,5Cr-0,5Mo

Die Mikrostruktur der Legierung NiAl-33,5Cr-0,5Mo ist in Abbildung 18 dargestellt. Die
Zugabe von 0,5 at.% Molybdan, welches sich in den Chromfasern 16st, fiihrt zu einer ho-
heren Unordnung und die Faserform weicht von der kreisrunden in NiAl-34Cr ab. Diese
Beobachtung machten auch Cline und Walter [30] am Legierungssystem NiAl-Cr-Mo mit
dhnlichen bzw. gleichen Zusammensetzungen. Der Einfluss der Erstarrungsgeschwin-
digkeit von 40 mm/h kann weitestgehend ausgeschlossen werden, da im vorangegangen
Abschnitt 4.1.1 gezeigt werden konnte, dass der Geschwindigkeitsbereich von 20 bis 80
mm/h zur Ausbildung von kreisrunden Chromfasern fiihrt.

transversal longitudinal

Abbildung 18: Mikrostruktur im Elektronenriickstreukontrast von gerichtet erstarrtem
NiAl-33,5Cr-0,5Mo mit den beiden Phasen NiAl (dunkel) und (Cr,Mo) (hell)

In Tabelle 6 sind die ermittelten Werte aus Abbildung 18 zusammengefasst. Im Vergleich
zur Legierung NiAl-34Cr liegen diese, wie zu erwarten, leicht oberhalb der Werte fiir eine
Erstarrungsgeschwindigkeit von 50 mm/h. Dies ldsst sich durch den im vorangegange-
nen Abschnitt 4.1.1 gezeigten Trend begriinden, bei welchem langsame Erstarrungsge-
schwindigkeiten zu hoheren Abstinden und Faserdurchmessern fithren. Die Streuung
der Werte bei NiAl-33,5Cr-0,5Mo ist grofser, was die eingangs erwdhnte ,,Unordnung”
widerspiegelt und sich durch das Vorliegen von grofien und kleinen Faserdurchmessern
erklaren lasst.

Tabelle 6: Gemittelte Werte von NiAl-33,5Cr-0,5Mo fiir Durchmesser, Abstand und Flichenanteil
der (Cr,Mo)-Fasern fiir die Erstarrungsgeschwindigkeit von 40 mm/h

Geschwindigkeit v =~ Durchmesser ar Abstand Ap Flachenanteil Af
inmm/h in nm in nm in %
40 563 + 118 947 £ 191 35+3
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In Abbildung 19 sind die Werte aus Tabelle 6 dargestellt. Hierbei werden die Ergebnisse
von NiAl-33,5Cr-0,5Mo mit denen aus dem vorangegangenen Abschnitt 4.1.1 fiir die Le-
gierung NiAl-34Cr verglichen. Der Grund hierfiir ist, dass beide Werkstoffe in derselben
Anlage hergestellt wurden und somit von gleichen oder dhnlichen Prozessbedingungen,
mit Ausnahme der Erstarrungsgeschwindigkeit, ausgegangen werden kann. Die Mittel-
werte fiir ar und A liegen leicht oberhalb der jeweiligen Verlaufslinien (rot und blau),
aber innerhalb der experimentellen Streubreite. Die Lage der roten und blauen gestrichel-
ten Linie im Diagramm in Abbildung 19 ist durch den Mittelwert der jeweiligen Kon-
stante C festgelegt. Hierbei wurden die Konstanten fiir NiAl-34Cr, wie im vorangegangen
Abschnitt 4.1.1 erkldrt, zugrunde gelegt.
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Abbildung 19: Graphische Darstellung der Werte fiir Durchmesser (blau) und Abstinde (rot)
der Fasern fiir die Legierung NiAl-33,56Cr-0,5Mo und Vergleich mit der Legierung NiAl-34Cr
aus dem Abschnitt 4.1.1
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Die Fldachenanteile werden in Tabelle 7 mit den berechneten verglichen. Das Verhaltnis
zwischen Faserabstand zu Faserdurchmesser von etwa 0,595 ist weitestgehend vergleich-
bar mit den Verhiltnissen aus NiAl-34Cr von 0,579 bis 0,648. Der ermittelte Flachenanteil
Ay liegt unter Berticksichtigung der Standardabweichung von + 3 % in der Nahe des Wer-
tes A?'fiir eine hexagonale Anordnung mit runden Fasern (vgl. Abbildung 15 d). Eben-
falls liefert ein Vergleich mit den Phasenanteilen aus Abbildung 7 b fiir NiAl-34Cr von
33,5 - 34,3 % eine gute Ubereinstimmung zu dem hier ermittelten Wert von 35 + 3 %.

Tabelle 7: Gegeniiberstellung wvon ermittelten und berechneten Faserflichenanteilen von
NiAl-33,5Cr-0,56Mo

Geschwindigkeit Verhiltnis Flachenanteil
v ap/lp =Y AD® AP® Af
inmm/h in1 in % in % in %
40 0,595 27,8 32,1 35+3

Ermittelt: Ag | Berechnet: Af':" und A})'
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4.1.3 NiAl-31Cr-3Mo

Die Legierung NiAl-31Cr-3Mo wurde mit den zwei Geschwindigkeiten 40 und
102 mm/h gerichtet erstarrt. Das Material mit 40 mm/h wurde am Oak Ridge National
Laboratory (ORNL, Tennesse, USA) mit einer Anlage, die Licht tiber Hohlspiegel auf die
Probe fokussiert, hergestellt. Fiir eine genauere Prozessbeschreibung sei auf die Verof-
fentlichung von Bei et al. [14] verwiesen. Die andere Probe wurde am Karlsruhe Institut
fiir Technologie mittels induktivem Zonenschmelzen (siehe Abschnitt 3.3) gerichtet er-
starrt. Die Mikrostrukturen beider Versuche sind in Abbildung 20 vergleichend darge-
stellt. Durch die Erh6hung des Molybdéangehalts auf 3 at.% dndert sich die Morphologie
von faserférmig zu lamellar, wie auch durch Cline und Walter [30] berichtet. Bei 40 mm/h
bilden sich regelméfiige Strukturen, in denen die Lamellen weitestgehend parallel neben-
einander vorliegen. Die Lamellendicke a; betrdgt 609 nm bei 40 mm/h und 346 nm bei
102 mm/h. Die Streuung ist bei der niedrigeren Erstarrungsgeschwindigkeit geringer,
was sich durch die niedrigere Standardabweichung widerspiegelt. Der Lamellenabstand
Ay, sinkt mit steigender Erstarrungsgeschwindigkeit von 1638 nm auf 697 nm.

transversal longitudinal
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Abbildung 20: Mikrostruktur im Elektronenriickstreukontrast von gerichtet erstarrtem
NiAl-31Cr-3Mo mit den beiden Phasen NiAl (dunkel) und (Cr,Mo) (hell)
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Die Erstarrungsgeschwindigkeit von 102 mm/h fithrt neben der Ausbildung von feineren
Lamellen und geringeren Lamellenabstdnden auch zu einem gerichtet zellularen Charak-
ter. Die Lamellendicke ist im Zentrum der Zellen ca. 100 nm geringer als im Randbereich.
Weiterhin zeigt sich auch beim Vergleich der beiden longitudinalen Ansichten, dass die
Ausrichtung in Erstarrungsrichtung bei 40 mm/h gleichmafsiiger ist als bei 102 mm/h. In
Tabelle 8 sind die ermittelten Werte fiir die Lamellendicken und -abstdnde aus Abbil-

dung 20 fiir die beiden Erstarrungsgeschwindigkeiten zusammengefasst.

Tabelle 8: Gemittelte Werte von NiAl-31Cr-3Mo fiir Lamellendicke, Abstand und Flichenanteil

der (Cr,Mo)-Lamellen fiir zwei Erstarrungsgeschwindigkeiten

Geschwindigkeit v Dicke ar Abstand A Flachenanteil Af
inmm/h in nm in nm in %
40 609 £ 45 1638 + 68 4113
102 346 £ 76 697 £ 87 43+ 6

Die Werte aus Tabelle 8 sind in Abbildung 21 neben Literaturwerten dargestellt. Fiir den
Vergleich mit der Literatur wurden auch Legierungen mit geringerem und hoherem Mo-
lybdédngehalt herangezogen, um den Einfluss auf Lamellendicke und -abstand zu erfas-
sen. Hierbei muss beachtet werden, dass in keiner der Quellen von der Herstellung ver-
schiedener Legierungszusammensetzungen in einer Anlage berichtet wird, wodurch die
vorliegenden Gradienten unterschiedlich sind und es somit zu Abweichungen bei glei-

chen oder dhnlichen Erstarrungsgeschwindigkeiten kommt.

Der berichtete Lamellenabstand von Raj et al. [80] streut relativ stark {iber den hier be-
trachteten Bereich der Erstarrungsgeschwindigkeiten. Unter Vernachlédssigung der Werte
bei 50,8 und 254 mm/h ergibt sich allerdings ein Verlauf, der weitestgehend der Jackson
und Hunt Beziehung [29] in Gleichung (1) folgt. Ahnlich verhélt es sich bei Shang et al.
[81] fiir die Legierung NiAl-28Cr-6Mo, sofern der Wert bei 1800 mm/h ausgeschlossen
wird, da diese Erstarrungsgeschwindigkeit sehr hoch ist. Der direkte Vergleich der Werte
weist jedoch deutliche Unterschiede von bis zu 1 pm auf. Dabei liegen die Werte von Raj
et al. [80] immer tiber denen von Shang et al. [81]. Unabhéngig von den unterschiedlichen
Legierungen ist der vorherrschende Temperaturgradient mafigeblich. Ein niedriger Tem-
peraturgradient fiihrt bei gleicher Erstarrungsgeschwindigkeit zu hoheren Lamellenab-
standen [82]. Raj et al. [80] verweisen auf einen vergleichbaren Gradienten wie bei Cline
und Walter [57], welche diesen mit 10 K/ mm angeben. Bei Shang et al. [81] wird der Gra-
dient mit 25 K/mm angegeben, wodurch sich die geringeren Lamellenabsténde erkladren
lassen. Der berichtete Lamellenabstand von Heredia et al. [83] fiir die nicht genau spezi-

fizierte Legierung NiAl/Cr(Mo) liegt nahe bei dem von Shang et al. [81].
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Der im Rahmen dieser Arbeit bestimmte Lamellenabstand fiir 40 mm/h liegt ebenfalls in
guter Ndherung zu den Werten von Shang et al. [81]. Fiir 102 mm/h ist 4, deutlich gerin-
ger als der Grofiteil der Literaturwerte. Die grofite Ubereinstimmung liegt mit den Werten
von Yang et al. [84] vor. Ebenfalls ist die Steigung zwischen den beiden Wertepaaren von
40 und 102 mm/h bzw. 50 und 100 mm/h dhnlich. Beziiglich des Trends (rote gestrichelte
Linie) mit der Steigung -0,5 stellt dies eine deutliche Abweichung dar. Hierbei muss je-
doch beachtet werden, dass die hier untersuchten Materialien in unterschiedlichen Anla-
gen hergestellt wurden. Somit sind die Herstellungsbedingungen, insbesondere der Tem-
peraturgradient, nicht ohne weiteres vergleichbar.

Die hier ermittelten Lamellendicken liegen weitestgehend unterhalb der Literaturwerte.
Der Wert fiir 102 mm/h liegt sehr nahe bei dem von Heredia et al. [83] von 100 mm/h.
Die Steigung zwischen 40 und 102 mm/h liegt mit -0,6 deutlich ndher am Verlauf fiir
a? - v = C, (vgl. Gleichung (3) bzw. (4)).

Die Lage der beiden gestrichelten Linien im Diagramm in Abbildung 21 ist durch den
Mittelwert der jeweiligen Konstanten C; und C; festgelegt. Hierbei wurden die Konstan-
ten fiir die im Rahmen dieser Arbeit untersuchten Proben mit 40 und 102 mm/h berech-
net und anschlieffend gemittelt. Die jeweiligen Werte der Konstanten sind unterschiedlich
fiir C; und dhnlich fiir C2. Somit ergibt sich eine gute Ubereinstimmung fiir die Lamellen-
dicken und der dazugehorigen blauen Linie und Abweichungen fiir die Abstiande und
der roten gestrichelten Linie. Diese Abweichungen lassen sich durch die unterschiedli-
chen Prozessbedingungen erkldren, da zwei verschiedene Anlagen zur Herstellung ver-

wendet wurden.
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Abbildung 21: Graphische Darstellung der Werte fiir Lamellendicke (blau) und -abstinde (rot)
fiir die Legierung NiAl-31Cr-3Mo und Einordnung in die Literatur aus folgenden Quellen: Raj
et al. (2002) [80], Heredia et al. (1993) [83], Whittenberger et al. (1999) [85], Yang et al. (1996)
[84] und Shang et al. (2018) [81]

Die ermittelten Fldchenanteile fiir die Lamellen und die aus den Lamellendi-
cken und - abstdanden berechneten Werte sind in Tabelle 9 zusammengefasst. Es zeigt
sich, dass die Anteile tendenziell hoher liegen als bei Legierungen mit faserféormiger Mor-
phologie. Fiir 40 mm/h liegt der Wert in der Nihe des berechneten Wertes A}U. Es muss
jedoch beachtet werden, dass fiir die berechneten Werte von parallelen Lamellen ausge-
gangen wird. Es wird dadurch kein Abknicken des Lamellenverlaufs (vgl. Abbildung 20
40 mm/h, transversal) abgebildet. Somit kann der mittels Schwellwertanalyse ermittelte
Wert tiber dem berechneten liegen, da die ,Knicke” hierbei mitgemessen werden. Fiir
102 mm/h liefert die Abschédtzung einen Flidchenanteil von 49,6 %, wohingegen die Mes-
sung bei 43 + 6 % liegt. Diese Diskrepanz ldsst sich durch den bereits erwdhnten zellula-

ren Charakter begriinden, der in Abbildung 20 fiir 102 mm/h transversal gezeigt ist.
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Tabelle 9: Gegeniiberstellung des ermittelten und berechneten Lamellenflichenanteils fiir
NiAl-31Cr-3Mo

Geschwindigkeit Verhaltnis Flachenanteil
v ap/Ap =] A]U ~ ] Af
inmm/h inl in % in %
40 0,372 37,2 4143
102 0,496 49,6 43+6

Ermittelt: Ay | Berechnet: A]U
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4.1.4 NiAl-9Mo

Die Legierung NiAl-9Mo wurde bei 50 mm/h am ORNL gerichtet erstarrt und die Mik-
rostruktur ist in Abbildung 22 dargestellt. Die Faserform ist im Vergleich zu NiAl-34Cr
und NiAl-33,5Cr-0,5Mo rechteckig, was sich mit den Beobachtungen von anderen Auto-
ren deckt [12, 14, 62, 67]. Die ,Spitzen” im longitudinalen Schnitt ergeben sich durch die
Lage der Praparationsebene in Relation zur Faserorientierung (vgl. Abschnitt 4.1.1).

transversal longitudinal

50 mm/h

Abbildung 22: Mikrostruktur im Elektronenriickstreukontrast von gerichtet erstarrtem NiAl-
9Mo mit den beiden Phasen NiAl (dunkel) und Mo (hell)

Die ermittelten Werte sind nachfolgend in Tabelle 10 zusammengefasst und wurden von
Albiez et al. [66] zur Beschreibung von Kriechwiderstanden durch ein physikalisch moti-

viertes Modell verwendet. Hierauf wird in Abschnitt 4.3.4 detaillierter eingegangen.

Tabelle 10: Gemittelte Werte von NiAl-9Mo fiir Durchmesser, Abstand und Flichenanteil der
Molybdiin-Fasern fiir eine Erstarrungsgeschwindigkeit von 50 mm/h

Geschwindigkeitv ~ Durchmesser ar Abstand A Flachenanteil A¢
in mm/h in nm in nm in %
50 729 £121 1258 + 307 15t4

In Abbildung 23 werden die Werte aus Tabelle 10 dargestellt und mit der Literatur ver-
glichen. Der ermittelte Durchmesser von 729 + 121 nm liegt in guter Néherung zu be-
richteten Faserdurchmessern, beispielweise Zhang et al. [65] mit 740 nm fiir eine Erstar-
rungsgeschwindigkeit von 54 mm/h, aber zu hoch im Vergleich zu Bei et al. [14] mit
416 nm fiir v = 60 mm/h . Der hier bestimmte Abstand der Mo-Fasern von 1258 + 307 nm
liegt innerhalb des Verlaufs von Bei et al. [14] und in guter Ndherung zu dem berichteten
Wert von 60 mm/h von 1212 nm.
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Abbildung 23: Graphische Darstellung der Werte fiir Durchmesser (blau) und Abstinde (rot) der
Fasern fiir die Legierung NiAlI-9Mo und Einordnung in die Literatur aus folgenden Quellen: Ha-
enschke et al. (2010) [12], Misra et al.(2000) [79], Dudova et al.(2011) [13], Zhang et al. (2013)
[65], Brady et al. (2014) [67], Heredia et al. (1993) [83] und Bei et al. (2005) [14]

Die Lage der beiden gestrichelten Linien im Diagramm in Abbildung 23 ist durch die
beiden Konstanten C; und C; festgelegt. Diese wurden fiir die Erstarrungsgeschwindig-

keit von 50 mm/h berechnet.

