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1. Einleitung 

Wenn man derzeit Berichterstattungen in den Medien verfolgt, gibt es ein Thema 
das immer wieder auftaucht – der Klimawandel. Dabei gilt als eine der 
Hauptursachen das wachsende Verkehrsaufkommen und damit verbunden der 
erhöhte Gehalt an Kohlendioxid in der Atmosphäre. Durch die gesellschaftspolitische 
Relevanz dieses Themas versucht die Flugzeug- und Automobilindustrie nun schon 
seit längerem mit neuen Technologien auf diese Problematik zu reagieren. Eine 
Möglichkeit zur Reduktion des Kraftstoffverbrauchs, und damit zur Verringerung des 
CO2 Ausstoßes, besteht darin am Gewicht der beweglichen Bauteile in 
Verbrennungskraftmaschinen zu sparen. Bei einer äquivalenten Leistungsfähigkeit 
der jeweiligen Maschine kann dies nur dadurch ermöglicht werden, dass die 
Materialien die den derzeitigen Stand der Technik darstellen durch Materialien 
ersetzt werden, welche bei gleich bleibenden Eigenschaften eine geringere Dichte 
aufweisen. Darum gibt es bei den Herstellern von Strahltriebwerken derzeit starke 
Bestrebungen Nickel-Basislegierungen durch intermetallische -Titanaluminium-
legierungen, die nur die Hälfte der Dichte von Superlegierungen aufweisen, als 
Turbinenschaufelwerkstoff zu ersetzen. 

Konventionelle -Titanaluminiumlegierungen weisen einen Al-Gehalt von 45-
48 at.% auf und bestehen hauptsächlich aus den intermetallischen Phasen -TiAl und 

2-Ti3Al [1]. Die stark kovalenten Bindungsanteile dieser Ordnungsphasen und die 
daraus resultierenden Gitterstrukturen führen zu hohen spezifischen 
Festigkeitswerten, die erst ab Temperaturen von ca. 800°C stark absinken. Durch die 
Variation des Al-Gehalts und die Zugabe weiterer Legierungselemente, sowie durch 
verschiedene thermomechanische Verfahren und Wärmebehandlungen, bieten sich 
viele Möglichkeiten das Eigenschaftsprofil dieser intermetallischen Legierungen zu 
verändern. Dabei gilt es allerdings zu beachten, dass die Umformung dieser 
Legierungsklasse erst bei hohen Temperaturen und isothermen Bedingungen 
optimal funktioniert. 

Die 3. Entwicklungsgeneration der -Titanaluminide – die so genannten TNB-
Legierungen - zeichnen sich durch einen hohen Niob-Gehalt von 5-10 at.% aus und 
bestechen durch ihre Kriechbeständigkeit [2]. TNB-Legierungen erstarren peritektisch 
und ein vollständiger Konzentrationsausgleich der Legierungselemente während der 
Erstarrung der Schmelze ist daher schwer möglich. Die Firma Böhler-Schmiede-
technik nützte zum Schmieden von TNB-Legierungen ein nahezu konventionelles 
Schmiedeverfahren. 
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Aufgrund des engen Prozessfensters für die Umformung, verstärkt durch die aus der 
peritektischen Erstarrung resultierenden chemischen Inhomogenitäten, gestaltete es 
sich sehr schwierig, eine reproduzierbare und profitable Prozessroute aufzubauen 
[1]. 

Aus diesem Grund wird am Department Metallkunde und Werkstoffprüfung 
gemeinsam mit Böhler Schmiedetechnik und anderen Projektpartnern eine neue 
Projektlegierung, ausgehend von thermodynamischen Vorhersagen [3] entwickelt, 
von der man sich ein verbessertes Umformverhalten, gepaart mit einer besseren 
chemischen und mikrostrukturellen Homogenität erwartet. Im Gegensatz zu den 
TNB-Legierungen weist diese Legierungsklasse, welche als TNM-Legierungen 
bezeichnet werden, einen abgesenkten Nb und Al Gehalt auf und durchläuft daher 
eine direkte Erstarrung über die -Phase, d. h. ein peritektischer Erstarrungspfad 
wird vermieden. 

Ziel dieser Arbeit war es diese neue Legierung ausgehend vom Gusszustand bis 
zum geschmiedeten Material zu charakterisieren. Besonderes Augenmerk wurde 
dabei auf die Mikrostruktur nach dem Schmieden, und die Möglichkeit die 
mechanischen Eigenschaften durch eine geeignete Wärmebehandlung zu 
optimieren, gelegt. Des Weiteren wurden Umformversuche am Dilatometer 
durchgeführt um eine Aussage über die Fließspannung in Abhängigkeit von der 
Temperatur zu erhalten. 
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2. Theoretische Grundlagen 

2.1. Metallkundlicher Überblick 

2.1.1. Das binäre Ti-Al- Phasensystem 

Im binären Ti-Al- Phasensystem (Abbildung 2-1) treten, im für technischen 
Anwendungen interessanten Legierungsbereich mit einem Gehalt von 42- 49 at.% 
Aluminium, verschiedene Phasen auf. Diese Phasen beeinflussen, in Abhängigkeit 
von ihrem Volumenanteil, durch die ihnen zugrunde liegende Kristallstruktur die 
später diskutierten Eigenschaften der Titanaluminide maßgeblich. Betrachtet man 
das System im thermodynamischen Gleichgewicht, so treten bei Raumtemperatur 
und im diskutierten Zusammensetzungsbereich, die intermetallische - und 2-Phase 
auf. Die -TiAl Phase besitzt eine geordnete, tetragonal flächenzentrierte L10 Struktur 
(CuAu- Typ). Die tetragonale Verzerrung der Einheitszelle resultiert dabei aus dem 
schichtweisen Aufbau der Einheitszelle, wie es Abbildung 2-2a dargestellt ist. Die 
geordnete hexagonale 2-Ti3Al Phase tritt in -TiAl-Basislegierungen, in Abhängigkeit 
des Al- Gehaltes, mit einem Volumenanteil von 5– 20 %, auf. Sie ist durch eine DO19 
Struktur des Typs Ni3Sn gekennzeichnet (Abbildung 2-2b) [4]. Die beiden 
Raumtemperaturphasen weisen neben ihren metallischen Bindungsanteilen starke 
kovalente Bindungsanteile auf [5]. 

 

Abbildung 2-1: Binäres Phasendiagramm des Systems Ti-Al. In gelber Farbe ist der 
technisch interessante Legierungsbereich markiert. In rot ist die -Transuslinie und in 
blau die eutektoide Temperatur eingezeichnet [6]. Hinweis: Durch Legieren mit Nb 
und Mo werden die Phasengrenzen stark modifiziert.  
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Bei einer Temperatur von ca. 1130°C wird die eutektoide Temperatur (Teu) 
erreicht, über der sich die geordnete 2-Phase in eine ungeordnete, hexagonale 
Mischkristallphase, die -Ti Phase, umwandelt. Über der eutektoiden Temperatur 
beginnt das Zweiphasengebiet in dem die -Ti und -Phasen auftreten. Zu höheren 
Temperaturen hin wird dieses Gebiet durch die technisch wichtige -Transuslinie 
begrenzt. Wie im Kapitel 2.1.2 genauer erläutert, können bei Wärmebehandlungen 
im Bereich der -Transustemperatur gezielte Mikrostrukturmodifikationen eingestellt 
werden. Gemäß der Gibbschen Phasenregel befindet sich über der 

-Transustemperatur ein Einphasengebiet, in dem nur noch die -Ti Phase auftritt. 
Im binären Phasensystem tritt bei geringeren Al-Konzentrationen und erhöhten 
Temperaturen weiters die kubisch-raumzentrierte -Phase auf. In ternären Systemen 
ist es möglich, den Existenzbereich dieser Phase zu erhöhten Al-Konzentrationen hin 
zu erweitern. Die -Phase kann dann unterhalb der -Transuslinie in die geordnete 
kubisch-raumzentrierte B2-Struktur umwandeln (Abbildung 2-2c) [7]. Gerade für die 
untersuchte TNM-Legierung spielt das Auftreten dieser Phase eine wesentliche 
Rolle, da diese Legierung, wie in Kapitel 2.3.1 erläutert, über die -Phase erstarrt. 

 

 
 

Abbildung 2-2: Darstellung der wichtigsten Kristallmodifikationen die in -TiAl-Legierungen 
mit Al-Konzentrationen zwischen 42- 49 at.% auftreten können. (a) -TiAl, (b) 2-Ti3Al, 
(c) geordnete kubisch raumzentrierte -Ti Phase mit B2-Struktur. 

a) b) c) 
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2.1.2. Mikrostrukturmodifikationen 

In -TiAl Basislegierungen können aufgrund des mehrphasigen Aufbaues durch 
Wärmebehandlungen sehr unterschiedliche Gefügearten eingestellt werden. Anhand 
der Mikrostrukturmodifikationen ist eine sehr gute Möglichkeit gegeben, die 
mechanischen Eigenschaften des Materials gezielt zu beeinflussen. Dabei werden 4 
Gefügetypen (siehe Abbildung 2-4) unterschieden, die durch die Auslagerung im 
vorgegebenen Temperaturbereich, mit einer anschließenden Luft- bzw. 
Ofenabkühlung, entstehen. Die folgenden Betrachtungen zur Ausbildung der 
Mikrostruktur gelten im Wesentlichen für binäre Ti-Al Legierungen. 

• Volllamellare Gefüge (Fully Lamellar - FL):  

Legierungen mit einem Al Gehalt von 42- 49 at.% können entweder über eine 
peritektische Reaktion oder wie die entwickelte TNM Legierung, vollständig über die 

-Phase erstarren (siehe Kapitel 2.3.1). Unabhängig vom Erstarrungsweg wird 
jedoch in binären Legierungen immer das  Einphasengebiet (siehe Abbildung 2-4) 
durchlaufen. Der weitere Abkühlungsweg gestaltet sich dann gemäß folgender 
Reaktion:    +   2 +  [8]. 

Wird nun eine Wärmebehandlung über der -Transustemperatur, d.h. im 
Einphasengebiet durchgeführt, bildet sich bei der anschließenden Abkühlung ein 
Gefüge aus Lamellenkolonien, das bei Raumtemperatur aus 2- und -Lamellen 
zusammengesetzt ist. Gemäß der erwähnten Umwandlungsreaktion scheiden sich 
beim Unterschreiten von T  aus den globularen -Körnern die -Lamellen aus. Dabei 
wächst die -Phase mit der Orientierungsbeziehung nach Blackburn [9] in das -Korn 
hinein. Die (111) Ebenen der tetragonalflächenzentrierten -Lamellen sind dann 
parallel zu den (0001) Basalebenen der hexagonalen -Körner orientiert. Als 
Keimstellen für die -Lamellen dienen dabei die sich unterhalb von T  bildenden 
Shockley Partialversetzungen. Sie treten in der Basalebene der -Phase auf, 
wodurch ein Stapelfehler entsteht [10]. Da sich die hexagonale Struktur von einer 
kubisch- flächenzentrierten Struktur nur durch ihre Stapelfolge unterscheidet, ist 
somit die -Phase in die -Phase überführt worden. Die Einstellung der 
entsprechenden chemischen Zusammensetzung erfolgt während der Umwandlung 
durch Diffusionsvorgänge. Der Unterschied zwischen einer kubisch- flächen-
zentrierten Struktur und der tetragonalen L10 -Struktur liegt lediglich in einer 
geringfügigen Verzerrung der c-Achse [5]. 
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Aufgrund der tetragonalen Verzerrung und der damit voneinander 
unterscheidbaren (111) Ebenen, bilden sich in den -Lamellen Domänen aus, die 
durch eine vielfache Rotation von 60° um die [111]-Richtung zueinander verdreht 
sind. Es entstehen sechs Orientierungsmöglichkeiten innerhalb der -Lamellen [11, 
12], die zu unterschiedlichen Grenzflächen, wie z.B. - bei einer Drehung um 180° - zu 
Zwillingsgrenzen, führen [13]. Eine schematische Darstellung einer gebildeten 
lamellaren Struktur ist in Abbildung 2-3 zu sehen. 

 

Abbildung 2-3: Bildung einer lamellaren Struktur mit unterschiedlichen -Domänen aus dem 
-Mutterkorn [14]. 

 

Das Wachstum der -Lamellen ist ein diffusionsgesteuerter Prozess. Somit ist der 
Lamellenabstand eine Funktion der Abkühlgeschwindigkeit und kann von mehreren 
10nm bis mehrere μm betragen [8, 15]. Unterhalb der eutektoiden Temperatur erfolgt 
schlussendlich noch innerhalb der -Lamellen die Ordnungsumwandlung 2. 
Volllamellare Gefüge sind aufgrund der fehlend zweiten Phase während der 
Wärmebehandlung über T  sehr grobkörnig, da das Wachstum der -Körner nicht 
gehemmt wird (vergleiche Abbildung 2-4).  

• Nahezu Lamellare Gefüge (Nearly Lamellar - NL): 

Wird die Wärmebehandlung knapp unterhalb der -Transustemperatur 
durchgeführt, so bildet sich ein Gefüge aus, welches fast vollständig aus lamellaren 
Körnern besteht. An den Korngrenzen und Tripelpunkten findet man jedoch feine 
globulare -Körner, die dafür verantwortlich sind, dass NL-Gefüge feiner sind als 
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FL-Gefüge. Die Phasenanteile werden stark von Glühtemperatur und Glühdauer 
beeinflusst [16]. 

• Duplex Gefüge: 

Gemäß dem Hebelgesetz nimmt der Anteil der -Phase bei einer Absenkung der 
Wärmebehandlungstemperatur im (  + )- Phasengebiet immer mehr zu. Wird die 
Glühung ca. in der Mitte des Zweiphasengebiets durchgeführt, so sind die 
Phasenanteile ca. gleich hoch. Duplex Gefüge sind somit durch globulare -Körner 
und lamellare 2/ -Körner gleicher Größe gekennzeichnet. Vereinzelt treten auch 
globulare 2-Körner an Korngrenzen der -Körner auf [16].  

• Near Gamma Gefüge: 

Mit absinkender Wärmebehandlungstemperatur nimmt auch der Volumenanteil an 
lamellaren Körnern ab. Schließlich erhält man bei einer Glühung, die knapp oberhalb 
der eutektoiden Temperatur stattfindet, ein Gefüge aus globularen - und, 
entsprechend dem Hebelgesetz, geringeren Anteilen an 2-Körnern.  

 

Abbildung 2-4: Ausschnitt aus dem binären Phasendiagramm für Ti-Al mit Aufnahmen der 
vier typischen Gefügetypen mittels Lichtmikroskopie (polarisiertes Licht) – jeweils 
links und Rasterelektronenmikroskopie (BSE Mode) – rechts [16]. 

 

   +

2

2  +

L

-T
ra

ns
us

 Li
ne

Te
m

pe
ra

tu
re

 [°
C

]

1000

1100

1200

1300

1400

1500

1600

36 40 44 48 52 56
Aluminium [At%]

Fully Lamellar

Duplex Near Gamma

Nearly Lamellar



Theoretische Grundlagen  8 

2.1.3. Mechanische und physikalische Eigenschaften 

Wie in Kapitel 1 bereits erwähnt, wird den -Titanaluminiden ein großes 
Anwendungspotential als Werkstoff für Hochtemperaturanwendungen in beweglichen 
Bauteilen, wie z. B. Turbinenschaufeln, zugeschrieben.  

Speziell die geringe Dichte der -Titanaluminide (3,9-4,1 g/cm3), gepaart mit einer 
hohen spezifischen Festigkeit und Kriechbeständigkeit machen den Werkstoff für 
diese Anwendungen so interessant. Zusätzlich besticht dieser Werkstoff durch seine 
gute Oxidationsbeständigkeit [2, 17] und seine fehlende Neigung zu Titanfeuer. Die 
hohe spezifische Festigkeit ist auf die in den intermetallischen Phasen gerichteten, 
stark kovalenten, Bindungsanteile zurückzuführen. Sie bleibt bis zu Temperaturen 
von 800°C auf einem konstant hohem Niveau und beginnt dann abzusinken 
(Abbildung 2-5). Anzuführen ist des Weiteren der im Vergleich zu Titanlegierungen 
außergewöhnlich hohe E-Modul (155 – 180 GPa). Auch er ist eine Konsequenz der 
gerichteten kovalenten Bindungsanteile. 

 

Abbildung 2-5: Vergleich der spezifischen Streckgrenzen als Funktion der Temperatur [16]. 

 

Aufgrund der stark kovalenten Bindungsanteile und der geordneten Kristallstruktur 
zeigen -TiAl Basislegierungen bei Raumtemperatur ein sprödes Verhalten. Bei ein-
phasigem -TiAl mit Aluminium Gehalten > 51 at.% werden daher nur 
Bruchdehnungen von  1% erreicht. Durch die 2-Phase, die eigentlich wesentlich 
spröder als die -Phase ist, kann die Duktilität bei Raumtemperatur wegen ihrer 
höheren Löslichkeit für Verunreinigungen (O, H, N, C) etwas verbessert werden [18, 
19]. Eine Umformung des Werkstoffs ist jedoch nur durch thermomechanische 
Verfahren weit oberhalb der spröd-duktil Übergangstemperatur (>700°C) 
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möglich [16]. Ab dieser Temperatur wird ein steiler Abfall der Fließspannung 
beobachtet [5, 13, 20], der auf die Aktivierung von Kletterprozessen zurückgeführt 
werden kann [13]. 

Das Kriechverhalten wird im Wesentlichen über den lamellaren Gefügeanteil und 
den vorliegenden Lamellenabstand bestimmt [21]. Die hohen Grenzflächenanteile 
wirken dabei als Hindernisse für Versetzungsbewegungen [22, 23]. Entgegen den 
Erwartungen ist jedoch die Kriechrate in Duplex Gefügen höher als jene in Near 
Gamma Gefügen. Der Grund liegt darin, dass die Versetzungsmobilität in den -
Körnern von Duplex Gefügen, wegen der - weiter oben beschriebenen - 
„reinigenden“ Wirkung der 2-Phase, höher ist [24]. Einen Überblick zu den 
Kriecheigenschaften ist in den Untersuchungen von Appel et. al gegeben [13]. In 
Abbildung 2-6 werden die Kriechraten einer konventionellen zweiphasigen TiAl 
Legierung mit unterschiedlichen Gefügemodifikationen gezeigt. 

 

Abbildung 2-6: Darstellung der Kriechraten einer Ti-42Al [mol.%] Legierung als Funktion der 
Dehnung für unterschiedliche Gefügetypen bei 815°C. Geprüft wurde mit einer 
Spannung von 150MPa [25]. 

 

Generell lässt sich feststellen, dass die in diesem Kapitel besprochenen 
Eigenschaften insgesamt stark von der vorliegenden Mikrostruktur abhängen. Mit 
einer guten Kriechbeständigkeit, einer hohen Festigkeit und Streckgrenze, einem 
hohen E-Modul sowie einer guten Bruchzähigkeit zeigen lamellare Gefüge dabei die 
ausgewogensten Eigenschaften [26]. InTabelle 2-1 wird abschließend ein Überblick 
über typische Kennwerte und andere Eigenschaftsgrößen von -TiAl 
Basislegierungen gegeben. 
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Tabelle 2-1: Eigenschaftsprofil von TiAl Basislegierungen. Die Werte hängen wesentlich von 
der chemischen Zusammensetzung und der Mikrostruktur ab [2, 15, 27]. 

Eigenschaft Typischer Größenbereich 
Dichte [gcm-3] 3,9 - 4,3 
E-Modul [GPa] 155 - 180 
RT-Streckgrenze [MPa] 350 - 1200 
RT-Zugfestigkeit [MPa] 440 - 1300 
RT-Bruchdehnung [%] 1 - 4 
HT-Bruchdehnung [%] 10 - 600*) 
Oxidationsgrenze [°C] 700 - 950 
Kriechgrenze [°C] 700 - 950 
Kriechraten [s-1] 10-6 - 10-10 
RT-Bruchzähigkeit [MPam1/2] 12 - 35 
HT-Bruchzähigkeit [MPam1/2] 20 - 50 
RT-Ermüdungsfestigkeit [MPa] 600 
HT-Ermüdungsfestigkeit [MPa] 500 (700°C) 

*) Mit sehr feinen Gefüge können TiAl-Legierungen sogar superplastisches Verhalten zeigen 

2.1.4. Einfluss ternärer Legierungselemente 

Die in den Kapiteln 2.1.1 bis 2.1.3 besprochenen Merkmale werden stark über das 
Legierungskonzept beeinflusst. Dabei ist die wichtigste Einflussgröße der Al-Gehalt. 
Über ihn wird der Erstarrungspfad maßgeblich bestimmt (siehe Kapitel 2.3.1). 
Weitere Legierungselemente können einzelne Phasen über weite Bereiche 
stabilisieren und verändern somit auch den Erstarrungspfad und in weiterer Folge die 
auftretende Mikrostruktur. Im Speziellen soll hier auf die Elemente Nb und Mo 
verwiesen werden, die als starke -Stabilisatoren wirken [28]. Als kornfeinendes 
Element wird häufig Bor zulegiert, welches sich in Form von TiB2 
[bzw. (Ti, Nb, Mo)B2] im Gefüge wieder findet [16, 29]. Der Einfluss ternärer 
Legierungselemente auf die Duktilität, die Bruchzähigkeit und die Oxidations-
beständigkeit wird ausführlich in [30, 31] diskutiert. Die Mechanismen zur Erhöhung 
der Festigkeit und Kriechbeständigkeit wurden vor allem von [17, 32, 33] untersucht. 
Der Einfluss unerschiedlicher ternärer Legierungselemente auf die Anteile der 

2-Ti3Al, -TiAl und -Ti Phasen wird ausführlich in [28] diskutiert.  

2.2. Herstellung und Verarbeitung 

Die Herstellung von -Titanaluminiden ist entweder schmelzmetallurgisch oder 
pulvermetallurgisch möglich. Beide Verfahren haben gemein, dass sehr hohe 
Anforderungen bezüglich Reinheit (O- und N- Gehalt) und einer sorgfältigen Prozess-
führung gestellt werden. Nur so können Legierungen produziert werden, die eine 
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hinreichende Homogenität aufweisen, um eine weitere Verarbeitung zu 
Endprodukten zu ermöglichen. Pulvermetallurgisch wird -TiAl meist über die 
Argonverdüsung vorlegierter Schmelzen produziert. Anschließend wird das Pulver 
über heißisostatisches Pressen konsolidiert. Man erhält somit ein texturfreies, 
chemisch sehr homogenes Material. Nachteilig sind allerdings die höheren 
Prozesskosten. Eine Ausführliche Erläuterung der pulvermetallurgischen Herstellung 
ist in der folgenden Literatur zu finden [34, 35]. 

Zur schmelzmetallurgischen Herstellung werden Verfahren verwendet, die bereits 
bei der Produktion von konventionellen Ti-Legierungen angewendet werden. Die 
gängigsten Verfahren sind das Schmelzen im Kaltwandtiegel (Electron Beam 
Melting, EBM) [36, 37], das Plasma-Umschmelzen (Plasma Arc Melting, PAM) [38] 
und das technisch relevanteste Verfahren – das Vakuum-Lichtbogenumschmelzen 
(Vacuum Arc Remelting, VAR) [39]. Für die Produktion von großen Ingots stellt das 
PAM-Verfahren jedoch eine mögliche Alternative zum VAR-Verfahren dar. Wie in 
Abbildung 2-7a zu sehen ist, wird bei dieser Herstellungsvariante mittels Plasma-
Brennern unter Helium Atmosphäre aufgeschmolzen. 