Der Fldachenanteil der Molybdénfasern wird in Tabelle 11 mit dem fiir eine hexagonale
Anordnung mit eckigen Fasern A}j. (vgl. Abbildung 15 c) berechneten verglichen. Das
Verhiltnis zwischen Faserabstand zu Faserdurchmesser von etwa 0,579 liegt auflerhalb
der vergleichbaren Versuche von Bei et al. [14] mit den Verhiltnissen 0,337 bis 0,359. So-
mit existiert auch eine signifikant hohe Diskrepanz zwischen dem berechneten Flachen-
anteil Aj?. und dem mittels Schwellwertanalyse bestimmten A;. Unter Berticksichtigung
der Streubreiten fiir den Faserdurchmesser und -abstand kann ein Verhiltnis von 0,388
bestimmt werden. Hierzu wird ar =729 nm um die Standardabweichung 121 nm auf
ar = 608 nm verringert und A um 307 nm auf A = 1565 nm erhoht.
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Daraus ergibt sich ein Flachenanteil Al?. "'=17,4 %, welcher in guter Naherung zu Ay liegt.
Unabhingig davon zeigt der transversale Schnitt in Abbildung 22, dass die Mikrostruktur
keine perfekte hexagonale Anordnung aufweist wodurch eine Abweichung zwischen be-

rechnetem und gemessenem Fldachenanteil erkldart werden kann.

Tabelle 11: Gegeniiberstellung des ermittelten und berechneten Faserflichenanteils von NiAl-9Mo

Geschwindigkeit Verhiltnis Flachenanteil
v ar / AF =Y AfQ. Af
inmm/h inl in % in %
50 0,579 38,7 15+ 6

Ermittelt: Ag | Berechnet: A}?'

4.1.5 Zusammenfassung der mikrostrukturellen Entwicklung

Die mikrostrukturelle Entwicklung der gerichtet erstarrten Legierungen NiAl-34Cr,
NiAl-33,5Cr-0,5Mo, NiAl-31Cr-3Mo und NiAl-9Mo wurde untersucht. Die Ergebnisse fiir
Durchmesser bzw. Dicke (blau) und Abstand (rot) aus den vorangegangen Abschnitten
4.1.1 bis 4.1.4 sind in Abbildung 24 zusammengefasst. Es zeigt sich fiir alle Legierungen,
dass mit steigender Erstarrungsgeschwindigkeit diese beiden Grofien abnehmen, was im
Einklang mit der Literatur ist [13, 14, 56, 65, 67, 79-81, 83-85].

Werden zunéchst nur die Ergebnisse bis zu 100 mm/h in Abbildung 24 untereinander
verglichen, wird der Legierungseinfluss deutlich, da hierbei die gleiche Anlage am ORNL
zu Herstellung verwendet wurde. Es kann abgeleitet werden, dass die gerichtete Erstar-
rung mit 40 mm/h von NiAl-31Cr-3Mo zu hoheren Abstinden im Vergleich zu
NiAl-33,5Cr-0,5Mo fiihrt. Der Einfluss auf die Lamellendicke ist deutlich geringer und

innerhalb der Streubreite der ermittelten Werte.

Die Betrachtung der beiden faserférmigen Legierungen NiAl-9Mo und NiAl-34Cr bei ei-
ner Erstarrungsgeschwindigkeit von 50 mm/h in Abbildung 24 zeigt, dass die molybdan-
haltige Legierung hohere Faserdurchmesser und -abstiande aufweist. Dies kann durch die
unterschiedliche chemische Zusammensetzung erkliart werden, welche einen Einfluss auf

den sich einstellenden Temperaturgradienten hat.

Es liegt die Vermutung nahe, dass ein Hinzulegieren von Molybddn zu NiAl-34Cr vor
allem die Abstdnde aber auch die Durchmesser vergrofiert. Fiir einen Nachweis dieser
Vermutung waren mehr Untersuchungen der eutektischen Legierungszusammensetzun-
gen (rote Linie in Abbildung 9 auf S. 21) notig, welche alle in einer Anlage hergestellt
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werden. Dies gilt insbesondere fiir Zusammensetzungen, welche eine lamellare Morpho-
logie aufweisen, da ein Vergleich zwischen Fasern und Lamellen, aufgrund der unter-
schiedlichen Geometrie, nur bedingt sinnvoll ist.

Die Ergebnisse von NiAl-31Cr-3Mo bei 102 mm/h fiigen sich gut in den Verlauf der er-
mittelten Werte fiir geringere Erstarrungsgeschwindigkeiten ein, obwohl eine andere An-
lage zu Herstellung verwendet wurde. Dies spricht fiir vergleichbare Prozessbedingun-

gen.
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Abbildung 24: Im Rahmen dieser Arbeit bestimmte Durchmesser/ Dicken und Abstinde fiir die

untersuchten Legierungen

In den folgenden beiden Abschnitten werden die hier ermittelten Werte verwendet, um
das Oxidationsverhalten in 4.2 und das mechanische Werkstoffverhalten in 4.3 zu bewer-

ten.
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4.2 Oxidationsverhalten

Die NiAl-B2-Phase zeichnet sich durch einen herausragenden Oxidationswiderstand aus,
der auf die Bildung von Al;Os zurtickzuftihren ist [52]. Bei den im Rahmen dieser Arbeit
untersuchten zweiphasigen Werkstoffen soll gepriift werden, welchen Einfluss jeweils
die chrom- bzw. molybdanreiche Phase auf das Oxidationsverhalten der jeweiligen Le-
gierung hat. Hierbei wird insbesondere untersucht, ob die lamellare Morphologie der Le-
gierung NiAl-31Cr-3Mo schlechtere Oxidationseigenschaften aufweist, als die faserfor-
migen der Legierungen NiAl-33,5Cr-0,5Mo und NiAl-9Mo. Diese Hypothese ergibt sich
aufgrund von geometrischen Uberlegungen der Phasenanordnung und ist in Abbildung
25 schematisch veranschaulicht. Hierbei wird NiAl grau dargestellt und die Fasern bzw.
Lamellen blau. Die Lamellen sind in Bezug auf ihre Dicke raumlich in zwei Richtungen
deutlich ausgedehnt. Dies bedeutet, dass unter Vernachlédssigung der Ausdehnung, wel-
che parallel zur Wachstumsrichtung liegt, auf den transversalen Fldachen grof3ere Bereiche

von einer schiitzenden Oxidschicht iiberwachsen werden miissen.

(a) b

Wachstumsrichtung

©

..

longitudinal transversal

Abbildung 25: Schematische Darstellung der faserformigen (a) und lamellaren (b) Morphologie
zur Veranschaulichung der Unterschiede der zu iiberwachsenden Flichen griin und lila
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Die Oxidation von Metallen (Met.) mit dem umgebenden Sauerstoff (0,) bzw. sauerstoff-
haltigem Medium ldsst sich durch die nachfolgende Formel in Gleichung (6) beschreiben
und findet statt, wenn diese gemafl dem zweiten Hauptsatz der Thermodynamik zu einer
Verringerung der freien Enthalpie AG fiihrt [86], S. 246-250:

xMt+10 1MtO ©)
—Met.+ -0, - —Met.
y et.+ -0, y et.x 0,

Um abzuschitzen, ob sich eine anhaftende, dichte und somit schiitzende Oxidations-
schicht bilden wird, muss das Pilling-Bedworth-Verhaltnis (PBV) tiberpriift werden, wel-
ches durch Gleichung (7) gegeben ist. Hierbei werden die molaren Massen (M.
und My,.), die molaren Volumina (V. und V) sowie die Dichten (ppe¢, und poy.) von
Grundmaterial bzw. Metall (Met.) und Oxid (Ox.) betrachtet [19], S. 651-653.

Die Aussagekraft vom PBV wird durch chemische Effekte der Legierungselemente, der
Art von gebildeten Oxiden und durch die Probengeometrie beeinflusst bzw. herabgesetzt,
wodurch Ausnahmen moglich sind [86], S. 271-273.

PBY = Vox. _ Moy, * Pmet. (7)
VMet.  Muet. * Pox.
PBV <1 Riss- und Porenbildung durch geringes Volumen des Oxids
PBV =1..2  Dichte Oxidschicht, Vorliegen von Druckspannungen
PBV > 2 Abplatzen der Oxidschicht durch groflen Volumenunter-
schied

In Tabelle 12 sind berechnete PBV-Werte unter Zuhilfenahme von Gleichung (7) fiir die
im Rahmen dieser Arbeit untersuchten Legierungen gegentibergestellt. Die notwendigen
Daten fiir die molaren Massen und die Dichten sind aus [38] entnommen. Es zeigt sich,
dass NiO auf NiAl und MoOs; auf Mo zu einer nicht schiitzenden Oxidschicht fithren. Im
Fall von NiO durch Riss- und Porenbildung und bei MoOs durch einen zu grofien Volu-
menunterschied. Zusétzlich muss bei MoOs der Schmelzpunkt von 802 °C [38] und der
vergleichsweise hohe Dampfdruck berticksichtig werden. Dies dufsert sich in einem vola-
tilen Verhalten bei Oxidationstemperaturen oberhalb des Schmelzpunktes. Fiir AOs auf
Al bzw. NiAl und Cr2O; auf Cr deutet das PBV auf anhaftende Oxidschichten hin.
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Tabelle 12: Berechnete PBV-Werte. Daten fiir M und p aus [38]

Substrat/ Oxid PBVin1
Ni/ NiO 1,70
Al/ Al,O3 1,29
Cr/ Cr03 2,00
Mo/ MoO:s 3,28
NiAl/ NiO 0,76

NiAl/ Al,O3 1,76

Im Folgenden soll die Massendnderung Am bei der Oxidation fiir zwei unterschiedliche
Fille betrachtet werden. Grundsatzlich fiihrt eine rissbehaftete und/oder pordse Oxid-
schicht zu einer fortlaufenden Oxidation des Grundmaterials. Diese kann beispielsweise
bezogen auf die Probenoberfldche A linear ablaufen und wird durch Gleichung (8) be-
schrieben [86], S. 252.

Am ' (8)

Hierbei ist k; die lineare Oxidationskonstante, welche temperaturabhéngig ist und durch
eine Arrheniusfunktion beschrieben werden kann und t die Zeit in der die Reaktion ab-
lauft. Die lineare Oxidation kann sowohl als Massenzunahme (Bsp.: Nb oder Ta) als auch
Massenabnahme (Bsp.: Molybdan) beobachtet werden. Letztere liegt insbesondere in der

Bildung von volatilem MoOs begriindet [87].

Eine weitere Form der Massenzunahme, sofern eine dichte und schiitzende Schicht gebil-
det wurde, ist die parabolische Oxidation. Diese wird fiir Materialien fiir den Hochtem-
peratureinsatz favorisiert [88], S. 404. Das Gesetz ist in Gleichung (9) gegeben [86], S. 253-
256.

NN ©)
() =t
Der Grund fiir das parabolische Verhalten liegt in thermisch aktivierten Diffusionsvor-
gangen durch die Oxidschicht. Die diffundierenden Spezies konnen entweder Metallka-

tionen oder Sauerstoffanionen sein. Die Spezies mit der hoheren Diffusionsgeschwindig-

keit ist die geschwindigkeitsbestimmende. Sofern der Transport der Metallkationen
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schneller ist, so wachst die Oxidschicht hin zum sauerstoffhaltigen Gas. Umgekehrt, so-
fern die Sauerstoffanionen geschwindigkeitsbestimmend sind, wachst die Oxidschicht
zum Metallsubstrat. Durch die Diffusionsabhédngigkeit kann Gleichung (9) aus dem ers-
ten Fick’schen Gesetz abgeleitet werden [86], S. 254. Hierbei steht k,, fiir die temperatur-
abhingige parabolische Oxidationskonstante. In Abbildung 26 sind k,,-Werte (als k"’ be-
zeichnet) fiir einige ausgewdhlte Metalloxide gegeben. Es wird deutlich, dass die Wachs-
tumsrate von AlO; im hier betrachteten Temperaturbereich am geringsten ist. Im Allge-
meinen wird bei der anwendungsbezogenen Werkstoffauswahl darauf geachtet, dass sich
eines der drei Oxide (Al:Os, SiOz oder Cr,Os) mit den kleinsten k,,-Werten bildet, da diese
Oxidschichten die geringste Penetration erlauben und somit den grofsten Schutz des
Grundwerkstoffs darstellen.
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Abbildung 26: Temperaturabhingige Werte fiir parabolische Oxidationskonstanten fiir verschie-
dene Metalloxide [89]

Eine weitere Moglichkeit die Oxidation zu beschreiben ist die Betrachtung der Dicke der
Oxidschicht z. Es gilt dann Gleichung (10) die aus Gleichung (9) entwickelt werden kann.
Die Massendnderung Am kann bei Kenntnis des entstehenden Oxids bzw. der Oxide tiber
die jeweilige Oxiddichte p,,, in die Oxidschichtdicke z umgerechnet werden. Der Zusam-
menhang zwischen der Schichtdicke und der Probenoberflédche ist in Abbildung 27 dar-

gestellt.
2 =ky-t (10)
Moy. 2 Am . Moy,
dak, =k (—) und z x — mitV,, =z -4, =
P P\pox. - Am Ay ox 0 Pox.
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Oxidschicht \

» oz

Probe

Abbildung 27: Schematische Darstellung einer Probe mit Oxidschicht zur Veranschaulichung der
Schichtdicke z und der Probenoberfliche Ao

In Abbildung 27 ist das Grundmaterial bzw. das Metall dunkelblau und die Oxidschicht
mit Dicke z hellblau gezeigt. Die einzelnen Oberfldchen A,, des Grundmaterials ergeben
aufsummiert die Gesamtoberfldche bzw. Ausgangsoberfldche A, der Probe zu Beginn der
Oxidation. Es wird vereinfachend angenommen, dass die Oberflédche sich durch die Oxi-
dation nicht mafigeblich verdndert, was fiir kleine Oxidschichtdicken z im Vergleich zu
grofien Probenoberfldchen legitim ist.
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4.2.1 Isothermes Oxidationsverhalten

Um das Oxidationsverhalten der Legierungen bzw. der unterschiedlichen Morphologien
zu untersuchen, wurden zunéichst isotherme Versuche mittels Thermogravimetrie bei
900 °C durchgefiihrt. Die in den Abschnitten 4.1.2 bis 4.1.4 vorgestellten Proben wurden
hierbei verwendet. Im Fall von NiAl-31Cr-3Mo wird ausschliefilich die Erstarrungsge-
schwindigkeit von 40 mm/h betrachtet, um zwischen den Proben vergleichbare Herstel-

lungsbedingungen zu gewéhrleisten.

In Abbildung 28 a sind die gemessenen normierten Massendnderungen iiber der Zeit auf-
getragen und in Abbildung 28 b sind diese Verldufe quadratisch dargestellt. Die daraus
ermittelten Oxidationskonstanten sind in Tabelle 13 zusammengefasst. Diese wurden
durch Regressionsgeraden ermittelt.
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Abbildung 28: Normierte Masseninderung Am/A (a) und quadratische, normierte Masseninde-
rung (Am/A)? (b) iiber der Oxidationszeit t bei 900 °C

Bei der Betrachtung der Oxidationsverldufe aus Abbildung 28 a ist augenscheinlich, dass
die Probe NiAl-9Mo zunéchst Gewicht verliert. Ab etwa fiinf Stunden stellt sich weitest-
gehend ein Gleichgewicht beztiglich ihrer Masse ein. Beides liegt an der kontinuierlichen
Verdampfung von volatilem Molybdantrioxid (MoOs) und ab fiinf Stunden an der paral-
lel stattfindenden Oxidation. Es bildet sich somit keine schiitzende Oxidschicht, wodurch
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eine quadratische Auftragung in Abbildung 28 b entfallt und der k,-Wert nicht ermittelt

werden kann.

Die beiden chromreichen Legierungen weisen einen anndhernd parabolischen Oxidati-
onsverlauf auf. Bei der Probe mit 0,5 at.% Mo kommt es zu Beginn zu einer negativen
Massendnderung bis zu einer Oxidationszeit von zwei Stunden. Dies liegt sehr wahr-
scheinlich wiederum an der Bildung und Verdampfung von MoOs. Der Kurvenverlauf
weist bei ca. 50 und 75 Stunden zwei Transienten auf, was als Aufbrechen der Oxidschicht
interpretiert werden kann (vgl. Durchbruchoxidation [86] S. 253-257). Dieses Aufbrechen
ermoglicht die erneute Oxidation des darunterliegenden Materials und ggf. Neubildung
von volatilem Oxid.

Die Probe mit der lamellaren Morphologie (NiAl-31Cr-3Mo) zeigt keinen Massenverlust
zu Beginn und die Massendnderung tiber der Zeit folgt einem parabolischen Verlauf. Es
ist hierbei bemerkenswert, dass, obwohl der Molybdéangehalt hoher ist, es zu keinem

messbaren Massenverlust am Anfang kommt.
Zusammenfassend lassen sich folgende Schlussfolgerungen ziehen:
1. NiAl-31Cr-3Mo weist den hochsten Oxidationswiderstand auf.

2. NiAl-33,5Cr-0,5Mo hat eine hohere Massenzunahme als NiAl-31Cr-3Mo und so-

mit einen geringeren Widerstand gegen Oxidation.

3. NiAl-9Mo zeigt zu Beginn einen deutlichen Massenverlust, wodurch der Oxidati-

onswiderstand im Vergleich minimal ist.

Die am Anfang des Kapitels eingefiihrte Fragestellung, ob faserférmige im Vergleich zu
lamellaren Morphologien hohere Oxidationswiderstande aufweisen, konnte fiir eine iso-
therme Versuchsfiihrung von 900 °C bis 100 h mit nein beantwortet werden. Es zeigt sich,
dass die Morphologie eine untergeordnete Rolle spielt und fiir das Oxidationsverhalten
vor allem die chemische Zusammensetzung der Phasen und deren Kinetik mafigebend
ist. Aus den Zweitphasen der chromhaltigen Legierungen kann Cr,Os gebildet werden.
Dieses Oxid wirkt als Nukleus fiir die Umwandlung von 6- zu a-Al;O; und begiinstigt
diese [52, 61, 90]. Dadurch besitzen die hier untersuchten chromreichen Legierungen ei-
nen hoheren Oxidationswiderstand als NiAl-9Mo, was sich in den hier ermittelten Ergeb-

nissen widerspiegelt.

Die ermittelten parabolischen Oxidationskonstanten sind in Tabelle 13 gegentibergestellt
und in Abbildung 29 mit Literaturwerten vergleichend aufgetragen. In Abbildung 29 stel-
len die eingezeichneten Bereiche typische Oxidationsraten fiir Al.Os; und Cr>Os dar, wel-
che auf Abbildung 68 im Anhang auf S. 127 basieren. Zudem sind die von Peng et al. [61]
und Zhang et al. [72] berichteten Oxidationsraten aufgetragen.
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Fiir NiAl-33,5Cr-0,5Mo liegt der k,-Wert mit 3,37 -10-® g2/cm*s im Bereich von 8-ALO;
und in der Nédhe des von Grabke [90] berichteten Wertes von 2,68 -10-13 g2/cm¢s, welches
auf stochiometrischem NiAl und NiAl-34Cr nachgewiesen wurde. Da 8-Al,O; ein schnell
wachsendes, metastabiles Oxid ist, kann die im Vergleich zu NiAl-31Cr-3Mo hohere Mas-
senzunahme damit erkldrt werden. Der Grund fiir die nicht erfolgte Umwandlung von 6
zu « bleibt unklar. Diese scheint bei Peng et al. [61] innerhalb der ersten 100 h teilweise
stattgefunden zu haben, was sich in der niedrigeren Oxidationsrate von 1,4-1013 g2/cm?s
zeigt und welche nach 1000 h weiter auf 1,6-10-4 g2/cm¢*s sinkt.

Die Oxidationskonstante fiir NiAl-31Cr-3Mo von 1,05 -10-13 g2/cm?s liegt niedriger als die
fiir NiAI-33,5Cr-0,5Mo und nahe dem Bereich fiir a-Al,Os. Hieraus und aus dem Verlauf
der Massenzunahme in Abbildung 28 a kann geschlussfolgert werden, dass sich bei die-
ser Probe eine dichte, schiitzende Schicht aus a-Al;O; gebildet hat. Ob dies direkt oder
durch Umwandlung tiber die 8-Modifikation geschah, kann nicht gesagt werden. Unab-
hingig davon erkldrt dies den hoheren Oxidationswiderstand der Legierung. Eine Bil-
dung von y-AlLOs kann ausgeschlossen werden, da dies innerhalb der Umwandlungsse-
quenz y — 0 » a-AbO; den Anfang bildet [90]. Die ermittelte Oxidationsrate von
NiAl-31Cr-3Mo folgt weitestgehend dem extrapolierten Verlauf der von Zhang et al. [72]
untersuchten Legierung NiAl-30,75Cr-3Mo-0,25Ho.

Tabelle 13: Ermittelte parabolische Oxidationskonstanten und Volumenanteile

Legierung Volumenanteil Zweitphase kp

in % in g2/cm?s
NiAl-33,5Cr-0,5Mo 353 3,37 1013
NiAl-31Cr-3Mo 41 +£3 1,05 -10-13
NiAl-9Mo 15+4 -
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Abbildung 29: Vergleich der ermittelten Oxidationskonstanten mit Literaturwerten von Grabke
[90], Zhang et al. [72] und Peng et al. [61] Die dargestellten Bereiche fiir Aluminium- und Chro-
moxid basieren auf der detaillierteren Darstellung in Abbildung 68 im Anhang S. 127.
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4.2.2 Zyklisches Oxidationsverhalten

Fiir die Bewertung des Oxidationsverhaltens im Hinblick auf Turbinenanwendungen
werden Materialien zyklisch getestet, da diese Beanspruchung anwendungsnaher ist
[88], S. 402. Dabei wird eine Probe in sauerstoffhaltigem Medium auf eine Zieltemperatur
erwdrmt und eine bestimmte Zeit oxidiert, bevor diese anschlieffend auf Raumtemperatur
abgektihlt wird. Das Durchlaufen von mehreren Zyklen fiihrt dazu, dass die sich bildende
Oxidschicht zyklischen mechanischen Spannungen ausgesetzt wird, welche sich auf-
grund der meist unterschiedlichen Ausdehnungskoeffizienten von Schicht und Grund-
material ergeben. Dies kann zu Rissbildung und Abplatzungen fiihren, welche dann in

erneuten Massendnderungen resultieren.

Im Rahmen dieser Arbeit wurden zyklische Oxidationsversuche mit einer Zykluszeit von
100h und bei Temperaturen von 900, 1000 und 1100 °C fir die Legierungen
NiAl-33,5Cr-0,5Mo, NiAl-31Cr-3Mo und NiAl-9Mo durchgefiihrt. Die Gesamtzeit betrug
1000 h.

4.2.3 Versuche bei 900 °C

Die ermittelten Massendnderungen sind fiir die drei Legierungen in Abbildung 30 darge-
stellt. Zusatzlich ist fiir NiAl-9Mo die verschobene Kurve dargestellt, welche fiir die Er-

mittlung der parabolischen Oxidationskonstanten ab 100 h herangezogen wird.
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Abbildung 30: Normierte Massendnderungen Am/A iiber der Oxidationszeit t bei 900°C und zyk-
lischer Versuchsfiihrung
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Die grofite Massenzunahme weist NiAl-33,5Cr-0,5Mo (blau) auf. Deutlich geringer ist
die Massendnderung fiir NiAl-31Cr-3Mo (rot). Das Oxidationsverhalten von NiAl-9Mo
(grun) zeigt auch hier einen Massenverlust wihrend der ersten 100 h. AnschliefSend
weist die Probe eine Massenzunahme auf. Die verschobene Kurve (offene griine Sym-
bole) wurde, um den Wert des Massenverlustes bei 100 h, nach oben korrigiert, sodass
bei 100 h die eigentliche Schutzschichtbildung beginnt und eine Untersuchung eines ge-
gebenenfalls vorliegenden parabolischen Verlaufs durchgefiihrt werden kann. Das zyk-
lische Oxidationsverhalten der drei Legierungen ist qualitativ mit der isothermen Ver-
suchsfiihrung (vgl. Kapitel 4.2.1) vergleichbar. Die Betrachtung der normierten Massen-
dnderungen bei 100 h, welche in Tabelle 14 zusammengefasst sind, liefert eine gute
Ubereinstimmung fiir NiAlI-33,5Cr-0,5Mo und NiAl-31Cr-3Mo. Bei NiAl-9Mo ist die Ab-
weichung zwischen isothermer und zyklischer Versuchsfiithrung grofser. Dies ldsst da-
rauf schlieflen, dass eine grofiere Menge Molybdéan verdampft sein muss, was sich
durch Inhomogenitdten der Mikrostruktur erkldren ldsst, durch welche eine grofsere Fla-
che Molybdan oxidiert wurde. Allerdings muss auch beachtet werden, dass hierbei le-
diglich zwei Proben mit einander verglichen werden und die Aussage nicht statistisch
abgesichert ist.

Tabelle 14: Vergleich der normierten Masseninderungen bei 100 h zwischen isothermer und zyk-
lischer Versuchsfiihrung bei 900°C

Isotherm* Am/A  Zyklisch* Am/A Abweichung Am/A

in107*g/cm?  in107* g/cm? in 107* g/cm?
NiAl-33,5Cr-0,5Mo 3,392 3,826 0,437
NiAl-31Cr-3Mo 1,728 1,385 -0,343
NiAl-9Mo -0,434 -1,283 -0,850

*bei 100 h

Die quadratische Auftragung der normierten Massendnderung tiber der Versuchszeit ist
in Abbildung 31 dargestellt. Aus Griinden der Ubersichtlichkeit werden die einzelnen
Verldufe der Legierungen in Abbildung 32, Abbildung 33 und Abbildung 34 getrennt

voneinander dargestellt.
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Abbildung 31: Quadratische Auftragung der normierten Masseninderung Am/A iiber der Oxida-
tionszeit t bei 900 °C und zyklischer Versuchsfiihrung
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Abbildung 32: Quadratische Auftragung der normierten Masseninderung Am/A iiber der Oxida-
tionszeit t bei 900 °C und zyklischer Versuchsfiihrung fiir NiAl-33,5Cr-0,5Mo
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Abbildung 33: Quadratische Auftragung der normierten Masseninderung Am/A iiber der Oxida-
tionszeit t bei 900 °C und zyklischer Versuchsfiihrung fiir NiAl-31Cr-3Mo
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Abbildung 34: Quadratische Auftragung der normierten Masseninderung Am/A iiber der Oxida-
tionszeit t bei 900 °C und zyklischer Versuchsfiihrung fiir NiAl-9Mo
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Fiir die Bestimmung der parabolischen Oxidationskonstanten in Abbildung 32, Abbil-
dung 33 und Abbildung 34 wurden Bereiche mit konstanter Steigung identifiziert. Dabei
wurde darauf geachtet, dass mindestens drei Punkte im ausgewdhlten Regime liegen und
dass das Bestimmtheitsmafs R tiber 99% liegt. Es zeigt sich, dass sich k,, tiber der Ver-
suchszeit verandert. Die ermittelten Werte sind in Tabelle 15 zusammengefasst und in
Abbildung 35 vergleichend gegentibergestellt. Fiir NiAl-33,5Cr-0,5Mo und fiir NiAl-9Mo
konnten drei Bereiche festgestellt werden, fiir die lamellare Morphologie NiAl-31Cr-3Mo
sind es zwei. Die Betrachtung der Oxidationsraten in Tabelle 15 zeigt, dass die k,-Werte
tir NiAl-33,5Cr-0,5Mo und fiir NiAl-31Cr-3Mo fiir langere Oxidationszeiten abnehmen.
Bei NiAl-9Mo ist dies nicht der Fall.

Tabelle 15: Gegeniiberstellung der ermittelten ky-Werte fiir zyklische Oxidation bei 900 °C

NiAl-33,5Cr-0,5Mo NiAl-31Cr-3Mo NiAl-9Mo
in-107*g?/cm*s in - 107g?/cm*s in-107g?/cm*s
k1 33,40 4,09 1,08
kpn 28,40 2,09 4,94
K 20,30 : 152

Der Vergleich der parabolischen Oxidationskontanten in Abbildung 35 mit der Literatur
liefert bei NiAl-33,5Cr-0,5Mo eine préferierte Bildung von 68-AlO;. Dies ist in Uberein-
stimmung mit dem berichteten Oxidationsverhalten der chemisch &hnlichen Legierung
NiAl-34Cr durch Grabke et al. [90] und Peng et al. [61]. Der ermittelte k,-Wert fiir die
isotherme Versuchsfithrung aus dem vorangegangen Abschnitt 4.2.1 liegt mit
3,37 -1013 g2/ cm* s sehr nahe bei der Oxidationsrate kp1 von 3,40 -1013 g2/cm¢s, die fiir die

ersten 200 h fiir zyklische Oxidation bestimmt wurde. Die Werte fiir NiAl-31Cr-3Mo und
NiAl-9Mo liegen im Bereich der Bildung von a-Al;O;. Weiterhin folgen die Werte der la-
mellaren Morphologie dem Trend von Zhang et al. [72]. Der Vergleich zwischen isother-
mer und zyklischer Oxidation bei NiAl-31Cr-3Mo zeigt, dass die zyklische Versuchsfiih-
rung zu geringeren Oxidationskonstanten fiihrt und der Unterschied fast eine Zehnerpo-
tenz betragt (1,05 -101% g2/cm#s zu 2,09 -10-14 g2/cm#s). Dieses Verhalten ist ungew6hn-
lich, da im Allgemeinen der Oxidationswiderstand bei zyklischer Versuchsfithrung nied-
riger ist als bei isothermer. Da die isothermen Versuche nur bis 100 h durchgefiihrt wur-
den, muss hierbei davon ausgegangen werden, dass dieses Ergebnis durch die Versuchs-
fithrung und Oxidationszeit bedingt ist. Im Fall von NiAl-9Mo liegen die hier bestimmten
Oxidationsraten 1,08 bis 4,92 -10-4 g2/cm*s nahe bei bzw. innerhalb des Bereichs der be-
richteten Werte von Brady et al. [67] zwischen 1,24 bis 7,3 -10-4 g2/cm#*s und somit in
guter Ubereinstimmung.
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Abbildung 35: Vergleich zwischen den ermittelten ky-Werten und zyklischer Oxidation im Ver-
gleich zur isothermen Versuchsfiihrung und Einordnung in der Literatur von Grabke [90], Zhang
et al. [72], Brady et al. [67] und Peng et al. [61] fiir 900°C. Die Bereiche fiir Aluminium- und
Chromoxid basieren auf Abbildung 68 im Anhang S. 127

Zum Nachweis der entstandenen Oxidphasen wurden XRD-Untersuchungen durchge-
fiihrt. Die ermittelten Spektren sind in Abbildung 36 fiir die zyklisch oxidierten Proben
bei 900 °C vergleichend aufgetragen. Neben den werkstoffbildenden Phasen NiAl, Cr
und Mo sind auch die identifizierten Oxide dargestellt. Da bei allen Rontgenbeugungs-
analysen auf einer texturierten Probenseite gemessen wurde, ist zu beachten, dass die
Intensitdtsverhéltnisse der Messdaten von den Literaturdaten deutlich abweichen kon-
nen. Die zum Vergleich herangezogenen Literaturdaten wurden durch Messungen an
Pulvern der jeweiligen Oxide ermittelt. Zusatzlich ist das Signal-zu-Rauschen-Verhiltnis
fiir die zyklisch oxidierten Proben bei 900 °C relativ schlecht, was die Phasenzuordnung
erschwert.
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Bei allen drei Legierungen ist a-AlOs; das primdr vorliegende Oxid, was in
Ubereinstimmung mit den Oxidationsraten im vorangegangenen Teil ist. Im Fall von
NiAl-33,5Cr-0,56Mo existieren im Beugungsbild zusitzlich Hinweise auf 6-AlO; und
Cr.0s, was die erhohte Oxidationsrate erklart. Es konnten nicht alle Reflexe indiziert
werden, was auf das Vorliegen von weiteren ggf. unbekannten Verbindungen hindeutet.
In keiner der oxidierten Legierungen bei 900 °C konnte das Spinell NiAl,O4 nachgewiesen
werden, tiber welches durch Brady et al. [67] bei der Oxidation von NiAl-9Mo berichtet
wurde. Mogliche Erkldrungen sind die abweichende Zykluszeiten (hier 100 h und in der
Verdffentlichung 500 h) und die totalen Oxidationszeiten (hier 1000 h und bei Brady et al.
2000 h) und somit die hier erzeugte Oxidschichtdicke im Vergleich zu gering ist. Die
Bildung von a-AlOs konnte durch die hier durchgefiihrten Oxidationsversuche bestitigt

werden.
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Abbildung 36: XRD-Spektren und Phasenzuordnung der drei Legierungen, welche bei 900 °C

zyklisch oxidiert wurden
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4.2.4 Versuche bei 1000 °C
Wie im vorangegangenen Teil werden in Abbildung 37 zunéchst die ermittelten Massen-

anderungen fiir die drei Legierungen dargestellt.