Beim VAR-Verfahren wird zuerst kaltisostatisch bei Drücken von bis zu 2000t eine 
Elektrode aus Ti–Schwamm, Aluminium - Granalien und weiteren Masteralloys 
gepresst. Masteralloys sind Vorlegierungen, die zuvor über eine aluminotherme 
Reaktion hergestellt werden [38]:  

MeO + Al  MeAl + Al2O3 + E  

Sie haben den Zweck die Schmelzpunkte der einzelnen Komponenten aneinander 
anzupassen, um im späteren Prozess eine ausreichende Homogenität gewährleisten 
zu können. Die gepresste Elektrode wird anschließend mittels eines Lichtbogens 
unter Vakuum zu einem Ingot umgeschmolzen (Abbildung 2-7b). Die Herstellung der 
sogenannten Ingots über das VAR–Verfahren erfolgt durch mindestens zweimaliges 
Umschmelzen. 
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Abbildung 2-7: (a) Prinzipskizze einer Plasma - Umschmelzanlage [40]; (b) Prinzipskizze 
einer Vakuum - Lichtbogenumschmelzanlage [38]. 

 

Ein großer Nachteil sämtlicher schmelzmetallurgischer Verfahren ist, dass sich 
makroskopische und mikroskopische Schwankungen der chemischen Zusammen-
setzungen bei peritektisch erstarrenden Legierungen schwer vermeiden lassen. Zur 
Minimierung der Inhomogenitäten und zur Kornfeinung werden die erschmolzenen 
Ingots einer Primärumformung durch Strangpressen unterzogen. 

Bei dieser Umformung, dem so genannten „Ingot-Breakdown“, entsteht ein 
rekristallisiertes Gefüge. An dieser Stelle sei auf Kapitel 2.3 verwiesen, in dem auf 
diese Problematik näher eingegangen wird.  

2.3. -erstarrende Titanaluminium Legierungen 

2.3.1. Erstarrung und Festphasenumwandlung 

In den vergangenen Jahren wurden großteils Legierungen mit einem Al-Gehalt  
45 at.% als hoffnungsvoll für den Einsatz in Hochtemperaturanwendungen erachtet. 
Derartige binäre Ti-Al Legierungen durchlaufen eine peritektische Erstarrung gemäß 
folgendem Erstarrungspfad: 

L   + L     +   2 +  

Das Problem peritekischer Erstarrungen liegt darin, dass sich bei realen, also 
endlich schnell ablaufenden, Erstarrungsbedingungen ein erhebliches 
Ungleichgewicht im Gefüge einstellt (siehe Abbildung 2-8). Der Grund dafür liegt in 

a) b) 
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den starken Konzentrationsverschiebungen, die auftreten wenn sich die primär 
erstarrte Phase am peritektischen Punkt in die nachfolgende Phase umwandelt 
(L + primär  peritektisch). Der Konzentrationsaustausch erfolgt dabei teilweise über 
eine relativ langsame Festphasendiffusion. 

 

Abbildung 2-8: Schematische Darstellung der peritektischen Erstarrung von 
TiAl-Legierungen. 

Wie von Kestler et. al [16] und Küstner [26] beschrieben wurde, führt diese 
Erstarrung zur Bildung von sehr inhomogenen Gussgefügen mit Anreicherungen von 
Al in interdendritischen Bereichen und einer Konzentration der refraktären 
Legierungselemente (Cr, Nb, Ta, Mo ) in den zurückbleibenden Dendritenkernen. 
Die daraus folgenden Konzentrationsschwankungen können sich dabei über mehrere 
100 μm erstrecken. 

Aus den Untersuchungen von V. Küstner [26] geht hervor, dass Legierungen mit 
niedrigeren Al-Gehalten vollständig über die -Phase erstarren und kaum eine 
Erstarrungssegregation zeigen. Die Erstarrung verläuft dann, für binäre 
TiAl-Legierungen bzw. entsprechend -stabilisierte TiAl-Legierungen, bis hin zur 
Raumtemperatur entsprechend der folgenden Reaktion: 

L   + L     +      +   2 + . 

Dabei erfolgt die Erstarrung über gleichachsige, regellos orientierte Dendriten mit 
geringer Mikrosegregation [26]. Die primäre Festphase - -Ti - weist somit eine 
globulare Struktur auf. Ähnlich der Gefügeumwandlung von „near- “ – 
Ti-Legierungen wachsen bei weiterer Abkühlung, d. h. T < T , in diese -Körner, 
entsprechend der kristallographischen Burgers Beziehung [41], Platten der -Phase 
hinein: 

{110}  // {0001}  und 111  // 1120  

In den -Zwischenräumen der -Phase, kommt es zur Anreicherung von Ti und 
bei multikomponenten Legierungen zu einer zusätzlichen Anreicherung von Nb und 
Mo. Aus dieser angereicherten -Phase bildet sich in weiterer Folge die geordnete 
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B2-Phase. Aus den -Platten entsteht anschließend, wie schon in den Kapiteln 2.1.1 
und 2.1.2 beschrieben, das typische lamellare 2/ -Gefüge. Die lamellaren Körner 
sind noch zusätzlich, wie oben erklärt, von einem Saum der B2-Phase umgeben. 
Eine ausführliche Darstellung der Vorgänge bei der Erstarrung über die -Phase ist 
in der Arbeit von Cheng et. al [42] zu finden. In Abbildung 2-9 wird die eben 
beschriebene Erstarrung nochmals durch Prinzipskizzen verdeutlicht. 

 

Abbildung 2-9: Illustration der vollständigen Erstarrung über die -Phase (a) mit der 
anschließenden Bildung von -Platten (b) und der weiteren Ausbildung von 
lamellaren 2/ -Kolonien mit B2-Phase in den Zwischenräumen (c) [26]. 

 

2.3.2. Verformungsmechanismen bei Kalt- und Warmumformung 

In konventionellen zweiphasigen TiAl-Legierungen läuft die Verformung bei 
Raumtemperatur hauptsächlich innerhalb der -Phase ab. Die Versetzungen 
bewegen sich dabei auf den dichtestgepackten {111}-Ebenen. Größtenteils werden 
gewöhnliche Versetzungen mit dem Burgersvektor b= 1/2 110] oder (selten) Super-

versetzungen vom Typ b= 101] bzw. 1/2 11 2 ] beobachtet. Zusätzlich kann auch 

mechanische Zwillingsbildung, entlang 1/6 11 2 ] {111}, auftreten. Oberhalb der 
spröd-duktil-Übergangstemperatur, welche je nach Legierung und Gefüge zwischen 
600 und 800°C liegt, bestimmt die diffusionskontrollierte Kletterbewegung der 
gewöhnlichen Versetzungen die Verformung. Die weit aufgespalteten 
Superversetzungen sind nicht kletterfähig. Klettervorgänge sowie Quergleiten der 
Versetzungen führen in zweiphasigen TiAl-Legierungen über 800°C zu 
Erholungs- und Rekristallisationsmechanismen. Eine gute Zusammenfassung der 
Verformungsmechanismen von konventionellen TiAl-Legierungen ist in [13] gegeben.  

Für Legierungen bei denen bei Raumtemperatur zusätzlich die kubische B2-Phase 
vorhanden ist, existieren kaum Arbeiten. Morris et al. [43] berichten, dass die 
Verformung innerhalb der B2-Phase entweder über gewöhnliche Versetzungen des 
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Typs 100  oder über aufgespaltete Superversetzungen des Typs 111  innerhalb der 
{110} Ebene abläuft. Aus Untersuchungen an Ti3Al-Basislegierungen mit Anteilen an 
B2-Phase geht hervor, dass diese Phase schon bei geringen Volumenanteilen, im 
Gegensatz zu konventionellen Ti3Al-Basislegierungen, zu einer wesentlich 
homogeneren Verformung bei Raumtemperatur führt. Der Hauptanteil der 
Verformung wird in derartigen Legierungen von der B2-Phase getragen und verläuft 
dabei innerhalb der {110} und {121} Ebenen [44]. 
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3. Experimentelles 

3.1. Legierungskonstitution und untersuchtes Material 

Für die vorliegende Arbeit ist Material aus der Charge 56531 und 73300, 
hergestellt bei der Firma GfE, untersucht worden. Der Ingot wurde über die 
VAR-Prozessroute (siehe Kapitel 2.2) und dreimaliges Umschmelzen produziert 
(„as-cast“-Zustand).  

Anschließend wurde das Material bei ca. 1200°C mit einem 
Durchmesserverhältnis von ca. 8:1 stranggepresst. Das stranggepresste Material 
(„as-extruded“) hatte einen Durchmesser von 4 cm. Nach dem Strangpressen ist das 
Material noch einer 4- stündigen Spannungsarmglühung bei 980°C unter Argon 
Atmosphäre unterzogen worden. Die chemische Analyse, die anschließend jeweils 
am Ingot und an mehreren Abschnitten des stranggepressten Materials durchgeführt 
wurde, ergab im Mittel folgende Zusammensetzung (Tabelle 3-1):  

Tabelle 3-1: Aus Röntgenfluoresenzenzspektroskopie (XRF) ermittelte chemische 
Zusammensetzung der untersuchten Chargen (Angaben in at.%). 

Charge Zustand Ti Al Nb Mo B 

56531 Ingot 51,47 43,62 3,76 0,98 0,1 

56531 Strang 51,19 43,92 3,80 1,01 0,09 

73300 Ingot 50,99 43,84 4,08 1,06 0,1 

73300 Strang 51,45 43,42 3,99 1,05 0,1 

 

Im letzten Umformschritt führte die Firma Böhler Schmiedetechnik GmbH&CoKG 
die Stauchversuche zur Herstellung von so genannten Pancakes durch. Die 
Umformung erfolgte dabei mit einem „nahezu konventionellen“ Verfahren [1] auf 
einer hydraulischen 1000t Presse mit einer Umformgeschwindigkeit von 1-2 mm/s in 
einem Temperaturbereich von ca. 1280 - 1300°C (Charge 56531) bzw. 1210°C –
 1240°C (Charge 73300). Um ein zu rasches Abkühlen der Proben während der 
Umformung zu verhindern, wurden die Proben vor der Umformung mit einer 
thermischen Schutzschicht versehen. Zusätzlich wurden die Umformgesenke aus 
einer Ni-Basislegierung in einem Ofen vorgeheizt. 
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Die Umformung erfolgte entweder über das Flachdrücken oder das Stauchen 
eines Strangpressabschnitts. Zur Verdeutlichung des Unterschieds ist in Abbildung 
3-1 eine Prinzipskizze der zwei Umformvarianten dargestellt. 

 

Abbildung 3-1: Prinzipskizze zur Umformung von stranggepresstem Material. 

 

Für das geschmiedete Material ergaben sich somit zwei mögliche Geometrien 
(Abbildung 3-2), die für die weiteren Untersuchungen zur Verfügung standen.  

  

Abbildung 3-2: (a) Makroaufnahme eines flachgedrückten Pancakes - Umformrichtung 
senkrecht zur Achse des Strangpresslings; (b) Makroaufnahme eines gestauchten 
Billets - Umformrichtung parallel zur Achse des Strangpresslings. (Mit dem Begriff 
Achse wird die Richtung des Strangpressens definiert). 

 

Für die durchgeführten Untersuchungen wurden Proben direkt aus dem Ingot, 
dem stranggepressten Material und den geschmiedeten Pancakes verwendet.  
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3.2. Mikrostrukturuntersuchungen 

Für die Reproduzierbarkeit der Ergebnisse aus den Mikrostrukturuntersuchungen 
war es wichtig, die Position aus der die Proben jeweils entnommen wurden genau zu 
bezeichnen. Die Bezeichnung der Probenlagen erfolgte wie in Abbildung 3-3 
dargestellt. Für die Mikrostrukturcharakterisierung wurden hauptsächlich Radial- bzw. 
Querschliffe untersucht. 

 

Abbildung 3-3: Darstellung der Probenentnahme für die Mikrostrukturuntersuchungen und 
die dafür verwendete Bezeichnung. 