Im Fall von NiAl-9Mo wurde hier die Kurve nicht wie im vorherigen Abschnitt verscho-
ben, was im Folgenden erldutert wird.
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Abbildung 37: Normierte Masseninderungen Am/A iiber der Oxidationszeit t bei 1000 °C und
zyklischer Versuchsfiihrung

Es ist ersichtlich, dass die lamellare Morphologie (NiAl-31Cr-3Mo, rot) die grofste Mas-
senzunahme iiber die gesamte Oxidationszeit aufweist. NiAl-33,5Cr-0,5Mo (blau) liegt
deutlich darunter und zeigt ab ca. 200 h eine flache, fast lineare Massenzunahme. Inner-
halb der ersten 100 h bei 1000 °C zeigt NiAl-9Mo (griin), im Gegensatz zu den Versuchen
bei 900 °C, ebenso eine Massenzunahme. Im weiteren Verlauf verandert sich dies aller-
dings zu einer Massenabnahme dhnlich zum Verhalten im vorangegangenen Kapitel mit
dem Zusatz, dass es hier bei 400 und 600 h zu Abplatzungen kam. Die Menge der abge-
losten Schicht konnte durch ihr Anhaften am Tiegel nicht genau bestimmt werden. Somit
wird die Probe bei der Ermittlung von Oxidationskonstanten aufier Acht gelassen. Gene-
rell ist aber die Menge an abdampfendem Material hier bei 1000 °C deutlich grofSer als bei
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900 °C. Dies wird deutlich, wenn die jeweils normierte Massendnderung bei 300 h be-
trachtet wird. Bei 1000 °C betragt diese -9,55 -104 g/cm? und bei 900 °C -4,02 -104 g/cm?2.
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Abbildung 38: Quadratische Auftragung der normierten Masseninderung Am/A iiber der Oxi-
dationszeit t bei 1000 °C und zyklischer Versuchsfiihrung fiir NiAl-33,5Cr-0,5Mo
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Abbildung 39: Quadratische Auftragung der normierten Masseninderung Am/A iiber der Oxi-
dationszeit t bei 1000 °C und zyklischer Versuchsfiihrung fiir NiAl-31Cr-3Mo

67



4. Ergebnisse und Diskussion

Die Bestimmung der Oxidationsraten folgt analog zu Abschnitt 4.2.4 aus den Auftragun-
gen in Abbildung 38 und Abbildung 39. Bei der Auswertung wird darauf geachtet, dass
mindestens drei Punkte zur Ermittlung der Rate verwendet werden. Im Vergleich zu
900 °C kann das Kriterium R>99 nicht eingehalten werden.

Im Fall von NiAl-33,5Cr-0,5Mo &dndert sich die Oxidationsrate ab 100 h deutlich. Eine
Moglichkeit ist, dass der Knickpunkt genau am Schnittpunkt der beiden Ausgleichgera-
den von ki und ki liegt, was einer Oxidationszeit von ca. 135 h entspricht. Der genaue
Punkt kann aufgrund der 100 h-Intervalle nicht aufgelost werden. Weiterhin besteht die
Moglichkeit, dass es sich bei dem Wert bei 200 h um den Knickpunkt handelt, aber das
Oxidationsverhalten davor nicht parabolisch ist.

Die Werte bei NiAl-31Cr-3Mo streuen stark. Zusétzlich sei darauf hingewiesen, dass der
letzte Wert bei 1000 h durch nicht quantifizierbare Abplatzungen beeinflusst wurde.

Die ermittelten k,-Werte sind in Tabelle 16 zusammengefasst. Bei NiAl-33,5Cr-0,5Mo be-
tragt die Oxidationsrate innerhalb der ersten 300 h 10,9 -10-4 g2/cm*s und sinkt dann auf
einen Wert von 2,4 -104 g2/cm?s fiir den Zeitraum von 300 bis 1000 h ab. Hieraus kann
geschlussfolgert werden, dass die Oxidschicht einen gewissen schiitzenden Charakter
aufweist. Im Fall von NiAl-31Cr-3Mo steigt die Oxidationsrate von 17,8 -10-14 g2/cm#s fiir
die ersten 400 h auf 27,8 -10-14 g2/cm?s fiir Oxidationszeiten tiber 400 h. Aus diesen Wer-
ten kann der Schluss gezogen werden, dass der Oxidationswiderstand von
NiAl-31Cr-3Mo geringer als fiir NiAl-33,5Cr-0,5Mo ist und das die Oxidschicht nur be-
dingt den Grundwerkstoff schiitzt.

Tabelle 16: Gegentiberstellung der ermittelten k,-Werte fiir zyklische Oxidation bei 1000 °C

NiAl-33,5Cr-0,56Mo  NiAl-31Cr-3Mo NiAl-9Mo
in-1071g2/cm*s  in-107'g?/cm*s in-107'*g2/cm*s

L 10,9 17,8 -

kal 2,4 27,8 -

Aus Abbildung 40 ist ersichtlich, dass das Oxidationsverhalten von NiAl-33,5Cr-0,5Mo
auf die Bildung von a-AlOs fiir beide ermittelten k,-Werte hinweist. Der Wert k1 liegt

sehr nah bei dem vom Grabke et al. [90] fiir die chemisch dhnliche Legierung NiAl-34Cr.
Der zweite, bestimmte Wert kpu liegt deutlich darunter, beschreibt allerdings auch das

zyklische Oxidationsverhalten fuir 200 bis 1000 h, wohingegen durch Grabke et al. [90]
nur ein Oxidationszeitraum bis 70 h untersucht wurde.
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Die lamellare Legierung NiAl-31Cr-3Mo zeigt, bezogen auf die Oxidationsraten, die Bil-
dung von sowohl Al;Os als auch Cr2Os. Die Extrapolation der Werte von Zhang et al. [72]
auf 1000 °C zeigt, dass die ermittelten Werte in guter Ndherung liegen.
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Abbildung 40: Vergleich zwischen den ermittelten ky-Werten und zyklischer Oxidation im Ver-
gleich zur isothermen Versuchsfiihrung und Einordnung in die Literatur fiir 1000 °C (vgl. Abbil-
dung 68 im Anhang S. 127)

Zur Kldrung der entstandenen Oxide folgt wieder eine Betrachtung mittels Rontgenbeu-
gung analog zum vorangegangenen Abschnitt. Diese ist in Abbildung 41 dargestellt. In
allen drei Legierungen konnte a-AlO; als dominierendes Oxid nachgewiesen werden.

Im Fall von NiAl-31Cr-3Mo existieren Hinweise auf die Bildung von Cr.O; und CrO..
Werden die Massenzunahmen von 900 °C und 1000 °C vergleichend betrachtet, erklart
die Bildung dieser Chromoxide die erhohte Massenzunahme im Vergleich zu
NiAl-33,5Cr-0,5Mo und somit den Unterschied im Oxidationsverhalten.
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Im Spektrum von NiAl-9Mo existieren neben a-AlOs auch Reflexe, die 8-Al,O; zugeord-
net werden konnten. Zusitzlich entstehen bei der Oxidation auch komplexere Verbin-
dungen wie Al2(M0Os); und NiMoOs. Letztere sind sehr wahrscheinlich der Grund fur
die fehlende Ausbildung einer schiitzenden Oxidschicht.
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Abbildung 41: XRD-Spektren und Phasenzuordnung der drei Legierungen, welche bei 1000 °C
zyklisch oxidiert wurden

Abschliefsend wird die Oxidschicht mittels Rasterelektronenmikroskop und EDX unter-
sucht. Die Ergebnisse der Elementverteilung sind in Abbildung 42 dargestellt. Auch hier-
bei wird ersichtlich, dass die Oxidschicht sich im Wesentlichen aus Aluminium und Sau-
erstoff zusammensetzt. Die Ergebnisse sind somit konsistent zu den XRD-Spektren, was
die Bildung von Al;Os angeht. Ebenso ist eine geringere Menge an Chrom in bzw. nahe
bei der Oxidschicht sichtbar, was zu der beobachteten Bildung von Chromoxiden in
NiAl-31Cr-3Mo passt. Die Oxidschichten weisen kaum bis keine Risse oder Poren auf,

wodurch die entstandenen Schichten das Grundmaterial gut schiitzen.
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NiAl-33,5Cr-0,5Mo NiAl-31Cr-3Mo NiAl-SMo
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Abbildung 42: Ermittelte Elementverteilung im Bereich der Oxidschicht fiir die zyklisch oxidierten
Proben bei 1000 °C

Die aus Abbildung 42 ermittelten Schichtdicken sind nachfolgend in Tabelle 17 gegen-
tibergestellt.

Tabelle 17: Oxidschichtdicken fiir die Versuche bei 1000°C

Legierung Schichtdicke Standardabweichung
in pm in pm
NiAl-33,5Cr-0,5Mo 3,59 0,61
NiAl-31Cr-3Mo 4,58 0,99
NiAl-9Mo 3,24 0,47

Die Schichtdicken der chromreichen Legierungen geben qualitativ den Verlauf der Mas-
senzunahmen (vgl. Abbildung 37) wieder. Bei NiAl-9Mo muss beachtet werden, dass die
Probe in den ersten 600 h Masse verloren hat und es erst danach zu einem Anstieg kam.
Die dhnlichen Schichtdicken von NiAl-9Mo und NiAl-33,5Cr-0,5Mo lassen sich durch den
Anstieg nach 600 h bei NiAl-9Mo erkldren und zeigen, dass die Oxidation der NiAl-Mat-
rix prinzipiell nach dem gleichen Mechanismus ablduft wie in den anderen beiden Legie-

rungen.
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4.2.5 Versuche bei 1100 °C

Abschliefsend wird das Oxidationsverhalten bei 1100 °C und die ermittelten Massenan-
derungen in Abbildung 43 betrachtet. Qualitativ verhalten sich zwei der drei Legierungen
dhnlich den Versuchen bei 1000 °C beziiglich ihrer Massenzunahme. Den mit Abstand
hochsten Oxidationswiderstand weist NiAl-33,5Cr-0,5Mo (blau) auf, danach folgt die la-
mellare Morphologie (rot) und die molybdanreiche Legierung (griin).
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Abbildung 43: Normierte Masseninderungen Am/A iiber der Oxidationszeit t bei 1100 °C und
zyklischer Versuchsfiihrung

Zur Ermittlung der Oxidationsraten werden auch hier die Verldufe quadratisch in Abbil-
dung 44, Abbildung 45 und Abbildung 46 aufgetragen. Fiir NiAl-33,5Cr-0,5Mo konnten
zwei Bereiche identifiziert werden. Der Knickpunkt von k,r und ki liegt hierbei zwi-

schen 300 und 400 h. Im Vergleich zu den Versuchen bei 1000 °C, bei denen der Punkt
zwischen 100 und 200 h lag, erfolgt die Anderung der Oxidationsrate 100 bis 200 h spéter.

Das Oxidationsverhalten von NiAl-31Cr-3Mo bei 1100 °C ist weitestgehend linear. Die

quadratische Auftragung und die allometrische Anpassungsfunktion der Formy = a - x”

liefern einen Exponenten b ~ 2,64 tiber den gesamten Oxidationszeitraum. Ein Exponent
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von b =2 wiirde ein perfektes lineares Oxidationsverhalten beschreiben. Dadurch werden
die bestimmten Oxidationsraten dieser Legierung im Weiteren mit k; bezeichnet und es
wurden zum Vergleich der Werte mit den anderen beiden Legierungen drei Bereiche
identifiziert.

Im Fall von NiAl-9Mo wurden drei Bereiche identifiziert. Bei dieser Legierung sei jedoch
angemerkt, dass bei der mikrostrukturellen Untersuchung kein Grundmaterial im unter-
suchten Bereich identifiziert werden konnte. Somit kann nicht von einem parabolischen
Verhalten und der damit einhergehenden Ausbildung einer schiitzenden Oxidschicht

ausgegangen werden und die Raten werden mit k;, bezeichnet.
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Abbildung 44: Quadratische Auftragung der normierte Massendnderung Am/A iiber der Oxida-
tionszeit t bei 1100 °C und zyklischer Versuchsfiihrung fiir NiAl-33,5Cr-0,5Mo
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Abbildung 45: Quadratische Auftragung der normierte Masseninderung Am/A iiber der Oxida-
tionszeit t bei 1100 °C und zyklischer Versuchsfiihrung fiir NiAl-31Cr-3Mo

tinh
0 100 200 300 400 500 600 700 800 900 1000

12000 | ® 1100 °CNiAl-9Mo| k' u=8,95x10™" g’/cm”s
R =92,40

10000 +

8000 H *
K’y =2,94x10" g*/cm®s

6000 R =99,83

4000

(Am/A)Y in 107 g2/em®

2000 k*p. =5,53x107° g?/cm®s 7

R =198,90

0,0 3,6 72 10,8 144 18,0 216 252 288 324 36,0

tin10°s

Abbildung 46: Quadratische Auftragung der normierte Masseninderung Am/A iiber der Oxida-
tionszeit t bei 1100 °C und zyklischer Versuchsfiihrung fiir NiAl-9Mo
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Die Oxidationsraten der drei Legierungen sind in Tabelle 18 zusammengefasst. Das un-
terschiedliche Oxidationsverhalten fiihrt dazu, dass die Raten nur qualitativ miteinander
verglichen werden konnen.

Tabelle 18: Gegeniiberstellung der ermittelten kx-Werte fiir zyklische Oxidation bei 1100 °C

NiAl-33,5Cr-0,5Mo NiAl-31Cr-3Mo NiAl-9Mo
in - 107*g?/cm*s in-1071g?/cm*s in- 107192 /cm*s
k. 35,700 1,550 5,530
k1 2,990 4,130 2,940
km - 7,470 0,895

Mit ky: kp, k., k;, fiir die unterschiedlichen Legierungen

In Abbildung 47 sind die Werte der beiden chromreichen Legierungen grafisch darge-
stellt. Die k,-Werte fiir NiAl-33,5Cr-0,5Mo liegen inner- und unterhalb des a-Al,Os-Be-

reichs, was den Riickschluss auf die Bildung dieses Oxids zulésst.

Im Falle von NiAl-31Cr-3Mo weisen die Raten auf die Bildung von Cr,Os hin, wodurch
sich die im Vergleich zur faserférmigen Morphologie erhhte Massenzunahme erkldren
lasst. Die Werte liegen deutlich hoher als die von Zhang et al. [72] berichteten fiir
NiAl-30,75Cr-3Mo-0,25Ho. Hierbei wurde von den Autoren allerdings nur ein Zeitraum
von 100 h betrachtet.

NiAl-9Mo wurde beziiglich eines Vergleichs der Oxidationsraten nicht weiter betrachtet.
Dies liegt darin begriindet, dass bei der mikrostrukturellen Untersuchung mittels REM

kein Grundwerkstoff mehr identifiziert werden konnte.
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Abbildung 47: Vergleich zwischen den ermittelten k-Werten bei zyklischer Oxidation und Ein-
ordnung in der Literatur fiir 1100 °C (vgl. Abbildung 68)

Mittels Rontgenbeugung wurden die drei in Abbildung 48 dargestellten Spektren ermit-
telt und es konnte a-AlO; in allen Spektren zugeordnet werden. Im Falle von
NiAl-31Cr-3Mo existieren weitere Reflexe, die auf Chromoxide hinweisen, was mit den
Oxidationsraten konsistent ist und die im Vergleich zu NiAl-33,5Cr-0,5Mo erhohte Mas-

senzunahme erklart.

Fiir NiAI-9Mo findet sich neben a- und 8-Aluminiumoxid auch Al>(MoO4)s und NiMoO..
Aufgrund der Vielzahl von Reflexen und ihrer Uberlagerung ist eine klare Zuordnung
hierbei nicht ohne weiteres moglich.
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Abbildung 48: XRD-Spektren und Phasenzuordnung der drei Legierungen, welche bei 1100 °C

zyklisch oxidiert wurden

Abschlieflend wurden die Oxidschichten mittels REM und EDX untersucht. Die ermittelte
Elementverteilung mit der korrespondierenden Aufnahme im Elektronen-Riickstreukon-
trast der Legierungen ist in Abbildung 49 dargestellt. In Tabelle 19 sind die daraus be-
stimmten Oxidschichtdicken zusammengefasst. Fiir NiAl-33,5Cr-0,5Mo kann Alumini-
umoxid bestitigt werden, welches als dichte und geschlossene Schicht vorliegt. Ebenso
werden Hinweise auf eine tiberwachsene Chromoxidschicht gefunden. Hierdurch erklart

sich der im Vergleich zu den anderen beiden Legierungen hohe Oxidationswiderstand.

Im Fall von NiAl-31Cr-3Mo finden sich in der Oxidschicht hauptsédchlich die Elemente
Al, Cr und O. Dieses Ergebnis ist ebenfalls konsistent mit der rontgenographischen Un-
tersuchung. Die ausgepragten Risse in der Schicht zeigen in Abbildung 49, dass diese den
Grundwerkstoff nicht schiitzen konnte, was urséchlich fiir den geringeren Oxidationswi-

derstand ist.