 

Aufgrund der unterschiedlichen Umformgrade und Abkühlgeschwindigkeiten treten 
entlang des Probenquerschnitts eine Reihe von Veränderungen in der Mikrostruktur 
auf. Daher wurde darauf geachtet für Untersuchungen an unterschiedlichen 
Zuständen (z.B. verschiedene Wärmebehandlungen) immer Proben aus Positionen 
zu entnehmen, die denselben Bedingungen unterlagen. 

3.2.1. Probenpräparation 

Wie für die Erstellung von metallographischen Schliffen üblich, wurden alle Proben 
in einem ersten Schritt, zur besseren Handhabung, in einem Kunstharz eingebettet. 
Das Einbetten erfolgte mit dem elektrisch leitenden Einbettmittel der Firma Struers – 
Typ Polyfast bei 180°C und einer Kraft von 20 kN. Die anschließende mechanische 
Präparation erfolgte auf einem TegraPol31 Schleif/Polierautomaten der Firma 
Struers. Das mechanische Schleifen erfolgte mit konventionellem SiC-Schleifpapier. 
Aufgrund des spröden Verhaltens der -Titanaluminide können beim Schleifen und 
Polieren Defekte im oberflächennahen Gefüge entstehen. Diese werden als 
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Mikrorisse bezeichnet. Daher ist es ab einer Körnung von ca. 800 inch-2 und den 
darauf folgenden Polierschritten sehr wichtig, eine „sanfte Präparation“ mit einer 
möglichst niedrigen Anpresskraft durchzuführen. Um trotzdem qualitativ hochwertige, 
kratzerfreie Gefügeabbildungen zu ermöglichen, ist vor allem eine ausreichend lange 
Politur mit der kolloidalen OP-S Suspension der Firma Struers ausschlaggebend. Die 
Schleif- und Polieranweisung ist in Tabelle 3-2 zusammengefasst. 

Tabelle 3-2: Verwendete Schleif- und Polieranweisung für die Durchführung der 
metallographischen Präparation auf einem Schleif/Polierautomaten des Typs 
TegraPol31. 

Scheiben Körnung [1/inch2] Kraft [N] Zeit [min] Drehsinn  Zusatz 

S
ili

zi
um

ka
rb

id
 

S
ch

le
ifs

ch
ei

be
n 

220 10-25 15  H2O 

320 10-25 10  H2O 

500 10-20 7  H2O 

800 10 7  H2O 

1000 10 7  H2O 

1200 10 7  H2O 

MD-Dur 6 μm 
Diamantsupsension 

10 10   

MD-Chem OP-S* 10 40   

OP-S* = 8*OP-S + H2O2 3%ig 

 

Je nachdem wie stark die oberflächennahen Zonen, z.B. durch das Einwirken von 
erhöhten Temperaturen beim mechanischen Trennen, beeinflusst wurden, sind diese 
Bereiche durch grobkörniges Schleifen (Körnung 200 [inch-2]) bei längeren Zeiten 
und erhöhter Kraft abgetragen worden. 

3.2.2. Rasterelektronenmikroskopie 

Die untersuchten Proben wiesen teilweise sehr fein ausgebildete 
Lamellenabstände in den 2/ -Kolonien auf. Des Weiteren war für die 
Gefügebeurteilungen sehr wichtig, eine Aussage über das Auftreten bzw. die 
Ausbildung der in dieser Legierung auftretenden /B2-Phase zu erhalten. Eine gute 
Möglichkeit um sämtliche Details der Mikrostrukturen untereinander vergleichen zu 
können, war mittels Rasterelektronenmikroskopie (REM) gegeben. 
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Die Gefügeuntersuchungen wurden an einem Rasterelektronenmikroskop des 
Typs Zeiss EVO 50 durchgeführt. Das Gerät verfügt über eine LaB6-Kathode, die 
eine im Vergleich zu konventionellen Wolfram-Kathoden geringere 
Elektronenaustrittsarbeit besitzt. Somit ist auch bei niedrigeren 
Beschleunigungsspannungen eine hohe Elektronenausbeute gegeben, welche zu 
qualitativ hochwertigen, kontrastreichen Bildern führt. Alle Aufnahmen wurden bei 
einer Beschleunigungsspannung von 15 kV im Rückstreuelektronenmodus (BSE - 
Back-scattered Electron Mode) durchgeführt. Des Weiteren wurden vereinzelt EBSD-
Messungen (EBSD - Electron Backscatter Diffraction) zur Auswertung der 
Orientierungsbeziehungen auf einer Analyseeinheit der Firma Oxford (INCA Crystal 
300) durchgeführt. Für chemische Analysen ist das REM mit einer EDX Einheit der 
Firma Oxford (INCA Dry Cool) ausgestattet. 

3.3. Wärmebehandlungen im Laborofen 

Um das bereits vorhandene Phasendiagramm für TNM-Legierungen, welches 
anhand von thermodynamischen Berechnungen nach der CALPHAD (Calculation of 
Phase Diagrams) Methode [45-47] und DSC- Messungen bestimmt wurde [48], zu 
verifizieren und die Phasenumwandlungen besser zu verstehen, sind in einem 
Laborofen eine Vielzahl von Wärmebehandlungen durchgeführt worden. Für die 
Wärmebehandlung stand ein SiC – Heizelement ausgestatteter Kammerofen der 
Firma CARBOLITE (RHF 16/15) zur Verfügung. Der Ofen weist im Bereich von 
1200°C bis 1300°C ein konstantes Temperaturfeld innerhalb des Ofenraumes, mit 
einer Abweichung von maximal 3°C, auf. Die Proben wurden für die jeweilige 
Wärmebehandlung in den bereits auf Betriebstemperatur vorgeheizten Ofen 
eingesetzt, um sie dort entsprechend der vorgegebenen Haltezeit zu belassen. Die 
ungefähre Probendimension betrug bei flachgedrückten Pancakes ca. 
50 × 20 × 10 mm3, bei axial gestauchten Pancakes entsprachen die Dimensionen der 
Proben einem Viertel des ursprünglichen Schmiedeteils. Somit kann gewährleistet 
werden, dass die unterschiedlich wärmebehandelten Proben gut untereinander 
vergleichbar sind. Durch die im Laborofen durchgeführten Versuche war es im 
Gegensatz zu den Dilatometer–Wärmebehandlungen auch möglich, 
Gefügeveränderungen vom Zentrum der Probe - dem Bereich der höchsten 
Umformung - bis zum Probenrand zu beobachten. Die Wärmebehandlungen 
erfolgten nicht unter Schutzgasatmosphäre. Daher musste bei der 
metallographischen Auswertung darauf geachtet werden, dass die Randzone, 
welche in einer Stärke von ca. 100 μm auftritt und sich in Form eines 

-Grobkorngebietes äußert, nicht in die Gefügebeurteilung miteinbezogen wird. Das 
erwähnte -Grobkorngebiet entsteht durch das Abdampfen von Aluminium bzw. 
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durch eine Anreicherung von Sauerstoff. Beide Mechanismen führen zu einer 
Stabilisierung der 2-Phase. 

3.4. Umformversuche am Dilatometer 

Ziel der Versuche am Umformdilatometer war das Fließverhalten der neuen 
TNM-Legierungen zu charakterisieren. Die Umformparameter wurden so gewählt, 
dass sie jenen der großtechnischen Umformung ähnlich waren, damit eine 
Optimierung des Prozesses erfolgen konnte. Dabei wurde auf Erfahrungen von 
vorausgehenden Untersuchungen [49, 50] an einer hochniobhältigen TNB Legierung 
zurückgegriffen. Die Versuche hierzu wurden an einem Gerät des Typs 805 A/D der 
Firma Bähr durchgeführt, welches über eine spezielle Einheit für Umformversuche 
verfügt. In dem Gerät werden die zylindrischen Proben von zwei Si3N4-Stempeln 
gehalten und mit einer Hochfrequenzwechselstromspule induktiv auf die gewünschte 
Temperatur erwärmt. Die Umformung ist mit Geschwindigkeiten  von 0,1 – 12,5 s-1 

bei einer maximalen Kraft von 25 kN möglich. Eine Darstellung des Geräteaufbaus ist 
in Abbildung 3-4 wiedergegeben. 

 

Abbildung 3-4: Aufbau des Umformdilatometers Dil805 A/D mit hydraulischem Stempel. 

 

Für die Versuche wurden aus einem Strangpressabschnitt der untersuchten 
Charge (siehe Kapitel 3.1) parallel zur Strangpressrichtung Proben mit einem 
Durchmesser von 4 mm und einer Länge von 10 mm herauserodiert. Um einen 
möglichen Einfluss des Fließverhaltens in Abhängigkeit von der Position über den 
Querschnitt des Strangpresslings charakterisieren zu können, sind jeweils Proben 
aus dem Zentrum und aus Randlagen entnommen worden. Aufgrund der 
aufwändigen Versuchsdurchführung und der guten Homogenität des Gefüges wurde 
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auf die Untersuchung von Proben normal bzw. quer zur Strangpressrichtung 
verzichtet.  

TiAl-Legierungen haben im Allgemeinen eine schlechte elektrische Leitfähigkeit. 
Es hat sich in Vorversuchen gezeigt, dass TiAl-Legierungen schlecht induktiv 
ankoppelbar sind. Somit gestaltet es sich auch schwieriger durch eine Induktive 
Erwärmung eine homogene Temperaturverteilung zu erreichen, welche jedoch auf 
das Umformverhalten einen maßgeblichen Einfluss nimmt. Für die 
Versuchsdurchführung wurden daher an den beiden Kontaktflächen, zwischen 
Umformstempeln und Probe, dünne Molybdänblättchen mit einem Kleber an den 
Proben angebracht. Diese gewährleisten eine bessere Ankoppelung am Rand der 
Probe und damit eine Minimierung der Temperaturdifferenz innerhalb der 
Umformprobe. Für die Messung der Temperaturen wurden Thermoelemente des 
Typs S (Pt-Pt10Rh) verwendet. Das Regelthermoelement wurde in der Probenmitte 
(Bereich der größten Umformung) und das Kontrollthermoelement wurde nahe einer 
Stirnfläche angebracht. Bei der ansonsten üblichen Methode des Punktschweißens 
kam es zur Bildung eines niederschmelzenden Eutektikums zwischen den 
Probenmaterial und dem Thermoelement. Um eine Verfälschung des Messsignals 
auszuschließen, wurden daher die zwei Thermoelementdrähte zuerst unter einem 
Lichtbogen miteinander verschweißt und dann mittels eines Tantaldrahtes auf die 
Proben aufgebunden. 

Um die Aluminiumabdampfung und die damit verbundene Verschiebung der 
Phasenanteile in der Randzone zu verhindern, wurden die Versuche unter 
Heliumatmosphäre durchgeführt. Damit die Soll-Temperatur, bei der die jeweilige 
Umformung stattfand, genau eingehalten werden konnte, musste gegen Ende der 
Aufheizphase zusätzlich eine niedrigere Heizrate eingestellt werden. Dadurch konnte 
ein Überschwingen gering gehalten werden. Nach Erreichen der vorgegebenen 
Umformtemperatur wurde ein Haltesegment von 20 Minuten zugeschaltet. 
Anschließend erfolgte die Umformung gemäß den vorgegebenen Parametern. Nach 
diesem Schritt wurden die Proben mit einer Kühlrate von = 0,1 abgeschreckt, um 
das für die jeweilige Umformung charakteristische Gefüge einzufrieren. Bei jedem 
Versuch wurden die Temperaturkurven der Thermoelemente, die Längenänderung 
sowie die Fließspannung während des Umformsegments aufgezeichnet. Ein 
typisches Temperaturprogramm eines Umformversuchs wird in Abbildung 3-5 
gezeigt.  
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Abbildung 3-5: Darstellung einer Aufheizkurve mit mehreren Segmenten unterschiedlicher 
Heizraten bis zur gewählten Umformtemperatur. 