Bei der molybdéanreichen Legierung NiAl-9Mo kam es neben der Oxidation auch zu Fest-
korperreaktionen. Wird die Verteilung von Ni und Mo in Abbildung 49 betrachtet, zeigt
sich im oberen Teil des Bildes eine Uberlagerung der beiden Elemente. Dies kann als

Mischkristallbildung interpretiert werden, welche bei der Versuchstemperatur von
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1100 °C moglich ist. Da NiAl-9Mo aus den beiden Phasen NiAl und Mo besteht, bedeutet
dies fiir das Oxidationsverhalten, dass es zu einer Verarmung an Al in NiAl durch ALOs-
Bildung kam. In den somit nun Nickel-reichen Regionen 16ste sich Mo. Ebenfalls konnte
in diesen (Ni,Mo)-Bereichen kein Sauerstoff gefunden werden. Der Bereich erscheint in
der Aufnahme im Elektronen-Riickstreukontrast hell, was fiir eine Region mit hoher
Dichte bzw. Elemente mit vergleichsweise grofien Atommassen spricht. Im unteren Teil
von Abbildung 49 fiir NiAl-9Mo liegen Nickel, Aluminium und Sauerstoff vor, was zu-
sammen als NiAl,Oy interpretiert werden kann, da dieses Spinell bei Oxidationsuntersu-
chungen dieser Legierung von anderen Forschergruppen beobachtet wurde [61, 67]. Un-
abhéngig davon konnte dieses Spinell bei den hier durchgefiihrten XRD-Untersuchungen
nicht nachgewiesen werden. Ebenso gibt es Bereiche die auf Nickeloxid hinweisen, wel-
ches rontgenographisch aber nicht zugeordnet werden konnte. Zusammenfassend fiihrte
die Oxidationszeit und -temperatur zu einer vollstindigen Desintegration der Mikro-

struktur bei NiAl-9Mo, was sich auch in der grofien Anzahl von Poren und Rissen wider-

spiegelt.

NiAl-33,5Cr-0,5Mo NiAl-31Cr-3Mo

NiAl-OMo

Abbildung 49: Ermittelte Elementverteilung und dazugehdrige Aufnahme im Elektronen-
riickstreukonstrast im Bereich der Oxidschicht fiir die zyklisch oxidierten Proben bei 1100 °C

Die aus Abbildung 49 ermittelten Oxidschichtdicken in Tabelle 19 geben qualitativ die
Massendnderungen aus Abbildung 43 wider. Im Fall von NiAl-33,5Cr-0,5Mo liegt die
Schichtdicke bei 7,44 + 1,81 pm und ist im Vergleich zu dem Versuch bei 1000 °C etwa
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doppelt so dick. Bei NiAl-31Cr-3Mo betrédgt die Oxidschichtdicke 190,89 + 24,03 um, was
dem 42-fachen des Versuchs bei 1000 °C entspricht. Der deutlich niedrigere Oxidations-
widerstand lasst sich durch die Bildung von Rissen in der Oxidschicht begriinden.

Tabelle 19: Oxidschichtdicken fiir die Versuche bei 1100 °C

Legierung Schichtdicke = Standardabweichung
in pm in pm
NiAl-33,5Cr-0,5Mo 7,44 1,81
NiAl-31Cr-3Mo 190,89 24,03
NiAl-9Mo komplett oxidiert
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4.2.6 Zusammenfassung des Oxidationsverhaltens

Das zyklische Oxidationsverhalten wurde fiir die drei gerichtet erstarrten Legierungen
NiAl-33,5Cr-0,5Mo, NiAl-31Cr-3Mo und NiAl-9Mo bei den Temperaturen 900, 1000 und
1100 °C untersucht. Zuséatzlich wurden bei 900 °C isotherme Versuche bis 100 h durchge-
fiihrt.

Ein parabolisches Oxidationsverhalten konnte {iiber alle Versuche nur bei
NiAl-33,5Cr-0,5Mo festgestellt werden. Diese Legierung wies auch den hochsten Oxida-
tionswiderstand bei den Versuchen ab 1000 °C auf, was sich durch die Ausbildung einer
dichten Al:Os-Schicht erkléren ldsst. Bei 900 °C war der Oxidationswiderstand jedoch ge-
ringer als der der lamellaren Morphologie, was sich sowohl bei zyklischer als auch bei
isothermer Versuchsfiihrung zeigte. Daraus kann geschlossen werden, dass ein Wechsel
im Oxidationsmechanismus zwischen 900 und 1000 °C vorliegt. Durch die Hinweise auf
die Bildung von Cr20Os ab 1000 °C kann die erhohte Oxidationsrate erklart werden.

Im Fall von NiAI-31Cr-3Mo wurde bei den Versuchen mit 900 und 1000 °C eine parabo-
lische Oxidation durch die Ausbildung von Aluminiumoxid beobachtet. Hierdurch kann
abgeleitet werden, dass die Oxidschicht die (Cr,Mo)-Lamellen tiberwé&chst und somit wei-
testgehend eine Bildung von Chromoxid verhindert. Fiir 1100 °C wies die Legierung ein
anndhernd lineares Oxidationsverhalten durch die rissbehaftete Oxidschicht aus Alumi-

nium- und Chromoxid auf.

Die molybdénreiche Legierung NiAl-9Mo zeigte bei allen Versuchen den geringsten Oxi-
dationswiderstand. Dies ist insbesondere der Tatsache geschuldet, dass sich volatiles
MoOs aus den Mo-Fasern bildet, welches dann nur im geringen Maf8 {iberwachsen wird,
um eine schiitzende Oxidschicht auszubilden. Zusitzlich lieferten die XRD-Untersuchun-
gen auch Hinweise auf das Vorliegen von komplexeren Oxidverbindungen mit grofien
Volumina. Bei 1100 °C wurde die Mikrostruktur aufgeldst und es konnte im untersuchten

Querschnitt kein Grundwerkstoff mehr nachgewiesen werden.

Fiir den Einsatz als Turbinenwerkstoff mit dem Augenmerk auf den Oxidationswider-
stand und auf Basis der hier durchgefiihrten Untersuchungen wiirde nur
NiAl-33,5Cr-0,5Mo in Frage kommen, da dieser die Anforderungen beziiglich des Oxida-
tionswiderstand bei hohen Temperaturen (>1000 °C) am besten erfiillt. Nattirlich miisste
der Werkstoff durch eine zusatzliche Warmedammschicht in der Anwendung geschiitzt

werden.
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4.3 Mechanisches Werkstoffverhalten

Nach der Betrachtung des Oxidationsverhaltens der drei Legierungen wird im Folgenden
das mechanische Hochtemperaturverhalten charakterisiert. Dies erfolgt im Kontext der
Betrachtung der Mikrostruktur bzw. Morphologie (vgl. S. 31 - 48 im Abschnitt 4.1). Dazu
wurden Druckkriechversuche im Temperaturbereich von 900 bis 1100 °C und bei Span-
nungen von 100 bis 300 MPa durchgefiihrt. Kriechverformung tritt auf, sofern die Tem-
peratur T grofier bzw. gleich 40 % der Schmelztemperatur T, ist [86],S. 83.

Es gilt: T, = Ti > 0,4 und es ergeben sich somit Werte fiir die homologe Temperatur Ty

von 0,6 bis 0,8 fiir die hier durchgefiihrten Versuche.

Das Kriechverhalten eines Werkstoffs wird meist durch eine uniaxiale Zug- oder Druck-
belastung bei konstanter Temperatur ermittelt. Hierbei wird die Dehnung ¢ tiber der Zeit
t betrachtet, wie in Abbildung 50 a gezeigt. Die rote Kurve kann in drei Bereiche (I bis III)
eingeteilt werden. Maier et al. [86], S. 90 - 91 beschreiben die Kurve wie folgt:

¢ Im ersten Bereich kommt es durch Aufbringen der Last zu einer vorwiegend elas-
tischen Verformung. Mit zunehmender Zeit steigt der Anteil der plastischen De-
formation durch den Anstieg der Versetzungsdichte und der Wechselwirkung der

Versetzungen und die Dehnrate sinkt auf ein Minimum.

e Dieses Minimum zeigt den Beginn des zweiten Bereichs, in welchem die Steigung
weitestgehend konstant ist, was sich durch gleichzeitig stattfindende Verset-

zungsbildung und -annihilation erkladren ldsst.

¢ Im nachfolgenden dritten Bereich steigt die Dehnrate, durch Kriechschddigung,
deutlich an und der Bereich endet durch den Bruch (mit , X” gekennzeichnet) der
Probe. In Abbildung 50 b ist die korrespondierende Darstellung der Dehnrate £
tiber der Dehnung ¢ gezeigt. Die klassische, rote Kurve kann fiir viele reine Me-

talle beobachtet werden.

Ein anderes Kriechverhalten, welches dhnlich der dargestellten blauen Kurve (vgl. Abbil-
dung 50) verlduft, wird bei mehrphasigen Werkstoffen beobachtet [86], S. 104. Hierbei
stellt sich keine stationdre Kriechrate ein und der Bereich II wird nicht beobachtet. Statt-
dessen ist die minimale Dehnrate é,,;;, sichtbar, welche zur Charakterisierung und Ein-
ordnung des Kriechwiderstandes herangezogen wird. Nach dem Durchschreiten von
Emin Nimmt die Dehnrate deutlich zu. Dieses Kriechverhalten wurde bei den hier durch-
gefiihrten Kriechversuchen vorwiegend beobachtet und somit wird die minimale Dehn-
rate zum Vergleich der Legierungen untereinander und zur Einordnung in der Literatur

verwendet.
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(b)

Dehnung € -
Dehnrate € -

n
LUl 2

Zeitt -

Abbildung 50: Darstellung der Dehnung iiber der Zeit (a) und Dehnrate iiber Dehnung (b) fiir
die beiden Flle: Bereich mit konstanter Dehnrate (rot) und ausgeprigte minimale Dehn-
rate (blau)

Die sich einstellende minimale Dehnrate ist stark von der anliegenden Spannung und
Temperatur abhingig. Werden bei konstanter Temperatur verschiedene Spannungen be-
trachtet und die korrespondierende minimale Dehnrate doppelt logarithmisch aufgetra-
gen, kann der Spannungsexponent n fiir einen Werkstoff ermittelt werden. Diese Auftra-
gung wird als Nortonplot bezeichnet und ist in Abbildung 51 a dargestellt. Der Exponent
n ist tiber einen bestimmten Spannungsbereich konstant und liefert Hinweise auf den do-
minierenden Kriechmechanismus. Nachfolgend sind verschiedene Werte fiir n und damit

verbundene Kriechmechanismen in Tabelle 20 gegentibergestellt.

Tabelle 20: Spannungsexponenten n und vorherrschende Kriechmechanismen zusammengefasst
aus [25], S. 388-397, [86], S. 89-140 und [91], S. 445-449

n Kriechmechanismus Beispiele
1 Diffusionskriechen Reinmetalle/ einphasige Legierungen
2...3 Korngrenzgleiten Keramiken
3...8 Versetzungskriechen Reinmetalle/ Legierungen
Versetzungskriechen
20...200 Zung / dispersionsgehértete Metalle

Versetzungsklettern
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Abbildung 51: Nortonplot zur Ermittlung des Spannungsexponenten n (a) und Arrheniusplot zur

Bestimmung der Aktivierungsenergie Q (b) jeweils schematisch

Die Temperaturabhingigkeit (bei konstanter Spannung) der minimalen Dehnrate ist in
Abbildung 51 b in Form einer Arrheniusauftragung dargestellt. Hierbei wird é&,,;,, loga-
rithmisch tiber der reziproken absoluten Temperatur aufgetragen und die Aktivierungs-

energie Q kann daraus bestimmt werden.

Diese ist tiber einem bestimmten Temperaturbereich konstant und liegt beispielsweise bei
Reinmetallen und einphasigen Legierungen im Bereich der bzw. ist in guter Ubereinstim-
mung mit der Selbstdiffusion. Fiir mehrphasige Legierungen kénnen sich deutliche Ab-
weichungen ergeben [86], S.105-106.

Die minimale Dehnrate £,,;,, bzw. die stationdre Dehnrate £5¢ kann durch das Potenzge-
setz in Gleichung (11) beschrieben werden [25], S. 384:

Emin = A" - 0™ - exp (— %) (11)
A materialabhdngige Konstante
o Spannung
n Spannungsexponent
Q Aktivierungsenergie
Ry universelle Gaskonstante
T Temperatur
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4.3.1 Kriechverhalten von NiAl-33,5Cr-0,5Mo

Die ermittelten Verldufe bei 1000 °C sind in Abbildung 52 bis zu einer wahren plastischen
Dehnung von 2 % dargestellt. Hierbei wurden die Kurven fiir 900 und 1100 °C aus Griin-
den der Ubersichtlichkeit weggelassen, zeigen allerdings dhnliche Verldufe. Nach dem
Aufbringen der Last sinkt die Dehnrate zunéchst ab, was die Verfestigung des Werkstof-
fes widerspiegelt. Das Maf$ der Verfestigung ist umso geringer, je hoher die angelegte
Priiflast ist. Nach dem Durchschreiten des Minimums steigt die Dehnrate leicht an, bei-
spielsweise bei 200 MPa (grtine Kurve). Der offene Kreis stellt den Punkt der minimalen
Dehnrate fiir jede einzelne Kurve dar. Weiterhin ist die Zeit in Sekunden (s) angegeben,
um das jeweilige Minimum zu erreichen. Mit Ausnahme des Versuchs bei 300 MPa (oran-
gene Kurve) liegen die minimalen Dehnraten bei ca. 1 % wahrer plastischer Dehnung. Es
sei noch angemerkt, dass der Versuch bei 100 MPa, aufgrund des hohen zeitlichen Be-

darfs, kontrolliert beendet wurde.

Da sich kein stationdrer Kriechbereich ausbildet, wird die minimale Dehnrate zum Ver-

gleich der Versuche untereinander verwendet und ist in Abbildung 53 dargestellt.

-3
19737 1000 °cC

10"
107
‘_‘:.n
R
o 10°
+—
©
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o 107 300 MPa
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,8 -
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Abbildung 52: Einfluss der Spannung auf die Dehnrate iiber wahrer plastischer Dehnung von
NiAI-33,5Cr-0,5Mo bei 1000 °C
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Der Abfall der Dehnrate zu Beginn der Versuche in Abbildung 52 kann als Lastverlage-
rung zwischen Matrix und Verstarkungsphase verstanden werden. Die Spannung inner-
halb der Matrix nimmt ab und die Spannung in der Faser steigt an. Dies wurde experi-
mentell im Artikel von Dudova et al. [13] am Werkstoff NiAl-10Mo gezeigt. Hierbei konn-
ten verformungsverfestigte Bereiche (engl. work hardening zones, WHZ) mittels Trans-
missionselektronenmikroskopie durch um die Fasern liegende Versetzungen identifiziert
werden. Von Kwon et al. [92] wurde die Lage der Versetzungen auf die Grenzfldche zwi-
schen Matrix und Faser prazisiert. Unter der Annahme, dass die Fasern weitestgehend
frei von Versetzungen sind bzw. ihre Versetzungsdichte bis zur minimalen Dehnrate ge-
ring ist und bleibt, stellt dieses Minimum den Punkt dar, ab welchem Versetzungen in
der Faser induziert werden. Somit steigt die Dehnrate nach dem Minimum aufgrund stei-
gender Versetzungsdichte innerhalb der Fasern an.

Der Norton-Plot in Abbildung 53 zeigt die minimalen Dehnraten fiir die Versuche zwi-
schen 900 und 1100 °C im Spannungsbereich von 100 bis 300 MPa. Bei 200 MPa wurde
der Temperatureinfluss untersucht. Die minimale Dehnrate fiir 900 °C (blau) liegt bei
2,49 -10°1/s und steigt fiir 1000 °C (orange) um fast eine Dekade auf 1,51 -1081/s. Fiir
die hochste untersuchte Temperatur von 1100 °C (rot) liegt die minimale Dehnrate bei
1,87 -10-¢ 1 /s, also zwei Zehnerpotenzen hoher als bei 1000 °C. Werden nun die Werte bei
900 und 1100 °C mit der Dehnrate von 1000 °C verglichen, zeigt sich, dass der Tempera-
tureinfluss von 1100 °C auf den Kriechwiderstand deutlich hoher ist als der von 900 °C.
Alle weiteren Versuche wurden bei 1000 °C durchgefiihrt und die Spannungsexponenten
ermittelt. Fiir den Bereich von 100 bis 200 MPa liegt dieser bei 4,7, was auf einen verset-
zungsdominierten Kriechmechanismus hinweist [25], S. 392. Fiir hohere Spannungen
liegt der Spannungsexponent bei 17,6 und das Potenzgesetz beschreibt die spannungsab-
hiangige Dehnrate nicht zutreffend, was als ,power-law-breakdown” bezeichnet werden
kann [86], S. 129. Hierbei liegt ein Wechsel von Versetzungsgleiten hin zu kletterdominie-

renden Versetzungsprozessen vor.
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Abbildung 53: Norton-Plot fiir die Druckkriechversuche von NiAl-33,5Cr-0,5Mo

Die Temperaturabhéangigkeit der minimalen Dehnrate bei einer Spannung von 200 MPa
ist in Abbildung 54 in Form einer Arrheniusauftragung dargestellt. Hieraus ergibt sich
eine Aktivierungsenergie von 463 kJ/mol tiber die drei untersuchten Temperaturen 900,
1000 und 1100 °C. Sie liegt im Vergleich zur Aktivierungsenergie fiir die Selbstdiffusion
von bindrem NiAl mit 290 kJ/mol [93] deutlich hoher und somit eher im Bereich von
Chrom mit 442 k] /mol [94]. Qi et al. [95] berichten fiir die Legierung NiAl-33,5Cr-0,5Zr
im Gusszustand Werte von 520 bis 580 k] /mol fiir Spannungen zwischen 85 bis 150 MPa
und im Temperaturbereich von 900 bis 1000 °C. Diese vergleichsweise hohen Aktivie-
rungsenergien, welche durch Zugkriechversuche ermittelt wurden, interpretierten die
Autoren als Vorherrschen eines versetzungsbasierten Kriechmechanismus in Verbindung

mit Erholung und dynamischer Rekristallisation [95].

Fiir gerichtet erstarrtes NiAl-34Cr berichtete Kolluru [59] fiir eine Spannung von 90 MPa
einen Wert von 360 kJ/mol. Dieser ist etwa 100 kJ/mol geringer als der hier ermittelte
Wert fiir NiAl-33,5Cr-0,5Mo. Da die Legierungen nicht identisch sind und die Spannung
deutlich unterhalb der hier aufgebrachten ist, kann die Abweichung dadurch erklart wer-
den.
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Abbildung 54: Arrheniusauftragung fiir NiAl-33,5Cr-0,5Mo bei 200 MPa

Zusammenfassend kann fiir NiAl-33,5Cr-0,5Mo durch den Spannungsexponenten von
4,7 und die Aktivierungsenergie von 463 kJ/mol bei den hier durchgefiihrten Versuchen
auf einen versetzungsbasierten Kriechmechanismus geschlossen werden.
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4.3.2 Kriechverhalten von NiAl-31Cr-3Mo

Der folgende Abschnitt behandelt das Kriechverhalten der lamellaren Morphologie. Die
Legierung konnte in zwei Erstarrungsgeschwindigkeiten, 40 und 102 mm/h, hergestellt
werden. Hinsichtlich der Mikrostruktur ergeben sich zwei Werkstoffzustande mit grofse-
rer bzw. kleinerer Lamellendicke (vgl. Abschnitt 4.1.3). Bei 102 mm/h wurden zusatzlich
winkelabhdngige Druckkriechversuche durchgefiihrt, bei denen Proben in definiertem
Winkel in Relation zur Erstarrungsrichtung préapariert wurden (vgl. Abbildung 13).

Der Nortonplot fiir NiAl-31Cr-3Mo (mit 40 mm/h) ist in Abbildung 55 dargestellt. Die
Belastungsrichtung ist hierbei parallel zur Erstarrungsrichtung und somit auch parallel
zu den Lamellen. Die Versuche wurden im Spannungsbereich von 100 bis 300 MPa bei
Temperaturen von 900 bis 1100 °C durchgefiihrt.
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Abbildung 55: Norton-Plot fiir die Druckkriechversuche von NiAl-31Cr-3Mo (40 mm/h)

Bei 1000 °C in Abbildung 55 ergeben sich als Spannungsexponenten 3,0 fiir 100 - 200 MPa
und 11,4 fiir 200 - 300 MPa. Der Verlauf d4hnelt dem von NiAl-33,5Cr-0,5Mo aus dem vo-
rangegangen Abschnitt (vgl. Abbildung 53, S. 86) mit einem , Knick” bei 200 MPa. Whit-
tenberger et al. [96] berichten {iber Spannungsexponenten von 4,43 bis 6,37 im Tempera-
turbereich von 927 bis 1127 °C und bis 100 MPa. Der hier ermittelte Spannungsexponent
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von 3,0 fiir den Bereich von 100 bis 200 MPa liegt in akzeptabler Naherung zu Whitten-
berger et al. [96] und weist auf einen versetzungsbasierten Kriechmechanismus hin
[25],S.392. Fiir hohere Spannungen mit n=11,4 liegt ,power-law-breakdown”
[86], S. 129 vor und es kann ein Wechsel des zugrunde liegenden Mechanismus angenom-
men werden.

Bei 1100 °C in Abbildung 55 und im Bereich von 200 bis 300 MPa wurde ein Spannungs-
exponent von 4,1 ermittelt. Dieser zeigt ebenfalls einen versetzungsbasierten Kriechme-
chanismus an. Es muss jedoch angemerkt werden, dass der Versuch bei 300 MPa und
1100 °C eine sehr hohe minimalen Dehnrate von 1,42 - 107* 1/s ergab und dadurch ist
dieser nur begrenzt aussagekriftig.

Zur Ermittlung der Aktivierungsenergie wurde analog zum vorangegangenen Abschnitt
bei 200 MPa ein Versuch bei 900 °C durchgefiihrt. Die ermittelte minimale Dehnrate liegt
bei 9,08 - 1078 1/s. Die Ermittlung der Aktivierungsenergie erfolgt aus der Arrheniusauf-
tragung in Abbildung 56 und wurde zu 374 k] /mol bestimmt. Whittenberger et al. [97]
berichten fiir die gerichtet erstarrte Legierung NiAl-33Cr-1Mo Aktivierungsenergien zwi-
schen 400,3 und 511,5 kJ/mol. Fiir NiAl-31Cr-3Mo werden von Whittenberger et al. [96]
Aktivierungsenergien von 326,7 k] /mol fuir den Gusszustand bis 627,1 kJ /mol fiir gerich-
tet erstarrtes Material angegeben. In beiden Veroffentlichungen [96, 97] wurden Erstar-
rungsgeschwindigkeiten von 7,6 bis 508 mm/h im Temperaturbereich von 927 bis
1127 °C untersucht. Der direkte Vergleich der Erstarrungsgeschwindigkeiten zwischen
den hier untersuchten Proben mit 40 mm/h und der Veroffentlichung [96] mit 50,8 mm/h
ist nur bedingt moglich. In Abbildung 21 (S.44) wurde gezeigt, dass die Lamellenabstande
und -dicken von Raj et al. [80], welche die mikrostrukturellen Eigenschaften von [96] ver-
offentlichten, deutlich grofier waren und signifikant von dem hier untersuchten Material
abweichen. Somit wird die Aktivierungsenergie bei 502 mm/h von 451,6 kJ/mol [96] fiir
den Vergleich mit der im Rahmen dieser Arbeit ermittelten von 374 kJ/mol herangezo-
gen, da die Lamellendicke dhnlich ist. Die Abweichung von 77,6 kJ/mol ist relativ hoch.
Allerdings muss auch der niedrige R-Wert von 71,45% der linearen Regression bertick-
sichtigt werden, welcher sich vor allem durch Né&he der Werte der minimalen Dehnraten
von 900 und 1000 °C im Vergleich von 1000 zu 1100 °C ergibt (vgl. Abbildung 55).
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Abbildung 56: Arrheniusauftragung fiir NiAl-31Cr-3Mo (40 mm/h) bei 200 MPa
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4.3.3 Winkelabhangiges Kriechverhalten von NiAl-31Cr-3Mo

Nachdem die Kriechergebnisse fiir die gerichtet erstarrte Legierung NiAl-31Cr-3Mo mit
40 mm/h préasentiert wurden, folgen die Ergebnisse fiir 102 mm/h mit geringeren Lamel-
lenabstéanden und -dicken. Die Kriechversuche wurden ausschliefilich bei 1000 °C durch-
gefiihrt und der Spannungsbereich auf 100 bis 200 MPa eingegrenzt. Somit erfolgt keine
Betrachtung der Aktivierungsenergien. Der Fokus bei der Untersuchung des Materials
mit 102 mm/hlag auf dem Einfluss der feineren Mikrostruktur auf den Kriechwiderstand
und auf der Untersuchung des winkelabhéngigen Kriechverhaltens.

Die ermittelten minimalen Dehnraten sind im Nortonplot in Abbildung 57 zu sehen. Zur
besseren Einordnung und zum einfacheren Vergleich sind ebenfalls die Werte fiir
40 mm/h dargestellt und die Belastungsrichtung ist parallel zur Erstarrungsrichtung
bzw. parallel zu den Lamellen. Es zeigt sich, dass der Kriechwiderstand fiir die beiden
Erstarrungsgeschwindigkeiten sehr dhnlich ist und diese innerhalb der experimentellen
Streuung nicht voneinander unterschieden werden kénnen. Weiterhin folgt daraus, dass
die hohere Anzahl an Grenzflachen zwischen Matrix und Lamellen bei 102 mm/h die
Versetzungsbewegung nicht ausreichend behindern, um einen signifikanten Beitrag zur
Steigerung der Kriechbestdndigkeit zu liefern.
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Abbildung 57: Norton-Plot fiir die Druckkriechversuche von NiAl-31Cr-3Mo fiir 40 mm/h
(orange) und 102 mm/h (griin) bei 1000 °C
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Der ermittelte Spannungsexponent von 5,1 liegt in sehr guter Ndherung zu den berichte-
ten Werten von 4,43 bis 6,37 [96] und zeigt ebenfalls einen versetzungsbasierten Kriech-
mechanismus an.

In Abbildung 58 sind die ermittelten minimalen Dehnraten fiir NiAl-31Cr-3Mo gerichtet
erstarrt mit 102 mm/h abhidngig vom Winkel (vgl. Abbildung 13) zwischen Erstarrungs-
und Belastungsrichtung dargestellt. Den hochsten Kriechwiderstand weisen erwartungs-
gemdfs die Proben, die parallel zur Erstarrungsrichtung (0°) belastet wurden, auf. Die un-
ter 45° belasteten Proben zeigen den geringsten Widerstand bei den hier durchgefiihrten
Versuchen. Dazwischen liegen die Kriechwiderstande fiir 15 und 90°, welche unter Be-
riicksichtigung der experimentellen Streuung von fast einer Dekade nicht voneinander
unterschieden werden konnen. Es existiert lediglich eine geringere Sensitivitit hinsicht-
lich der aufgepréagten Spannung bei 15° von n = 3,0 im Vergleich zu 90° mit n = 5,7. Die
anderen ermittelten Spannungsexponenten liegen ebenfalls im Bereich zwischen 3 und 8,
wodurch auch hier ein versetzungsbasierter Kriechmechanismus vorliegt.
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Abbildung 58: Norton-Plot fiir die Druckkriechversuche von NiAl-31Cr-3Mo und 102 mm/h bei
1000 °C
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Zur Kldrung, inwieweit sich die Mikrostruktur wahrend der Kriechversuche verandert,
wurde eine Probe sowohl vor als auch nach dem Kriechversuch mittels REM untersucht
und die Lamellendicken verglichen. Die Mikrostrukturen sind in Abbildung 59 darge-
stellt. Die Analyse der Lamellendicken lieferte vor dem Versuch 346 + 43 nm und danach
322 + 47 nm. Somit kann eine signifikante Vergroberung der Mikrostruktur, welche einen
Einfluss auf das Kriechverhalten hitte, ausgeschlossen werden. Dies entspricht auch der
Aussage von Kurz und Sahm [18], nach der sich eutektische Werkstoffe durch eine hohe
mikrostrukturelle Stabilitit auszeichnen.
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Abbildung 59: Vergleich der Mikrostruktur von NiAl-31Cr-3Mo 102 mm/h a) vor und b) nach
dem Kriechversuch bei 150 MPa und 1000 °C mit einer Dauer von ca. 48 h

Zur Erklarung des Kriechverhaltens werden die folgenden Annahmen getroffen:

1. Bis zum Erreichen der minimalen Dehnrate sind die (Cr,Mo)-Lamellen elastisch
verformt und die plastische Verformung geschieht ausschlieslich in der NiAl-
Matrix.

2. Fir die plastische Verformung in NiAl wird die Giiltigkeit des von Mises-Krite-
rium vorausgesetzt, welches fiinf linear unabhéngige Gleitsysteme fiir eine homo-
gene Gestaltinderung fordert [98]. Sofern die Gleitsystemfamilie mit dem hochs-
ten Schmidfaktor nicht ausreichend linear unabhingige Gleitsysteme aufweist,
werden Gleitsysteme mit niedrigerem Schmidfaktor aktiviert, um das Kriterium
zu erfiillen.

3. Bei der Versuchstemperatur von 1000 °C ist die Versetzungsmobilitdt auf den un-
terschiedlichen Gleitsystemen vergleichbar.

4. Die minimale Dehnrate ist der Punkt, ab dem die in der NiAl-Matrix erzeugten
Versetzungen in die Lamellen eindringen oder dort Versetzungen generieren und
damit zu einer Erh6hung der Dehnrate fiihren.
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Die erste und die vierte Annahme sind durch die Veroffentlichungen von Dudova et al.
[13] und Kwon et al. [92], die im Abschnitt 4.3.1 vorgestellt wurden, motiviert. Die zweite
Annahme legitimiert sich durch ihre Giiltigkeit fiir viele metallische Werkstoffe, aber im
Falle von NiAl beispielsweise durch [40, 44, 99]. Die dritte Annahme kann nicht direkt
belegt werden und muss zundchst als Hypothese akzeptiert werden.

Nachfolgend werden die Gleitsysteme in NiAl betrachtet. Hierbei werden hauptséchlich
Burgersvektoren vom Typ <100> und <111> beobachtet. Hinsichtlich des Typs <110>
existieren Hinweise, dass diese Versetzungen aufspalten und nicht mobil sind [40]. Von
daher werden Gleitsysteme mit dem <110>-Burgersvektor hier nicht weiter betrachtet.

Die Gleitebenen fiir den Typ <100> sind die {001}- und {011}-Ebenenscharen. Fiir die
<111>-Burgersvektoren sind die {011}, {112} und {123} die Gleitebenen [40]. Die Gleitsys-
teme sind in der nachstehenden Tabelle 21 zusammengefasst.

Tabelle 21: Berichtete Gleitsysteme von NiAl

Gleitsystem Quelle

<001>{100} [99-103]

<001>{110} [99, 102]
<111>{011} [46, 99, 101, 103, 104]
<111>{112} [100, 101]
<111>{123} [99, 103]

Neben den Gleitsystemen sind die Gegebenheiten durch die gerichtete Erstarrung von
NiAl-31Cr-3Mo zu berticksichtigen. Cline und Walter berichten in [30] tiber die Wachs-
tumsrichtung und die Orientierungsbeziehung der Grenzfldchen bzw. deren Grenzfli-
chennormalen von NiAl und (Cr,Mo) fiir NiAl-31Cr-3Mo:

e <111> || <111> fur die Wachstumsrichtungen der beiden Phasen
e (112) || (112) fiir die Orientierung der Grenzflichen zwischen NiAl und (Cr,Mo)

Fiir die hier vorliegende Mikrostruktur ist dieser Zusammenhang schematisch in Abbil-
dung 60 dargestellt. Die beiden Richtungen <111> und <112> bilden einen rechten Win-
kel.
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Abbildung 60: Schematische Darstellung der Beziehung zwischen der Wachstumsrichtung
<111> und der Orientierung der Grenzfliche (112) nach Cline und Walter [30]

Ausgehend von den Gleitsystemen und den Gegebenheiten durch die Orientierungsbe-
ziehung werden im Folgenden die Schmidfaktoren fiir die einzelnen Gleitsysteme berech-
net. Dabei wird sowohl die Verkippung der <111> Orientierung durch die unter den ver-
schiedenen Winkeln y = 0°,15°, 45° und 90° herauspraparierten Proben berticksichtigt als
auch die Rotation der Lamellen entlang 1.

Fiir die Versetzungsbewegung bzw. die Aktivitit eines Gleitsystems ist die resultierende
Schubspannung t ausschlaggebend. Das Gleitsystem mit der hochsten Schubspannung
ist aktiv und es gilt nach [105], S. 227:

T=0-M=0":Cc0SPy:Ccosp, (12)

Hierbei ist ¢p; der Winkel zwischen der Belastungsrichtung und der Normalen der Gleit-
ebene und ¢, der Winkel zwischen der Belastungsrichtung und der Gleitrichtung. Der
Schmidfaktor m kann nur Werte zwischen 0 und 0,5 annehmen und zeigt die Aktivitat
eines Gleitsystems unter einer vorgegeben Belastung bzw. Spannung ¢ und deren Rich-
tung an.