 

3.4.1. Ermittlung der Fließkurven 

Aufgrund der Untersuchungen zum Umformverhalten der hochniobhältigen TNB-
Legierung [48, 50] und wie dies anschließend auch durch großtechnische 
Umformversuche bestätigt wurde [1], ist eine erfolgreiche Umformung der TNM-
Legierung über ein konventionelles Verfahren nur bei Temperaturen um die 

-Transustemperatur und bei relativ niedrigen Umformgeschwindigkeiten möglich. 
Die Umformung im Dilatometer erfolgte bei einer, durch die Software geregelte, 
konstanten Umformgeschwindigkeit  bis zu einer Umformung von = 0,7. Der 

Umformgrad  errechnet sich als natürlicher Logarithmus des Quotienten der 
Ausgangslänge l0 und der Endlänge l1 (siehe Formel 3-1). Die Umformrate  [1/s] 

berechnet sich aus der Ableitung des Umformgrads  nach der Zeit [t] (siehe 
Formel 3-2). 
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===  
           Formel 3-2 

In Tabelle 3-3 sind die festgelegten Parameter für die kleintechnischen Umform-
versuche am Umformdilatometer dargestellt. 
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Tabelle 3-3: Festgelegte Versuchsmatrix für die Ermittlung der Fließkurven in der Nähe der 
-Transustemperatur (T ) für unterschiedliche Umformgeschwindigkeiten ( ) und in 

Abhängigkeit der Probenlage (Z= Zentrum, R= Rand). 

Temperatur [°C] =0,05 =0,1 =0,5 

T  + 40°C 1300 Z/R Z/R Z/R 

T  + 15°C 1275 Z/R Z/R Z/R 

T  1260 Z/R Z/R Z/R 

T  – 15°C 1245 Z/R Z/R Z/R 

 

Die ermittelten Fließkurven weisen teilweise, wie in Abbildung 3-6 zu sehen ist, 
einen eher diskontinuierlichen Verlauf auf. Dies kann auf mehrere mögliche Gründe 
zurückgeführt werden. Das ausgeprägte Fließspannungsmaximum welches bei -TiAl 
Legierungen beobachtet wird [49] kann über eine dynamische einsetzende 
Rekristallisation erklärt werden. Der starke Abfall der Fließspannung im weiteren 
Kurvenverlauf bzw. die anschließend teilweise auftretenden Unstetigkeiten hängen 
vermutlich mit der Temperaturführung während des Stauchprozesses zusammen. Es 
ist davon auszugehen, dass sich während der Verformung entweder der Kontakt 
zwischen dem Regelthermoelement und der Probe verschlechterte oder auch das 
Thermoelement ein zu hohes Temperatursignal, durch die Annäherung des 
Tantalklemmdrahtes an die Induktionsspule, aufzeichnete (siehe Abbildung 3-6). 
Daher wurden für eine Auswertung lediglich die Fließspannungsmaxima (kfmax), wie 
in Abbildung 3-6 eingezeichnet, herangezogen.  

 

Abbildung 3-6: Fließkurven zweier Umformversuche bei unterschiedlichen Temperaturen und 
konstanter Umformgeschwindigkeit. Die Fließspannungsmaxima sind durch Pfeile 
gekennzeichnet. Auf den Umstand, dass die maximale Fließspannung bei T -15°C 
(blaue Kurve) geringer ist als bei einer Umformtemperatur von T  (rote Kurve) wird im 
Kapitel 4.6.2 eingegangen. 

Nicht reproduzierbarer 
Kurvenverlauf 
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3.5. Röntgendiffraktometrie 

Zur qualitativen Bestimmung der auftretenden Phasen sind 
Röntgenstrukturanalyen (XRD, engl. X-Ray Diffraction) durchgeführt worden. Die 
Messungen erfolgten an einem Diffraktometer des Typs Kristalloflex D500 der Firma 
Siemens. Dabei wurde in Bragg-Brentano Anordnung in einem Winkelbereich 2  von 
20° bis 80°, bei einer Beschleunigungsspannung von 40 kV, einem Strom von 25 mA 
unter Verwendung von Cu-K  Strahlung gemessen. Die Messanordnung wird in 
Abbildung 3-7 gezeigt. 

 

Abbildung 3-7: Aufbau eines Pulverdiffraktometers in Bragg-Brentano Anordnung [51]. 

 

Im direkten Vergleich der gemessenen Diffraktogramme konnte durch die 
Veränderung der Röntgenreflexe (Intensität und Lage) eine rein qualitative 
Auswertung durchgeführt werden. Zusätzlich wurden mit der Software TOPAS der 
Firma Bruker AXS die Phasenanteile quantitativ nach der Rietveldmethode 
berechnet [52, 53]. Wie aus den Ergebnissen der Texturmessungen an 
geschmiedeten TNM Pancakes, die von Dr. Bartels - TU Hamburg-Harburg - 
durchgeführt wurden, hervorgeht, sind diese Ergebnisse jedoch mit dem Wissen, 
dass Vorzugsorientierungen auftreten, nicht als Absolutwerte anzusehen. Abbildung 
3-8 zeigt exemplarisch das Ergebnis einer Rietveldauswertung.  
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Abbildung 3-8: Gemessenes Röntgenspektrum einer untersuchten TNM Probe, welches 
mittels Rietveldmethode gefittet wurde. Das Messfile ist hier in blau dargestellt. 
Weiters sind die berechneten Kurven der einzelnen Phasenbestandteile zu erkennen, 
aus denen sich eine Summenkurve ergibt, die dem Original möglichst ähnlich sein 
muss. In grau (untere Bildhälfte) ist zusätzlich noch die Differenz aus der berechneten 
Summenkurve und dem Original dargestellt. 

3.6. Texturmessungen 

Wie bereits V. Küstner in ihren Untersuchungen zeigen konnte [26, 54], erstarren 
Titanaluminide mit niedrigerem Al- Gehalt rein über die -Phase. Gemäß dieser 
Annahme sollte sich auch in der untersuchten TNM-Legierung nach der Erstarrung 
ein nahezu texturfreies, globulares Gefüge einstellen. Herkömmliche hochniobhaltige 
Legierungen erstarren hingegen peritektisch und weisen ausgeprägte Texturen auf 
[26, 54]. Um Aufschlüsse über die Orientierungsverteilungen zu erhalten, sind 
thermische Neutronen am besten geeignet, da sie nicht von den Elektronen gestreut 
werden und somit weit in das Material eindringen können. Dadurch ist es möglich ein 
großes Probenvolumen zu messen und man erhält eine sehr gute statistische 
Aussage. 

Die Texturmessungen wurden am GKSS Forschungszentrum in Geesthacht in 
Zusammenarbeit mit Professor Brokmeier durchgeführt. Zur Untersuchung wurden 
thermische Neutronen der „Beamline 5“ des Forschungsreaktor FRG1 verwendet. 
Nähere Details zur Texturmessung mit Neutronen sind in [55] nachzulesen. In 
Abbildung 3-9 ist der prinzipielle Versuchsaufbau des Diffraktometers an der 
Beamline gezeigt. 
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Abbildung 3-9: Messanordnung des Neutronen-Textur-Diffraktometers Tex-2 am 
Forschungsreaktor FRG-1 im GKSS Forschungszentrum [55]. 

 

Messungen sind an einer Probe aus dem Ingot und einer Probe aus dem 
Strangpressling gemacht worden. Die Probendimension betrug 1x1x1 cm3. 

3.7. Härtemessungen 

Es wurden Härteverlaufsmessungen entlang eines Strangpressquerschnitts, vom 
Zentrum bis zum Rand, durchgeführt. Diese Messungen dienten als Vergleichswert 
für die Fließspannungsuntersuchungen in Abhängigkeit von der örtlichen Position im 
Strangpressling. 

Die Härtemessungen erfolgten nach dem Vickers-Verfahren (EN 6507) mit einer 
Last von 29,4 N. Dabei dringt die Spitze einer Diamantpyramide je nach Widerstand 
des Werkstoffs unterschiedlich tief in die zu untersuchende Probe ein und hinterlässt 
nach Zurücknahme der Last nach definierter Belastungszeit einen Härteeindruck. Um 
den technologischen Kennwert der Härte nach Vickers (HV) bestimmen zu können, 
werden dann die Diagonalen des Eindrucks vermessen. Anhand von Formel 3-3 
erhält man anschließend den HV-Wert. 

2
8544,1012,0

d

FHV =              Formel 3-3 

F stellt die Belastung in N und d die Diagonale des Härteeindrucks in mm dar. 
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4. Ergebnisse und Diskussion 

4.1. Bestimmung der Umwandlungstemperaturen 

Um der Forderung nach verbesserten Umformeigenschaften gerecht zu werden, 
wurde ein neues Legierungskonzept entwickelt. Dieses Konzept beruht auf der 
Erstarrung über die -Phase (siehe Kapitel 2.3). Außerdem wurde eine Legierung 
entwickelt, die bei hohen Temperaturen einen hohen Anteil an duktiler -Phase 
aufweist, wodurch die Umformeigenschaften positiv beeinflusst werden. Bei niedrigen 
Temperaturen hingegen soll sich der Anteil der -Phase wiederum auf ein Minimum 
reduzieren, um insbesondere eine gute Kriechbeständigkeit gewährleisten zu 
können. Die Grundlage für die Legierungsentwicklung stellten thermodynamische 
Phasenanteilsberechnungen dar. Die Berechnungen wurden mittels der CALPHAD 
Methode im Rahmen der Doktorarbeit von H. Chladil [48, 56] durchgeführt. Die 
Ergebnisse der thermodynamischen Berechnung wurden anschließend anhand von 
DSC-Messungen (Differential Scanning Calorimetry) überprüft. Eine ausführliche 
Beschreibung der bisher durchgeführten Untersuchungen ist in Veröffentlichung 1, im 
Anhang, zusammengefasst. Um die Ergebnisse der DSC-Messungen mit den 
berechneten Umwandlungspunkten im thermodynamischen Gleichgewicht 
vergleichen zu können, wurden Messungen bei unterschiedlichen Heizraten 
durchgeführt. Anschließend erfolgte daraus eine lineare Extrapolation der 
gemessenen Umwandlungspunkte auf eine theoretische Heizrate von 0 Kmin-1. Klar 
zu erkennen ist dabei der Unterschied zwischen Berechnung und Messung, welche 
auf die ungenügende Anpassung der thermodynamischen Datenbanken auf das 
gewählte Legierungssystem zurückgeführt werden kann. Die Resultate aus den 
thermodynamischen Berechnungen, in Kombination mit den Ergebnissen aus den 
DSC-Untersuchungen, liefern wie in Abbildung 4-1 dargestellt bereits gute 
Erkenntnisse, die zu einer Beschreibung des Phasensystems Ti-(x)Al-4Nb-1Mo-0.1B 
genutzt werden können (siehe auch Veröffentlichung 4 im Anhang). Diese 
Ergebnisse stellen die Grundlage für die durchgeführten kleintechnischen 
Umformversuche sowie sämtlicher Wärmebehandlungskonzepte zur Einstellung der 
Mikrostruktur dar. Für eine genauere Beschreibung des Phasensystems 
Ti-(x)Al-4Nb-1Mo-0.1B sind jedoch weitere Untersuchungen mit variierten Aluminium-
konzentrationen notwendig, die in der Diplomarbeit von B. Böck [57] durchgeführt 
wurden.  
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Abbildung 4-1: (a) Darstellung des berechneten quasibinären Phasendiagramms 
Ti-(x)Al-4Nb-1Mo-0.1B (schwarz) im Vergleich zu den in rot eingezeichneten 
Umwandlungspunkten die aus DSC-Messungen ermittelt wurden. An den Proben für 
die DSC-Messungen wurde zuvor jeweils die chemische Zusammensetzung 
bestimmt. Der Vorschlag für den tatsächlichen Verlauf der einzelnen Phasengrenzen 
ist blau punktiert eingezeichnet. (b) Berechnete Phasenanteile in Abhängigkeit der 
Temperatur für Ti-43Al-4Nb-1Mo-0.1B.  

4.2. Mikrostrukturuntersuchung des Ausgangszustandes 

Als Ausgangszustand werden jene Zustände bezeichnet, die dem formgebenden 
Umformschritt, hier als groß- bzw. kleintechnische Umformung bezeichnet, voraus-
gehen. Diese vorangehenden Zustände beeinflussen durch ihre Homogenität, ihre 
Phasenanteile und Korngröße die Umformeigenschaften maßgeblich. 

4.2.1. Charakterisierung des Gussgefüges 

4.2.1.1. Beschreibung und Beurteilung der Gefügebestandteile 

In den rasterelektronenmikroskopischen Aufnahmen, die bei 200 facher 
Vergrößerung durchgeführt wurden, sind große Lamellenkolonien zu erkennen, die 
aus - und 2–Lamellen bestehen (Abbildung 4-2). Diese lamellaren Körner werden 
von einem Saum umgeben, der sich aus Teilen der im Rückstreuelektronenkontrast 
als weiß zu beobachtenden -Phase und der dunkel erscheinenden -Phase 
zusammensetzt. In der -Phase ist die höchste Konzentration an Nb und Mo zu 
messen, wodurch die Helligkeit im Rückstreuelektronenkontrast erklärt werden kann. 
Obwohl die -Phase bei Raumtemperatur als geordnete B2-Struktur vorliegt, wird im 
Folgenden nur von -Phase gesprochen. Dabei wird davon ausgegangen, dass der 

a) b) 
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umgebende Saum der -Phase dem primären Gefüge nach der Erstarrung 
entspricht. Bei einer weiteren Abkühlung bildet sich anschließend, entsprechend dem 
Phasendiagramm, das beobachtete Gefüge aus (siehe dazu Kapitel 2.1.2 und 2.3.1). 
Die globularen -Körner entstehen nach T.T Cheng [58] entweder direkt aus der 
-Phase oder über einen Prozess der ähnlich einer diskontinuierlichen Ausscheidung 

abläuft. Vereinzelt sind lamellare Körner zu sehen, die zwar durch einen feinkörnigen 
Bereich aus - und -Körnern unterbrochen werden, jedoch behalten die Lamellen 
ihre Orientierung im benachbarten Korn bei. Die lamellaren Körner haben eine 
durchschnittliche Korngröße von ca. 100 μm. Der relativ grobe Lamellenabstand 
zwischen den 2/ -Latten kann wie in Kapitel 2.1.2 beschrieben auf die moderaten 
Abkühlgeschwindigkeiten, die bei einer Abkühlung eines Ingots vorherrschen, 
zurückgeführt werden. Teilweise ist eine starke Längsstreckung der Körner zu 
beobachten, die auf eine gerichtete Erstarrung hindeuten. Die erwähnte parallele 
Ausrichtung der Lamellen in benachbarten Körnern ist hauptsächlich im 
Zentrumsbereich des Ingots zu beobachten. Daher kann davon ausgegangen 
werden, dass die primär erstarrten -Körner in diesem Bereich sehr groß und eine 
nahezu stängelige Form hatten. Trotz dieser Unterschiede zwischen Rand und 
Zentrum, die einem gewöhnlichen Erstarrungsvorgang in einer Kokille ähneln, sehen 
die Gefüge aus Rand und Zentrum sehr ähnlich aus.  

  
Abbildung 4-2: Rasterelektronenmikroskopische Aufnahme des as-cast mit Rückstreu-

elektronenkontrast aus dem Randbereich (a) und Zentrumsbereich (b) der 
untersuchten Legierung. 

Der Anteil der -Phase bei Raumtemperatur im Gusszustand wurde mittels 
Rietveldmethode und quantitativer Phasenanalyse höher ermittelt, als er im 
thermodynamischen Gleichgewicht bei Raumtemperatur sein sollte (Abbildung 
4-1 (b)). Der hohe Anteil an -Phase im Gusszustand wird jedoch nicht als Nachteil 
angesehen, da diese duktile krz-Phase bei einer anschließende Warmumformung 
wie ein „Schmierfilm“ wirkt. Insgesamt ist das Gefüge als homogen anzusehen. 
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4.2.2. Charakterisierung des Gefüges nach dem Strangpressen 

4.2.2.1. Beschreibung und Beurteilung der Gefügebestandteile 

In der Mikrostruktur des stranggepressten Materials (Abbildung 4-3) sind 
dieselben Phasen wie im Gusszustand zu sehen. Der Aufbau der Mikrostruktur 
unterscheidet sich jedoch grundlegend. Die Warmumformung führte zu einer 
dynamischen Rekristallisation, wodurch eine Kornneubildung auftritt, die in einer 
Kornfeinung resultiert. Deutlich zu erkennen ist die Ausrichtung der Körner parallel 
zur Umformrichtung. Die -Phase bildet auch hier zusammenhängende Bereiche 
aus. Sowohl die zeilig ausgebildeten -Phasenbereiche, als auch die anderen Anteile 
der Mikrostruktur sind im Randbereich feiner ausgebildet. Im Zentrum des Stranges 
sind noch Reste von Lamellenpaketen zu sehen. Daraus kann geschlossen werden, 
dass der im Zentrum verursachte Umformgrad eine zu geringe Triebkraft für eine 
vollständige dynamische Rekristallisation darstellt bzw. dass andere Abkühl- und 
Umwandlungsverhältnisse vorgelegen haben. Die beschriebenen Lamellenpakete 
haben eine maximale Ausdehnung von 20 μm. Die Mikrostruktur sowohl im 
Randbereich als auch im Zentrum des Stranges kann somit als sehr homogen 
bezeichnet werden. Im Gegensatz zu Gefügeinhomogenitäten von einer Ausdehnung 
> 100 μm, die aus hoch niobhältigen TNB-Legierungen bekannt sind [49] und die zu 
einem Ausfall des Halbzeugs bei einer weiteren Umformung führen können. Durch 
das etwas gröbere Gefüge und die Lamellenpakete im Zentrum eines 
Strangabschnitts kann aber davon ausgegangen werden, dass bei einer weiteren 
Umformung die Fließspannung in der Mitte des Stranges im Vergleich zum Rand 
höher sein wird.  

  

Abbildung 4-3: Rasterelektronenmikroskopische Aufnahme eines Strangpressabschnitts mit 
Rückstreuelektronenkontrast aus dem Randbereich (a) und Zentrumsbereich (b) der 
untersuchten TNM-Legierung. 
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4.2.2.2. Härtemessungen über den Strangquerschnitt 

Um einen möglichen Einfluss der Mikrostruktur auf die Festigkeit feststellen zu 
können, wurde ausgehend vom Zentrum des Strangpressabschnitts der Härteverlauf 
mit einem Vickers Kleinlasthärteprüfgerät gemessen. Dabei konnte keine 
Positionsbedingte Korrelation bestimmt werden (Abbildung 4-4). 

 

Abbildung 4-4: Auftragung des gemessenen Härteverlaufs ausgehend vom Zentrum über 
den Querschnitt eines Strangpressabschnitts. In schwarz sind jeweils die Mittelwerte 
aus 3 gemessenen Härtewerten und die Standartabweichung eingezeichnet. Die rote 
Kurve stellt den Mittelwert über alle Härtewerte und die blaue Kurve das 95 %ige 
Vertrauensintervall dar. 

4.3. Mikrostrukturuntersuchungen an großtechnisch 
umgeformten Proben 

Wie schon in Kapitel 3.1 erwähnt, wurden großtechnische Schmiedeversuche 
entweder über einen Stauchprozess oder über den Prozess des Flachdrückens 
durchgeführt. Diese Versuchsvariationen wurden gewählt, da für die Herstellung 
einer Turbinenschaufel über den Schmiedeprozess ähnliche Verfahren verwendet 
werden. Somit ist über die Durchführung von diesen Umformversuchen eine gute 
Möglichkeit gegeben, um Einflussfaktoren auf die Verformbarkeit zu studieren. Des 
Weiteren wurde Material aus diesen Versuchen verwendet, um Daten zu den 
mechanischen Eigenschaften zu generieren. 

4.3.1. Beschreibung und Beurteilung der Gefügebestandteile 

Bei der Charakterisierung der Mikrostruktur der umgeformten Billets ist es sehr 
wichtig, die Abhängigkeit der Mikrostruktur von der Lage im Billet zu berücksichtigen. 
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Wie allgemein aus der Umformtechnik bekannt ist, bildet sich beispielsweise beim 
Stauchen einer Probe, bedingt durch Reibung und unterschiedliche 
Spannungszustände, ein so genanntes Schmiedekreuz in der Probe aus. Dies hat 
zur Folge, dass die Umformgrade innerhalb des Querschnitts der verformten Proben 
stark variieren, wodurch wiederum die Mikrostruktur stark beeinflusst wird. Dabei sind 
die auftretenden Umformgrade innerhalb des Querschnitts stark von der Geometrie 
des zu verformenden Billets, dem Endmaß und natürlich davon abhängig, ob es sich 
um ein Stauchen oder Flachdrücken handelt. In den folgenden Kapiteln soll darauf 
näher eingegangen werden. 

4.3.2. Mikrostruktur nach dem Stauchen 

Im folgenden Absatz soll die Mikrostruktur des gestauchten Billets mit der 
Bezeichnung B5.1 beschrieben werden. Dieses Billet wurde bei einer Temperatur 
von 1280°C mit einer Gesenkgeschwindigkeit von 2 mms-1 gestaucht. Mit Hilfe des 
Softwarepakets DEFORM wurde von S. Kremmer (Böhler Schmiedetechnik, 
Kapfenberg) eine FEM- Modellierung durchgeführt (Abbildung 4-5, oben). Diese 
Modellierung ist in Abbildung 4-5 mit REM- Aufnahmen aus den unterschiedlichen 
Bereichen in Korrelation gesetzt worden. In den Zonen mit den geringsten 
Umformgraden (Zone 1 und 6) haben die lamellaren Körner eine Ausdehnung 
> 100 μm und sind dabei nahezu äquiaxial ausgebildet. Diese Körner werden dabei 
von einem feinen Saum aus rekristallisierten Körnern, mit einem Durchmesser von 2-
5 μm, umgeben. Die -Phase ist hauptsächlich an Korngrenzentripelpunkten sowie 
fein verteilt in dem rekristallisierten Saum zu finden. Die zeilenförmige Struktur aus 
dem stranggepressten Vormaterial ist auch in dem Bereich mit den niedrigsten 
Umformgraden verschwunden. Im Zentrum des Schmiedekreuzes (Zone 4 – 5) sind 
die lamellaren Körner feiner und parallel zur Richtung des Materialflusses 
ausgerichtet. Der Anteil der rekristallisierten Körner nimmt, entsprechend dem 
Umformgrad, stark zu. Aufgrund der verlangsamten Abkühlrate im Zentrum ist hier 
auch ein etwas größerer Lamellenabstand zu beobachten. 
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Abbildung 4-5: Vergleich der berechneten Umformgrade innerhalb eines gestauchten Billets 

aus einer FEM- Modellierung mit der Mikrostruktur des Billets B5.1 (Radialschliffe). 
Die Farbskala rechts gibt die effektive Dehnung an. Zone 1 und 4 Stellen dabei den 
Bereich geringster Umformung dar. Zone 3 jenen Bereich höchster Umformung.  