Das Vorgehen fiir die Berechnung der Schmidfaktoren ist im Anhang im Abschnitt 9.2
beschrieben. Es ergeben sich die Werte fiir m fiir den Punkt 111 (rot) bzw. entlang der
Kurven (blau, griin und pink) und wie in der nachfolgenden stereographischen Projek-
tion in Abbildung 61 gezeigt.
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Abbildung 61: Stereographische Projektion zur Veranschaulichung der Lage von y = 0°, 15°,
45° und 90° in Relation zur <111>-Richtung

In Abbildung 62 sind die berechneten maximalen Schmidfaktoren in 1°-Schritten fiir die
jeweiligen Belastungsfalle y = 0°, 15°, 45° und 90° tiber dem Winkel 3 von 0° bis 120°
dargestellt. Die Darstellung von 0° bis 120° ist ausreichend und aus Griinden der Uber-
sichtlichkeit gewdhlt, da sich die Werte alle 120° wiederholen, was sich durch die drei-
zdhlige Symmetrie der 111-Orientierung erklart. Die Linien zwischen den Punkten dienen
der Veranschaulichung. Die zugrundeliegenden Schmidfaktoren der einzelnen Gleitsys-
temfamilien befinden sich im Anhang (Abschnitt 9.3) fiir den gesamten Winkelbereich
von 1 = 0° bis 360°. In Abbildung 62 entspricht i) = 60° den Schnittpunkten der gestri-
chelten Linie von der 111-Position hin zur 112-Position bzw. mit den Kreisen aus Abbil-
dung 61. Ebenfalls sind auf den Kurven die Anfangs- und Endpunkte fiir 1 =0° bzw. 120°
gekennzeichnet.
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Abbildung 62: Berechnete maximale Schmidfaktoren fiir die unterschiedlichen Belastungen 0°,
15°, 45° und 90°

Aus Abbildung 62 ist ersichtlich, dass fiir den 0°-Fall der maximale Schmidfaktor ein kon-
stantes Niveau hdlt, was zu erwarten war, da unabhéngig der 1-Rotation immer auf die
111-Orientierung abgebildet wird. Fiir alle anderen Belastungsfille variieren die Werte
tiber y. In Tabelle 22 sind die minimalen, maximalen sowie die jeweiligen Mittelwerte fiir
die maximalen Schmidfaktoren tiber i zusammengefasst. Die Werte unterscheiden sich
nur geringfiigig, zeigen aber bereits eine Tendenz, welche das Kriechverhalten widerspie-
gelt.

Tabelle 22: Ermittelte max. Schmidfaktoren fiir die vier Belastungsfille

Belastung 0° 15° 45° 90°

Maximum 0,471 0,492 0,500 0,500
Minimum 0,471 0,474 0,494 0,465
Mittelwert 0,471 0,486 0,498 0,487

Das Maximum, das Minimum und der Mittelwert beziehen sich jeweils auf einen Winkelbereich y von 0 bis 120°
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An dieser Stelle sei nochmals auf die in Abbildung 60 auf Seite 95 dargestellte Wachs-
tumsbeziehung hingewiesen. Neben der Beziehung als solche ergibt sich prinzipiell
dadurch auch eine Einschrankung, bei welchen Werten von ¢ der Schmidfaktor betrach-
tet werden muss, da die Grenzflichen strenggenommen eine {112}-Orientierung aufwei-
sen miissen. Somit ergeben sich insgesamt sechs dquivalente Flachen (112), (211), (121),
(112), (211) und (121), welche senkrecht zur 111-Wachstumsrichtung liegen. Diese ent-
sprechen den Winkeln 0° bzw. 360°, 60°, 120°, 180°, 240° und 300°. Es folgt somit eine
Betrachtung bei ¢ = 0°, 60° und 120° aufgrund der Periodizitdt von 1) und es werden da-
bei die Verldufe aus Abbildung 71 bis Abbildung 74 auf den Seiten 130 bis 133 herange-
zogen. In der Verdffentlichung von Schulz et al. [71] wurde experimentell fiir
NiAl-31Cr-3Mo die Wachstumsrichtung <111> bestitigt und die Fehlorientierung zwi-
schen den beiden Phasen zu 59,9° + 0,2° bestimmt. Die Autoren in [71] schlussfolgerten
weiterhin, dass die vorliegende Orientierungsbeziehung sich durch eine Rotation in 60°-
Schritten um die <111>-Richtung beschreiben ldsst. Dies unterstiitzt die hier durchge-
fithrte Betrachtung bei bestimmten Winkeln von 1 im Abstand von 60°.

Die sich ergebenden Werte und die korrespondierenden Gleitsystemfamilien sind im An-
hang im Abschnitt 9.3 in Tabelle 25 auf Seite 134 zusammengefasst und nachfolgend hier
in Abbildung 63 als Mittelwerte dargestellt. Die Mittelwertbildung erfolgt dann, wenn
fiir einen Winkel ¢ die Gleitsystemfamilie nicht funf linear unabhingige Gleitsysteme
aufweist und dadurch Gleitsysteme mit niedrigerem Schmidfaktor aktiviert werden. So-
fern fiinf linear unabhingige Gleitsysteme vorhanden sind, wird keine Mittelung durch-
gefiihrt.
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Abbildung 63: Verlauf des mittleren Schmidfaktors iiber x

Im Folgenden wird der mittlere Schmidfaktor verwendet. Uber diese Grofie soll eine Aus-
sage tiber die Verformungsaktivitadt einer Probenorientierung unter Beriicksichtigung des
von Mises Kriteriums getroffen werden. Das Kriterium besagt, dass fiir eine allgemeine
plastische Verformung eines Kristalls fiinf unabhingige Gleitsysteme aktiviert werden
miissen [98]. Die Unabhingigkeit ist dann gegeben, wenn die durch Versetzungsbewe-
gung bewirkte Deformation nicht durch eine Kombination anderer Gleitsysteme realisiert
werden kann.

Im Fall der 0° sind die Gleitsysteme der <001>{110}-Familie aktiv. Diese weisen allerdings
nur drei unabhingige Gleitsysteme auf und somit miissen weitere Gleitsysteme aus der
<001>{100}-Familie mit einem geringeren Schmidfaktor aktiviert werden, was in einer ge-
ringeren Verformungsaktivitit resultiert. Der mittlere Schmidfaktor ergibt sich zu 0,393.

Die Betrachtung bei 15° zeigt ebenfalls die Aktivitdt der <001>{110}-Familie. Analog miis-
sen weitere Gleitsysteme aus den Familien <111>{112} und <111>{123} aktiviert werden
und der mittlere Schmidfaktor liegt bei 0,462.

Bei 45° weisen die Gleitsysteme der <111>{112}-Familie die htchsten Werte von 0,500 und
fiinf unabhdngige Gleitsysteme auf. Somit wird hier keine Mittelung mit anderen Gleit-
systemen durchgefiihrt.
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Abschliefiend, bei 90°, sind die Werte der <001>{110}-Familie am hochsten und analog
miissen weitere Gleitsysteme aus der <111>{123}-Familie aktiviert werden. Der mittlere
Schmidfaktor liegt bei 0,441.

Basierend auf der Verformungsaktivitdt der Gleitsysteme kann geschlossen werden, dass
0° den hochsten Verformungswiderstand aufweist und 45° den niedrigsten. Weiterhin
zeigt sich, dass 15° und 90° zwischen den Extremen auf einem dhnlichen Niveau liegen.
Wird nun Abbildung 58 herangezogen und fiir die drei unterschiedlichen Spannungen
100, 150 und 200 MPa betrachtet, zeigt sich im Wesentlichen genau dieser Verlauf. Dies
kann durch eine normierte Betrachtung der minimalen Dehnraten noch verdeutlicht wer-
den. Hierbei werden die ermittelten minimalen Dehnraten auf die geringste Dehnrate fiir
eine Spannung normiert, was 0° in allen Belastungsfillen entspricht. Die normierten mi-
nimalen Dehnraten sind in Abbildung 64 mit dem mittleren Schmidfaktor dargestellt. Es
zeigt sich eine sehr gute qualitative Ubereinstimmung, welche das experimentell ermit-
telte Kriechverhalten widerspiegelt. Der leicht hohere Kriechwiderstand von 15° im Ver-
gleich zu 90° bei 100 und 150 MPa ist ebenfalls sichtbar.

Der Schmidfaktor m in Gleichung (12) ist die Grof3e, welche bei einer konstanten ange-
legten Spannung o die Schubspannung t festlegt. Die Schubspannung ist die Triebkraft
fir die Versetzungsbewegung auf einem Gleitsystem. Unter der Annahme, dass die Ver-
setzungsmobilitdten bei 1000 °C auf den Gleitsystemen ein vergleichbares Niveau auf-
weisen, kann der Schmidfaktor das Kriechverhalten erklidren. In der Literatur wurden fiir
NiAl die Versetzungsmobilitat fiir Stufen bzw. Schraubenversetzungen fiir verschiedene
Gleitsysteme entweder durch eine relative Mobilitdt oder indirekt durch die Peierls-Span-
nung untersucht [102, 103, 106-109]. Dabei zeigen sich Unterschiede fiir einzelne Gleit-
systeme und je nachdem ob Stufen bzw. Schraubenversetzungen betrachtet werden. Al-
lerdings wurden diese Berechnungen und Modellierungen entweder temperaturunab-
héngig oder bei niedrigen Temperaturen durchgefiihrt. Eine Anwendung auf die hier
durchgefiihrten Versuche ist somit nicht sinnvoll, da insbesondere die Peierls-Spannung,
als Maf fiir den Widerstand gegen Versetzungsgleiten, mit steigender Temperatur ab-
nimmt und oberhalb des 0,15-fachen der Schmelztemperatur vernachlédssigbar klein ist
[86], S. 85. Hierdurch kann die Annahme mit den vergleichbaren Versetzungsmobilitdten
legitimiert und das ermittelte Kriechverhalten kann tiber die Betrachtung der Schmidfak-
toren beschrieben werden.
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Abbildung 64: Gegeniiberstellung der normierten minimalen Dehnraten und dem mittleren
Schmidfaktor
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4.3.4 Kriechverhalten von NiAl-9Mo

In diesem Abschnitt wird das Kriechverhalten von NiAl-9Mo behandelt. Die Mikrostruk-
tur wurde im Abschnitt 4.1.4 (S. 46-49) vorgestellt. Die Versuche wurden ausschliefdlich
bei 1000 °C durchgefiihrt, wodurch eine Betrachtung der Aktivierungsenergien nicht
moglich ist. Das Kriechverhalten wurde im Spannungsbereich von 100 bis 250 MPa un-
tersucht, wobei die Belastungsrichtung parallel zu den Molybddnfasern war. Die ermit-
telten minimalen Dehnraten sind in dem Norton-Plot in Abbildung 65 dargestellt. Der
Spannungsexponent von 10,6 ldsst den Riickschluss auf einen versetzungsbasierten
Kriechmechanismus zu. Die im Rahmen dieser Arbeit ermittelten minimalen Dehnraten
wurden in Albiez et al. [66] und [110] veroffentlicht und bilden die experimentelle Basis
fiir das in [66] vorgestellte Modell zur Beschreibung des Kriechverhaltens.

1075 [ A niAloMo1000°C |

10 5
10° E

10° 5

minimale Dehnrate in s*

10710 —— T T rrr

B
100 150 200 250 300 350

Spannung in MPa

Abbildung 65: Norton-Plot fiir die Druckkriechversuche von NiAl-9Mo bei 1000 °C. Die Daten
wurden in [66] und [110] verdffentlicht

Das Modell, welches bei Albiez et al. [66] zur Anwendung kommt, ist physikalisch moti-
viert und soll im Folgenden erldautert werden. Die Grundlage ist ein dreidimensionales
Finite-Element-Modell. Fiir die NiAl-Matrix wurde ideal plastisches Verhalten angenom-
men, da NiAl bei hohen Temperaturen nicht nennenswert verfestigt. Fiir die Mo-Fasern
wurde aufgrund des Grofleneffektes bedingt durch den Faserdurchmesser und den Ein-
fluss der anfanglichen Versetzungsdichte auf die FlieSlspannung ein Verfestigungsmodell
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vorgestellt, welches auf physikalischen Messgrofsen basiert. Fiir die Fasern wurde dann
die Entwicklung der Versetzungsdichte, basierend auf Versetzungsspeicherung und -an-
hilation, betrachtet. Durch die Auswahl einer reprédsentativen periodischen Mikrostruk-
tur und Ermittlung aller notwendigen Materialparameter, welche auf den in dieser Arbeit
durchgefiihrten Versuchen beruhen, konnte dann das Kriechverhalten simuliert werden.
Die Ubereinstimmung zwischen der Simulation und den Kriechversuchen ist sehr gut.
Dies zeigt sich unter anderem bei den minimalen Dehnraten, welche in Tabelle 23 gegen-
tibergestellt sind. Die Simulation unterschétzt tendenziell den experimentell ermittelten
Kriechwiderstand.

Tabelle 23: Gegeniiberstellung der minimalen Dehnraten fiir NiAl-9Mo bei 1000 °C

Spannung in MPa minimale Dehnrate in 1/s
Experiment Simulation [66]
100 3,1-107° 4,8-107°
150 2,8-1077 33-1077
200 32-107° 6,3-107°
250 6,3-107° 6,2-107°

Durch die Modellierung kénnen Kriechkurven bei verschiedene Temperaturen, Span-
nungen und Faserdurchmesser abgebildet bzw. auch vorhergesagt werden.

Das Kriechverhalten bei den hier durchgefiihrten Versuchen, insbesondere die ausge-
préagte minimale Dehnrate, ldsst sich durch die Lastverlagerung aus der Matrix in die Fa-
sern erklédren (vgl. Abschnitt 4.3.1). Die minimale Dehnrate ist der Punkt, ab dem Verset-
zungen in die Faser induziert werden. Somit steigt die Dehnrate danach deutlich an, da
die Fasern durch die Versetzungen geschwécht wurden.
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4.3.5 Vergleich der Kriecheigenschaften

In diesem Abschnitt werden die Kriechwiderstdnde bei 1000 °C der drei Legierungen un-
tereinander und mit Werten aus der Literatur verglichen. In Abbildung 66 sind die ermit-
telten minimalen Dehnraten aus den vorangegangenen Abschnitten 4.3.1 bis 4.3.4 zusam-
menfassend dargestellt. Es zeigt sich, dass NiAl-33,5Cr-0,5Mo den hochsten Kriechwider-
stand fiir alle durchgefiihrten Versuche aufweist. Den zweithochsten Widerstand zeigt
NiAl-9Mo und den niedrigsten besitzt NiAl-31Cr-3Mo unabhéngig von der Erstarrungs-
geschwindigkeit bzw. der daraus resultierenden Mikrostruktur.
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Abbildung 66: Zusammenfassung der ermittelten minimalen Dehnraten fiir die Legierungen
NiAl-33,5Cr-0,5Mo, NiAl-31Cr-3Mo und NiAl-9Mo

Zur besseren Einordnung der ermittelten Dehnraten in die Literatur und zur Verdeutli-
chung des Potentials der hier untersuchten gerichtet erstarrten Legierungen, wird die an-
gelegte Spannung auf die Dichte der jeweiligen Legierung normiert. Die Dichten wurden
ebenfalls im Rahmen dieser Arbeit durch die archimedische Methode bestimmt und sind
in Tabelle 24 zusammengefasst.
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Tabelle 24:Ermittelte Dichten fiir die untersuchten Legierungen

Legierung

Dichte in g/cm3

NiAl-33,5Cr-0,5Mo
NiAl-31Cr-3Mo

NiAl-9Mo

6,17
6,30

6,25

In Abbildung 67 befindet sich der dichtenormierte Norton-Plot. Neben den Legierungen
sind drei Bereiche fiir konventionelle (SL), gerichtet erstarrte (DS) und einkristalline (S5X)
Superlegierungen zu sehen. Die zugrunde liegenden Daten fiir die drei Bereiche befinden
sich im Anhang auf den Seiten 135 bis 136 in Abbildung 75 und in Tabelle 26. Bei den
konventionellen Superlegierungen sei noch angemerkt, dass hierbei auch zwei dispersi-

onsverstdrkte Superlegierungen MA 754 und MA 6000 mit einbezogen wurden.

minimale Dehnrate in s

Abbildung 67: Dichtenormierter Nortonplot fiir NiAl-33,5Cr-0,5Mo, NiAl-31Cr-3Mo und
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Der dichtenormierte Vergleich in Abbildung 67 zeigt, dass insbesondere die gerichtet er-
starrten faserformigen Morphologien NiAl-9Mo und NiAl-33,5Cr-0,5Mo im Bereich von
15 bis 32 MPa - cm3 /g mit einkristallinen Superlegierungen konkurrieren kénnen. Die la-
mellare Morphologie NiAl-31Cr-3Mo liegt im Bereich der gerichtet erstarrten bzw. der
einkristallinen Superlegierungen. Ebenfalls wird klar, dass ein vergleichbarer Kriechwi-
derstand ohne Zugabe von kostspieligen Legierungselementen wie Hafnium, Rhenium
oder Ruthenium moglich ist, was das Potential dieser gerichtet erstarrten eutektischen
Legierungen unterstreicht.

Fiir die in der Einleitung angesprochene Reduzierung des Gewichts kann bei der Betrach-
tung eines festen Volumens fiir ein Turbinenbauteil {iber die Dichte eine Abschitzung
des Einsparpotentials erfolgen. Die mittlere Dichte der NiAl-Cr-Mo-Legierungen betragt
6,24 g/cm? (vgl. Tabelle 24) und die der Superlegierungen liegt bei 8,32 g/cm? (vgl. Ta-
belle 26). Dadurch ergibt sich die Moglichkeit 25 % beim Gewicht bspw. bei einer Turbi-
nenschaufel einzusparen und so die spezifische Leistung zu erhéhen.
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5 Zusammenfassung und Ausblick

In der vorliegenden Arbeit wurde der Einfluss der tiegellosen gerichteten Erstarrung auf
eutektische Legierungen des System NiAl-Cr-Mo untersucht. Hierzu wurden zunéchst
die entstandenen Mikrostrukturen hinsichtlich ihrer faserférmigen oder lamellaren Mor-
phologie analysiert. Der Einfluss der Erstarrungsgeschwindigkeit, je schneller desto ge-
ringere Faser- und Lamellendicken bzw. Abstidnde, konnte experimentell nachvollzogen
werden. Die betrachteten Erstarrungsgeschwindigkeiten lagen fiir die faserférmigen
Morphologien zwischen 20 und 80 mm/h und lieferten mittlere Durchmesser von 670 bis
360 nm mit Abstdnden von 1150 bis 580 nm und einem Faservolumenanteil von 30 - 40 %.
Bei der Legierung NiAl-31Cr-3Mo, mit lamellaren Morphologie, wurden die beiden Er-
starrungsgeschwindigkeiten 40 und 102 mm/h untersucht. Hierbei zeigten sich mittlere
Lamellendicken von 600 bis 350 nm und mittlere Abstdnde von 1650 bis 700 nm bei einem
Lamellenvolumengehalt zwischen 40 und 45 %. Hinsichtlich der Legierungszusammen-
setzung zeigte sich bei NiAl-33,5Cr-0,5Mo, dass die Zugabe von 0,5 at.% Mo zu tenden-
ziell grofieren Faserdurchmessern und -abstdnden fiihrt, aber die Morphologie faserfor-
mig bleibt. Eine Zugabe von tiber 0,6 at.% Mo, wie bei NiAl-31Cr-3Mo, verdndert die
Morphologie von faserférmig zu lamellar, was auch zur Aussage von Cline und Walter
[30] passt.

Das Hochtemperaturverhalten wurde im Bereich von 900 bis 1100 °C durch Oxidations-
experimente und durch Kriechversuche an den drei Legierungen NiAl-33,5Cr-0,5Mo,
NiAl-31Cr-3Mo und NiAl-9Mo untersucht.

Durch die Oxidationsversuche konnte gezeigt werden, dass die chromhaltigen Legierun-
gen im Vergleich zu NiAl-9Mo einen hoheren Oxidationswiderstand aufweisen. Nur bei
NiAl-33,5Cr-0,5Mo konnte ein parabolisches Oxidationsverhalten tiber alle Versuche fest-
gestellt werden. Diese Legierung wies durch die Ausbildung einer dichten Al>Os-Schicht
auch den hochsten Oxidationswiderstand bei 1000 und 1100 °C auf. Bei 900 °C ist der Wi-
derstand im Vergleich zur lamellaren Morphologie allerdings geringer. Durch die Hin-
weise auf die Bildung von Cr.O; ab 1000 °C kann das temperaturabhidngige Verhalten
erklart werden. Im Fall von NiAl-31Cr-3Mo wurde bei 900 und 1000 °C eine parabolische
Oxidation durch die Ausbildung von Aluminiumoxid beobachtet. Somit konnen die
(Cr,Mo)-Lamellen durch Al,Os tiberwachsen und die Bildung von Chromoxid weitestge-
hend unterdriickt werden. Fiir 1100 °C zeigte sich ein anndhernd lineares Oxidationsver-
halten, da die Oxidschicht aus Aluminium- und Chromoxid deutliche Risse aufwies und
somit das Grundmaterial nicht ausreichend schiitzen konnte. Den geringsten Oxidations-
widerstand zeigte NiAl-9Mo bei allen Versuchen. Der Hauptgrund hierfiir ist die Bildung
von volatilem MoO; aus den Mo Fasern, was zu anfanglichen Massenverlusten fithrt und

das Uberwachsen durch eine dichte Oxidschicht erschwert bzw. verhindert. Zusitzlich
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konnten die grofsvolumigen Oxidverbindungen NiMoO; und Alx(MoOs)s mittels XRD
nachgewiesen werden. Diese begtinstigen eine Schadigung und das Abplatzen der Oxid-
schicht. Abschliefiend wurde bei 1100 °C das gesamte Grundmaterial oxidiert und es
konnte im untersuchten Querschnitt kein Grundwerkstoff mehr nachgewiesen werden.
Basierend auf den hier durchgefiihrten Untersuchungen wiirde fiir die Anwendung als
Turbinenwerkstoff nur NiAl-33,5Cr-0,5Mo in Frage kommen. Dieser erfiillt die Anforde-
rungen beziiglich des Oxidationswiderstand bei hohen Temperaturen (>1000 °C) am bes-

ten.

Die Oxidationsversuche sollten um die nachfolgenden Bereiche erganzt werden. Im Tem-
peraturbereich von 900 bis 1000 °C sollte eine detailliertere Untersuchung erfolgen, da
hier bei NiAl-33,5Cr-0,5Mo eine erhchte Oxidation festgestellt wurde. Durch Betrachtung
verschiedener Temperaturen kann so der Punkt, ab dem sich das Verhalten bzw. der Me-
chanismus dndert identifiziert werden. Ebenso koénnten in situ XRD Untersuchungen
Aufschluss dariiber geben, wie der Mechanismus genau ablduft. Generell sind auch Ver-
suche denkbar, welche den Einfluss von Durchmesser/ Dicke und Abstand von Fasern
oder Lamellen bei einer Legierung auf den Oxidationswiderstand analysieren. Abschlie-
Bend sollte der Hochtemperaturkorrosionswiderstand bei Einwirken von Wasserdampf,
Salzen, Halogenen und Schwefelverbindungen genauer analysiert werden
[88], S. 480-496.

Die durchgefiihrten Kriechversuche zeigen das Potential der gerichtet erstarrten Legie-
rungen aus dem System NiAl-Cr-Mo im Vergleich zu eingesetzten Superlegierungen
durch dhnliche Kriechwiderstdnde. Ihre Dichte, im Bereich zwischen 6,17 und 6,30 g/cm?,
liegt ca. 25 % unter der von Nickelbasis-Superlegierungen mit Dichten zwischen 7,75 bis
8,97 g/cm?® und wiirde deutliche Gewichtseinsparungen ermoglichen. Bei 1000 °C und im
Spannungsbereich von 100 bis 200 MPa zeigte die Legierung NiAl-33,5Cr-0,5Mo den
hochsten Kriechwiederstand mit minimalen Dehnraten zwischen 5,8-107'% bis
1,5-10781/s. Im Vergleich lag NiAl-9Mo bei 3,1 - 1071 bis 3,2 - 1077 1/s. Den niedrigs-
ten Kriechwiderstand lieferte NiAl-31Cr-3Mo mit Werten zwischen 1,7-1078 bis
54-1077 1/s. An dieser Legierung konnte auch gezeigt werden dass der Kriechwider-
stand innerhalb der experimentellen Streuung unabhéngig von der Lamellendicke bzw.
dem -abstand ist. Ebenso wurde der signifikante Einfluss der Belastungsrichtung in Re-
lation zur Wachstumsrichtung auf den Kriechwiderstand bei NiAl-31Cr-3Mo nachgewie-
sen und quantifiziert. Die minimalen Dehnraten fiir eine Belastung unter 0° (parallel zu
den Lamellen) lagen im Bereich von 1,7 -1078 bis 5,4-10771/s und unter 45° bei
1,2-107° bis 3,8 -107* 1/s, was einem Unterschied von drei Dekaden entspricht. Zwi-
schen diesen beiden Extremen lagen die Werte fiir 15° und 90° mit minimalen Dehnraten

von 3,9-1077 und 5,6-107>1/s. Die Ergebnisse konnten iiber eine Betrachtung der
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5. Zusammenfassung und Ausblick

Schmidfaktoren fiir verschiedene Gleitsysteme von NiAl fiir die unterschiedlichen Belas-
tungsrichtungen und unter Beriicksichtigung der Wachstumsbeziehung [30] zwischen
Matrix und Lamellen erklart werden.

Das anisotrope Werkstoffverhalten sollte ebenfalls fiir die faserférmigen Morphologien
untersucht werden, da ein richtungsabhédngiger und um drei Dekaden niedrigerer
Kriechwiderstand bei der Auslegung von Turbinenbauteilen beriicksichtigt werden
muss. Ebenfalls widre zu kldren, ob der Faserdurchmesser und Abstand wie bei
NiAl-31Cr-3Mo, nur einen geringen Einfluss auf die minimale Dehnrate haben. Abschlie-
lend wiirde eine umfassende Untersuchung mittels Transmissionselektronenmikrosko-
pie (TEM) Aufschluss iiber die sich bildenden Versetzungsstrukturen geben. Durch ge-
eignete Versuchsfithrung konnten auch die Zustdnde vor, bei und nach dem Erreichen
der minimalen Dehnrate detailliert untersucht werden, um den Schadigungsmechanis-

mus weiter zu klaren.

Aus den Ergebnissen dieser Arbeit wird NiAl-33,5Cr-0,5Mo zusammenfassend als viel-

versprechender Kandidat fiir den Einsatz als Turbinenwerkstoff vorgeschlagen.
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9 Anhang

9.1 Oxidationskonstanten
Temperatur in °C

O O & O Q
QO 4,07 O QO \) \)
g N o

S S
NN NN S o\

6 7 8 9 10 11
reziproke Temperatur in 10°/K
[ Jo-AlL0, | div. | [Hindam et al.] [ | AL0,/Cr,0,] Ni-6AI-20Cr | [Goward]
I o210, | Ni-25Al; B-1900 | [Goward] [ ALO, / Cr,0,4| Ni-xAl-yCr | [Giggins et al.]

x:12...18,y: 10...30

a-AlLO; | Ni-25Al | [Giggins et al.]
a-AlLO; | Ni-47.2A1-0.05Zr | [Rybicki et al.] - Cr,0, | div. | [Hindam et al.]
0-Al,O, | NiAl | [Grabke] Il cr,0, | Ni-30Cr | [Goward]

» e 2 020-Al,0, | NiAl | [Rybicky et al.] ==« =Cr,05| Ni-30Cr | [Giggins et al.]
------- 0-AL,0, | NiAl | [Grabke] X Ni-xAl x: 42...55 [Hutchings et al.]
— - =7-Al,0, | NiAl | [Grabke] © CMSX-2 [Pieraggi et al.]
v
=

NiAl-34 [Grabke]

div. = diverse Legierungen NiAl-30,75Cr-3Mo-0,25Ho [Guangye et al.]

Zusammensetzungen in at.%

Abbildung 68: Zusammenfassung und detaillierte Darstellung der Oxidationskonstanten basie-
rend auf Hindam et al. [111], Goward [112], Giggins et al. [113], Rybicky et al. [52], Grabke
[90], Hutchings et al. [114], Pieraggi et al. [115] und Zhang et al. [72]
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9.2 Vorgehen zur Bestimmung der Schmidfaktoren

Das Vorgehen wird nachfolgend beschrieben:

1. Bestimmung aller Permutationen fiir eine Gleitsystemfamilie <u vw >{ h k [ jun-
ter der Bedingung [u v w] - (h k 1) = 0 mit der Gleitrichtung [u v w| und der
Gleitebene (h k 1).

2. Bestimmung des Vektors, der senkrecht auf [111] und [112] steht, {iber Bildung
des Kreuzproduktes [111] x [112] = [110]. Dies ist wichtig, um die Gegebenhei-
ten der Wachstumsbeziehung [30] bei der Rotation der Lamellen innerhalb des
transversalen Schnittes beizubehalten.

3. Rotation des [110]-Vektors um [111]-Drehachse in 1°-Schritten entlang 1 = 0° ...
360°.

4. Die unter 3. ermittelten Vektoren (vgl. Abbildung 69) werden nun als neue Dreh-
achsen verwendet, um die Belastungsrichtungen in definierten Winkeln y =0°,
15°, 45° und 90° zur [111]-Orientierung zu ermitteln.

Abbildung 69: Darstellung der Vektoren und der Rotation

5. Fir die unter 4. ermittelten Belastungsrichtungen L = [L; L, L;] werden die Ko-
ordinaten (Xs und Ys) in der stereographischen Projektion bestimmt. Dies erfolgt

L2
1+Ls

tiber die Formeln fiir eine winkeltreue Projektion Xg = % und Yg = und ist
3

in Abbildung 70 exemplarisch fiir Xs dargestellt. Analog ist das Vorgehen fiir Yg
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Z
t CE_XS_ Ll
Ty T 14 L,

L,
= X, =
141,
— X

Abbildung 70:Bestimmung der X-Koordinate eines Vektors fiir eine stereographische Pro-

jektion

6. Nachfolgend werden die Schmidfaktoren fiir die Gleitsysteme aus 1. mit den aus
4. bestimmten Belastungsrichtungen berechnet. Die erfolgt {iber die vektorielle

Form des schmidschen Schubspannungsgesetzes:
_ R L)+ Ry L)+ (R3 - Ly) (Ey-Ly) + (Ep - L) + (E5 - L) 13)

m =
JR?+R2+R%-\JI2+12+1% JE? +E?+E?-\JI2+1%+13

Gleitrichtung R = (Ry, Ry, R3)
Gleitebene E = (Ey, E,, Es)

Belastungsrichtung L = (Lq, L, L)
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9.3 Schmidfaktoren fiir die Gleitsysteme
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Abbildung 71: Schmidfaktoren fiir die Gleitsysteme fiir die 0°-Belastung
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Abbildung 72: Schmidfaktoren fiir die Gleitsysteme fiir die 15°-Belastung
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Tabelle 25: Gegeniiberstellung der ermittelten maximalen und gemittelten Schmidfaktoren

ir)fo irl{)° 1.GSF | mpa, | 2.GSE | mpe, | m@p) | m
0 | <001>{110} | 0,471 | <111>{112} | 0,314 | 0,393

0 60 | <001>{110} | 0471 | <111>{112}| 0,314 | 0393 | 0,393
120 | <001>{110} | 0471 | <111>{112} | 0314 | 0,393
0 | <001>{110} | 0,474 | <111>{112} | 0,467 | 0,470

15 | 60 | <001>{110] | 0,492 | <111>{123] | 0,397 | 0,444 | 0,462
120 | <001>{110} | 0474 | <111>{112} | 0,467 | 0,470
0 | <111>{112} | 0,500 ; - -

45 | 60 | <111>{112} | 0,500 - - ~ | 0500
120 | <111>{112} | 0,500 ; - -
0 | <001>{110} | 0471 | <111>{123} | 0411 | 0,441

90 | 60 |<001>{110} | 0471 | <111>{123) | 0411 | 0,441 | 0,441
120 | <001>{110} | 0,471 | <111>{123} | 0,411 | 0,441
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9.4 Kriechwiderstinde aus der Literatur

minimale Dehnrate in s

10!

1072
1073

107

10

normierte Spannung in MPa-cm?g

100

® Nimonic75 | HR1996a

@ Hastelloy-X | KYK2008

O Alloy 617 | KPE2015
—N-100 | NI1
——IN-100 | NI2

o IN-100 | DH1978

+ MA 754 | HR1996h

X MA 6000 | HR1996¢

© & ¢ & 0O @ 0O

NASAIR 100 | NE1985

Rene N6 | WOR1996
CMSX-4 | MDR2008
MAR-M247 | NE1984
MAR-M247 [111] | YST2013a
MAR-M247 [001] | YST2013b
MAR-M247 +xCo | WJJ2015

A IN738LC
A GTD-111
A GTD-111
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—5|
==5X

Abbildung 75: Literaturiibersicht (vgl. Tabelle 26) zu Kriechwiderstinden von Superlegierungen

in verschiedenen Zustinden konventionell (blau), einkristallin (griin) und gerichtet erstarrt (rot)
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Tabelle 26: Verwendete Literaturstellen in Abbildung 75

Legierung Bezeichnung in Temperatur Quelle Dichte

Abbildung 75  in°C in g/cm?
@® Nimonic75 HR199%6a 1000 [116] 8,36 [117]
@ Hastelloy-X KYK2008 950 [118] 8,22 [119]
O  Alloy 617 KPE2015 950 [120] 8,32 [121]
— IN-100 NI1 982 [122] 7,75 [122]
— IN-100 NI2 1038 [122] 7,75 [122]
O IN-100 DH1978 950 [123] 7,75 [122]
+ MA754 HR1996b 1000 [116] 8,30 [124]
X MA 6000 HR199%6c 1000 [116] 8,11 [124]
[] NASAIR 100 NE1985 1000 [125] 8,59 [126]
B ReneNe6 WOR1996 982 [127] 8,97 [128]
] cmsx4 MDR2008 1000 [129] 8,70 [130]
> MAR-M247 NE1984 1000 [131] 8,54 [132]
@ MAR-M247 [111] YST2013a 1040 [133] 8,54 [132]
€ MAR-M247 [001] YST2013b 1040 [133] 8,54 [132]
© MAR-M247+xCo  WJJ2015 1010 [134] 8,54 [132]
A IN738LC BSD2004 950 [135] 8,11 [136]
A GTD-111 1552006 982 [137] 8,30 [138]
/A GTD-111 DK2017 982 [139] 8,30 [138]
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