4.3.3. Mikrostruktur nach dem Flachdrücken 

Die Abhängigkeit der Mikrostruktur vom vorliegenden Umformgrad innerhalb der 
Probe ist bei den bei 1280°C flachgedrückten Proben ähnlich ausgeprägt wie bei den 
gestauchten Proben. Jedoch geht aus der FEM- Modellierung hervor (Abbildung 4-6, 
oben), dass keine so hohen Verformungsmaxima vorliegen. Die in Abbildung 4-6 
dargestellten Mikrostrukturaufnahmen des Billets B5.14 zeigen deutlich die 
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Unterschiede zwischen Rand und Zentrumsbereich auf. Die lamellaren Körner im 
Randbereich sind wiederum nahezu gleichachsig und weisen einen sehr geringen 
Lamellenabstand auf. Rekristallisierte Körner sind kaum zu sehen. Auch die -Körner 
sind globular ausgebildet. Im Zentrum des Billets erkennt man im Querschliff eine 
starke Verformung der lamellaren Bereiche. Die Koloniegröße liegt dabei unter 
50 μm, jedoch geht aus der Analyse des Flachschliffs hervor, dass die Ausdehnung 
in Längsrichtung, also parallel zur ursprünglichen Strangpressrichtung, größer ist. 
Der Anteil an rekristallisierten -Körner nimmt zum Zentrum hin stark zu. Die 
-Körner sind dort feiner verteilt als in der Randzone und sind in Richtung des 

Materialflusses angeordnet. Daraus kann wiederum der Schluss gezogen werden, 
dass die -Phase die Verformung durch eine Art „Schmierfilmwirkung“ positiv 
beeinflusst. 
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Abbildung 4-6: Vergleich der berechneten Umformgrade innerhalb eines flachgedrückten 

Billets aus einer FEM- Modellierung mit der Mikrostruktur des Billets B5.14. Die 
Farbskala rechts oben gibt die effektive Dehnung an Zone 1 – Bereich geringster 
Umformung: (1-1) Querschliff; (1-2) Flachschliff; Zone 2 – Bereich höchster 
Umformung: (2-1) Querschliff; (2-2) Flachschliff. In den Flachschliffen sind die mit 
Pfeilen markierten Boride sehr gut erkennbar. 

 

4.3.4. Beurteilung der Randzone der geschmiedeten Proben 

In den oberflächennahen Bereichen aller untersuchten großtechnisch 
geschmiedeten Proben wurde eine Randzone mit einer maximalen Ausdehnung von 
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ca. 200 μm beobachtet, die sich in ihrer Phasenzusammensetzung von der inneren 
Mikrostruktur der Proben stark unterscheidet. Es ist bekannt, dass Aluminium bei 
erhöhten Temperaturen rasch aus dem Grundmaterial abdampft. Verantwortlich 
dafür ist der hohe Dampfdruck von Aluminium. Beispielsweise beträgt dieser für eine 
-TiAl Legierung (Ti-45Al-2Mn-2Nb at.%) bei einer Temperatur von 1200°C für Al 

4,5 × 10-6 atm und für Ti 5 × 10-10 atm [59]. Durch die Verarmung an Aluminium im 
Grundmaterial steigt gemäß dem Hebelgesetz der Anteil der spröderen 2-Phase. Es 
ist auch davon auszugehen, dass es bei erhöhten Temperaturen an der Oberfläche 
zur Bildung von flüchtigem Molybdänoxid kommt. Daraus resultiert eine weitere 
Phasenanteilsverschiebung. In den Gefügeaufnahmen in Abbildung 4-7 ist die 
Randzone mit den 2-stabilisierten Bereichen deutlich zu erkennen. Deutlich zu 
erkennen sind auch hellere Bereiche. Vermutlich liegt dort eine höhere Mo und Nb 
Konzentration vor und diese Zone weist daher auf ehemalig vorhandene -Körner 
hin, die ansonsten in der Randzone – in globularer Form - nicht mehr zu beobachten 
sind. Im Tangentialschliff der Randzone des Billets B5.5 (Abbildung 4-7 b) ist eine 
Gefügemorphologie zu sehen, die sehr stark der Morphologie eines typischen 
( + )-Gefüges von Ti – Legierungen ähnelt.  

  

Abbildung 4-7: Rasterelektronenmikroskopische Gefügeaufnahmen im Rückstreumodus aus 
der Randzone des gestauchten Billets B5.5 (a) Radialschliff (b) Tangentialschliff. 

 

4.3.5. Risse in geschmiedeten Proben 

Speziell bei gestauchten Proben traten zu Beginn der Umformversuche Risse am 
Umfang der Billets auf (siehe Abbildung 4-8 (a)). Diese Risse können auf mehrere 
Ursachen zurückgeführt werden und traten nach einem Optimierungsschritt bei 
nachfolgenden Versuchen nicht mehr auf. Verantwortlich für die Risse sind 
Zugspannungen, die im Umfangsbereich einer gestauchten Probe am höchsten sind. 
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Das Billet B5.5 wurde beispielsweise bei einer Temperatur von 1280°C mit einer 
Geschwindigkeit von 3 mms-1 gestaucht. Erfahrungen aus Umformversuchen 
zeigten, dass derartige Umformgeschwindigkeiten beim konventionellen Schmieden 
einer TNB-V5 Legierungen [50] sehr kritisch sind. Zusätzlich tritt bei derart hohen 
Temperaturen das in Kapitel 4.3.4 erwähnte Phänomen einer an 2-Phase 
angereicherten Randzone auf, die zusätzlich versprödend wirkt. Daher ist in diesen 
Bereichen nur ein geringes Plastifizierungsvermögen vorhanden, welches, gepaart 
mit den höchsten auftretenden Zugspannungen, leicht zu Rissen führt. Die Risse 
können sich dann nahezu ungehindert entlang der länglichen lamellaren 
Phasengrenzen ausbreiten. Sie stoppen meist an der nächsten Korngrenze bzw. 
werden daran abgelenkt. 

Zusätzlich zu den großen Rissen am Umfang konnten feine Oberflächenrisse 
beobachtet werden, die teilweise auch auf den Kontakt mit den Schmiedegesenken 
zurückgeführt werden können. Die Gesenke haben eine maximale 
Vorwärmtemperatur von 800°C. Dies führt an den Kontaktflächen zwischen Probe 
und Gesenk zu einer Abkühlung der Probe. Die Oberflächenrisse sowie ein Beispiel 
von besonders großen Umfangsrissen sind in Abbildung 4-8 (b) dargestellt. 

  

Abbildung 4-8: (a) Makroskopische Aufnahme des gestauchten Billets B5.5 mit feinen 
Oberflächenrissen an der ursprünglichen Kontaktzone mit dem Gesenk sowie großen 
Umfangsrissen. (b) Rissausbreitung innerhalb der Randzone (REM 
Gefügeaufnahmen im Rückstreumodus). 

4.4. Wärmebehandlungsversuche an geschmiedeten Proben 

Ziel der Wärmebehandlungsversuche war, die mikrostrukuturellen Veränderungen 
in Abhängigkeit von Temperatur und Zeit zu studieren und diese mit dem 
vorgeschlagenen Phasendiagramm (Abbildung 4-1) zu vergleichen. Eine weitere 
Aufgabe der Wärmebehandlungsuntersuchungen war, eine geeignete Mikrostruktur 
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hinsichtlich Kriechbeständigkeit und Duktilität einzustellen. Daher wurden die Proben 
nach deren Auslagerung für jeweils eine Stunde bei der vorgegebenen Temperatur 
einer Luftabkühlung (Air Cooling – AC) unterzogen, da diese Art der Abkühlung in 
einem industriellen Prozess am leichtesten realisierbar ist. Für ein besseres 
Verständnis des Phasendiagramms wäre es jedoch notwendig, Wärmebehandlungen 
mit einer nachfolgenden Wasserabschreckung durchzuführen, um die bei der 
jeweiligen Temperatur vorliegenden Phasenverhältnisse sozusagen einfrieren zu 
können. Diese Untersuchungen wurden dann in der Diplomarbeit von B. Böck 
durchgeführt und können dort nachgelesen werden [57]. 

4.4.1. Variation der Wärmebehandlungstemperatur bis T  

Bei der Variation der Wärmebehandlungstemperatur wurde ursprünglich das 
Hauptaugenmerk darauf gelegt, ein möglichst kriechbeständiges Gefüge 
einzustellen. Eine optimale Kriechbeständigkeit wird dabei über ein volllamellares 
Gefüge (vergl. Kapitel 2.1.2) erzielt. Bei der neu entwickelten TNM Legierung galt es 
jedoch zusätzlich den Anteil der – für die Umformung wichtigen – /B2-Phase zu 
minimieren, da diese, bedingt durch die kubische Struktur und aufgrund der Lage an 
Korngrenzen und Tripelpunkten durch Korngrenzengleiten einen negativen Einfluss 
auf das Kriechverhalten verursacht [13, 60, 61]. Im weiteren Verlauf der Diplomarbeit 
verlagerte sich die Gewichtung der Anforderungen an die mechanischen 
Eigenschaften dahingehend, dass eine Mikrostruktur welche ein Mindestmaß an 
Duktilität kombiniert mit einer guten Kriechbeständigkeit versprach, eingestellt 
werden sollte. In Abbildung 4-9 (a) – (d) sind Mikrostrukturaufnahmen von wärme-
behandelten Proben des flachgedrückten Strangpresslings FD05 der Charge 73300 
mit einem Al-Gehalt von 43,4 at.% zu sehen. Die mittels DSC-Messungen bestimmte 

-Transustemperatur des Probenmaterials lag bei ca. 1250°C. Die REM-Aufnahmen 
sind jeweils aus jenem Bereich der Probe der vor der Wärmebehandlung die stärkste 
Umformung erfuhr. Die Glühzeit vor der Luftabkühlung betrug jeweils eine Stunde. 

Bei einer Temperatur von 1210°C (a) erhält man ein Duplexgefüge mit globularen 
- und /B2-Körnern. Die lamellaren Körner sind mit einer Korngröße von ca. 9 μm 

nur geringfügig größer als die restlichen Gefügebestandteile. Bei einer Erhöhung der 
Temperatur bis 1250°C (b) – (d) vermindert sich der Anteil der globularen - und 
/B2-Körner kontinuierlich. Die lamellaren 2/ -Körner wachsen auf eine mittlere 

Korngröße von 30 μm an. Globulare -Körner sind über 1240°C nicht mehr zu 
beobachten (d). Entgegen der Ergebnisse aus den DSC-Untersuchungen bleiben 
jedoch die /B2-Körner in der Gefügemorpholgie auch bei einer Wärmebehandlung 
im Bereich von T  bestehen und werden nur anteilsmäßig weniger. Dadurch werden 
bei Temperaturen um oder über T  die -Körner in ihrem Wachstum durch einen 
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Zener-Drag Mechanismus behindert. Durch die relativ rasche Abkühlung der Proben 
(50 × 10 × 20 mm3) bilden sich die lamellaren Bereiche derart fein aus, dass sie erst 
bei 1500facher Vergrößerungen auflösbar sind.  

  

  
Abbildung 4-9: Mikrostrukturausbildung in Abhängigkeit von der 

Wärmebehandlungstemperatur (a) 1210°C; (b) 1230°C; (c) 1240°C; (d) 1250°C. Die 
Glühzeit betrug jeweils eine Stunde. Danach wurden die Proben an Luft auf 
Raumtemperatur abgekühlt. (REM Gefügeaufnahmen im Rückstreumodus an 
Querschliffen) Pancake FD05 Charge 73300. 

 

Zusammenfassend soll festgehalten werden, dass durch eine Wärmebehandlung 
in der Nähe der -Transustemperatur der /B2-Phasenanteil minimal wird, jedoch 
durch eine einstündige Auslagerung nicht vollständig verschwindet. Durch die 
vorgenommene Wärmebehandlung wird ein Gefüge aus 2/ -Lamellenkolonien 
eingestellt an deren Tripelpunkten Reste der /B2-Phase vorhanden sind. Somit 
wäre dieses Gefüge optimal kriechbeständig. Für eine Erhöhung der Duktilität muss 
jedoch die Wärmebehandlungstemperatur abgesenkt werden, um ein Duplexgefüge 
mit -Phasenanteilen zu erzeugen (s. a. Kapitel 2.1.2 u. 2.1.3). 
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4.4.2. Variation der Wärmebehandlungstemperatur über T  

Aus den thermodynamischen Berechnungen (vergl. Kapitel 4.1 und 
Veröffentlichung 1 im Anhang) ist ersichtlich, dass sich über der -
Transustemperatur ein ( + )-Zweiphasenraum befindet. Diese Vorhersage stimmt 
auch mit den Mikrostrukturuntersuchungen überein. In Abbildung 4-10 (a) ist die 
Mikrostruktur nach einer Wärmebehandlung bei 1260°C (= T  + 10°C) dargestellt. Im 
Vergleich zu Glühungen bei etwas niedrigeren Temperaturen sieht man, dass die 
/B2-Körner anteilsmäßig wieder mehr werden und aus den Tripelpunkten heraus 

auch an den Korngrenzen der -Körner (die sich unter T  zu lamellaren Bereichen 
umwandeln) wachsen. Innerhalb des Zweiphasenraums wird der /B2-Phaseanteil 
entsprechend dem Hebelgesetz immer größer. Als Konsequenz daraus muss die 
Korngröße der -Körner daher abnehmen (siehe Abbildung 4-10 (a) – (c)). Bei einer 
Temperatur von 1350°C (d) kann man davon ausgehen, dass die Mengenanteile der 

- und -Phase ca. gleich groß gewesen sein müssen. Aufgrund der 
Phasenanteilsverschiebungen bei der Abkühlung auf Raumtemperatur sind die 
ursprünglichen /B2-Körner nur noch als „Skelettstruktur“ zu beobachten. Diese 
Zersetzung der /B2-Körner ist auch bei niedrigeren 
Wärmebehandlungstemperaturen zu sehen, wobei das Ausmaß der Zersetzung eine 
Funktion aus Abkühlgeschwindigkeit und der Differenz der Phasenanteile ist. Wird 
die Glühtemperatur bis auf 1450°C erhöht (e), befindet man sich laut 
thermodynamischer Vorhersage im -Einphasengebiet. Die Struktur, die sich 
während der Luftabkühlung zu Raumtemperatur ausgebildet hat, und die in 
Abbildung 4-10 (e) zu sehen ist, stimmt dabei sehr gut mit der theoretischen 
Erklärung zur Gefügeausbildung der Körner aus überein (siehe Abbildung 2-9). 
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Abbildung 4-10: Mikrostrukturausbildung in Abhängigkeit von der 
Wärmebehandlungstemperatur (a) 1260°C; (b) 1280°C; (c) 1300°C; (d) 1350°C; (e) 
1450°C. Die Glühzeit betrug jeweils eine Stunde. Danach wurden die Proben an Luft 
auf Raumtemperatur abgekühlt. (REM Gefügeaufnahmen im Rückstreumodus an 
Querschliffen) (a) – (c) Pancake FD05 Charge 73300; (d) – (e) St03 Charge 56531. 
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4.4.3. Variation der Haltezeit 

Dadurch dass die /B2-Phase sehr reich an Molybdän und Niob ist [3], kann man 
davon ausgehen, dass ihre Umwandlung und Auflösung im Vergleich zu den 
anderen Phasen sehr langsam abläuft. Die bestimmenden Faktoren bei der 
Umwandlungskinetik ist dabei die Diffusionsrate von Molybdän und Niob, die unter 
anderem stark von der Temperatur abhängig ist. Ausgehend von den Ergebnissen 
der thermodynamischen Berechnungen und den durchgeführten 
DSC-Untersuchungen (Kapitel 4.1) lag die Vermutung nahe, dass über der 

-Transuslinie ein -Einphasenraum vorhanden ist. Diese Vermutung konnte jedoch 
durch die einstündigen Wärmebehandlungen nicht eindeutig bestätigt werden. Um 
jedoch mehr über die Umwandlungskinetik der /B2-Phase und deren Einfluss auf 
das Kornwachstum der -Körner zu lernen, wurden Wärmebehandlungen bei 
Temperaturen von 1275°C, 1290°C und 1305°C (= T +15, T +30, T +45) jeweils mit 
einer Haltezeit von ein und fünf Stunden, gefolgt von einer Luftabkühlung, 
durchgeführt. Die Mikrostrukturen dieser Untersuchungen sind in Abbildung 4-11 
dargestellt. Bei einer Temperatur von 1275°C (a) + (b) befindet man sich in jenem 
Bereich bei der für die untersuchte Charge die obere Grenze des -Einphasenraum 
erwarten wird. Die /B2-Phase wird hier jedoch auch noch nach einer fünfstündigen 
Wärmebehandlung beobachtet (b). Es konnten jedoch Bereiche beobachtet werden, 
in denen keine /B2-Phase mehr vorhanden ist. In diesen Bereichen wurde eine 
Vergröberung der -Körner beobachtet. Dies bedeutet, dass die Auflösung der 
/B2-Phase sehr langsam vor sich geht. Ergänzende Untersuchungen die nicht mehr 

im Rahmen dieser Arbeit durchgeführt wurden haben die Existenz eines 
-Einphasenraumes innerhalb des untersuchten Temperaturbereichs eindeutig 

belegt. Diese Untersuchungen haben teilweise im Rahmen der Diplomarbeit von B. 
Böck stattgefunden und sind dort nachzulesen [57]. Bei weiterer Erhöhung der 
Temperatur wurde ein inverser Effekt beobachtet, das heißt bei einer fünfstündigen 
Wärmebehandlung wird der Phasenanteil an /B2-Phase größer und die Korngröße 
der -Körner sinkt (c) – (f). 
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Abbildung 4-11: Mikrostrukturausbildung in Abhängigkeit von der 
Wärmebehandlungstemperatur und Auslagerungszeit (a) 1275°C – 1h; (b) 1275°C – 
5h; (c) 1290°C – 1h; (d) 1290°C – 5h; (e) 1310°C – 1h; (f) 1310°C – 5h. (REM 
Gefügeaufnahmen im Rückstreumodus an Radialschliffen) Material der Charge 
56531 Proben St 03/ 04. 
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4.5. Zweistufige Wärmebehandlungen 

Aus der Überlegung eine Mikrostruktur einzustellen die möglichst ausgewogene 
Eigenschaften im Bezug auf Duktilität und Kriechbeständigkeit aufweist, wurde, wie 
schon weiter oben beschrieben, eine Wärmebehandlung im Dreiphasenraum ( + + ) 
als Erfolg versprechend angesehen. Nach einer derartigen Wärmebehandlung ist 
jedoch der /B2-Phasenanteil relativ groß. Für den angedachten Temperaturbereich 
in dem das Material später zum Einsatz kommen soll ist es auch sehr wichtig, dass 
eine gewisse thermodynamische Stabilität vorhanden ist. Das bedeutet, die 
Mikrostruktur und damit die Eigenschaften dürfen sich nicht unter 
Einsatzbedingungen verändern. Um einer derart fatalen Möglichkeit entgegen zu 
wirken, wurde ein zweiter Glühschritt, eine so genannte Stabilisierungs-
wärmebehandlung, durchgeführt. Dabei soll einerseits der /B2-Phasenanteil an das 
thermodynamische Gleichgewicht angepasst werden. Zusätzlich können durch diese 
Wärmebehandlung, die unterhalb der eutektoiden Umwandlungstemperatur mit einer 
angeschlossenen Ofenabkühlung erfolgt, innere Spannungen abgebaut werden. In 
Abbildung 4-12 (a) ist die Mikrostruktur nach dem ersten Wärmebehandlungsschritt 
bei 1230°C/ 1h und abschließender Luftabkühlung zu sehen. Wird an diesen ersten 
Wärmebehandlungsschritt nun noch eine Ausgleichswärmebehandlung 
(Stabilisierungswärmebehandlung) angeschlossen, ist deutlich zu erkennen, dass es, 
in Abhängigkeit von der Höhe der Auslagerungstemperatur, zu einer unterschiedlich 
starken Umwandlung des Gefüges kommt. Bei einer Auslagerungstemperatur von 
850°C (b) ist in den /B2-Körner, wie schon von Auslagerungsversuchen bei 
Temperaturen über T  bekannt, eine weitere Phase zu erkennen, die in die 
/B2-Körner hineinwächst. Diese Phase konnte mittels EBSD-Messungen als -TiAl 

identifiziert werden. Des Weiteren kann man an den Korngrenzen eine beginnende 
Umwandlungsstruktur erkennen. Bei einer Erhöhung der Auslagerungstemperatur 
(bei konstanter Auslagerungszeit) wächst diese Umwandlungsstruktur, ausgehend 
von Koloniegrenzen und den /B2-Körnern, in das lamellare Gefüge hinein (c) + (d). 
Diese Umwandlungsstruktur zeigt dabei eine starke Ähnlichkeit mit der Struktur einer 
diskontinuierlichen Ausscheidung [62]. Die Zersetzung der /B2-Körner ist im 
Vergleich zu niedrigeren Temperaturen nicht wesentlich ausgeprägt, da der 
/B2-Phasenanteil laut thermodynamischer Vorhersage wieder größer wird. Die 

Untersuchung der Zersetzungsstruktur wird in einer derzeit laufenden Diplomarbeit 
von L. Drössler untersucht [63]. 
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Abbildung 4-12: Rasterelektronenmikroskopische Mikrostrukturaufnahme mit 
Rückstreukontrast von Proben des Pancakes FD05 der Charge 73300 nach einer 
Wärmebehandlung von 1230°C/1h/AC (a); 1230°C/1h/AC + 850°C/6h/FC (b); 
1230°C/1h/AC + 900°C/6h/FC (c); 1230°C/1h/AC + 950°C/6h/FC (d). 

4.5.1. Langzeitglühungen in der Höhe der Einsatztemperatur 

Um feststellen zu können inwieweit sich die Mikrostruktur während einem Einsatz 
im Triebwerk verändert, wurden Langzeitglühungen durchgeführt. An den Proben 
wurde zuvor durch eine Wärmebehandlung bei einer Temperatur von 1270°C ein 
volllamellares Gefüge eingestellt. Anschließend wurden Proben bei einer 
angenommenen maximalen Einsatztemperatur von 800°C bis zu 3000 Stunden 
ausgelagert (Abbildung 4-13). In den Aufnahmen sind wiederum entlang der 
Korngrenzen Umwandlungsstrukturen zu erkennen. Jedoch verändert sich der Anteil 
dieser Strukturen über die Zeit nur minimal. Dabei sollte jedoch berücksichtigt 
werden dass diese Untersuchungen an Material der Charge 56531 durchgeführt 
wurden, die mit einem durchschnittlichen Aluminiumgehalt von 43,9 at.% einen im 
Vergleich zu Charge 73300 geringeren Anteil an /B2-beinhaltet. Dadurch ist es auch 
möglich, dass sich diese Proben eher im thermodynamischen Gleichgewicht 
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befinden und somit die Triebkraft für eine mögliche Gefügestabilität geringer ist. Eine 
Umwandlung der /B2-Phase in die -Phase konnte mittels XRD-Messungen nicht 
nachgewiesen werden.  

 

Abbildung 4-13: Rasterelektronenmikroskopische Mikrostrukturaufnahme mit Rückstreu-
kontrast von Proben des Pancakes B5.12 der Charge 56531 nach einer Auslagerung 
bei 1270°C/1h/AC und einer nachfolgenden Langzeitwärmebehandlungen.  
(a) 800°C – 1000h; (b) 800°C – 2000h; (c) 800°C – 3000h. 

4.6. Kleintechnische Versuche am Umformdilatometer 

Die Warmumformeigenschaften eines Materials werden von vielen Faktoren 
beeinflusst. Wesentliche Faktoren sind dabei die Umformgeschwindigkeit sowie die 
Umformtemperatur. Da die im Material ablaufenden Erholungs- und 
Rekristallisationsmechanismen stark von diesen beiden Parametern abhängig sind, 
hängt auch die Höhe der auftretenden Fließspannung (kF), die notwendig ist um das 
Material plastisch zu verformen, von diesen Parametern ab. Die Fließspannung und 
somit auch die Umformbarkeit werden auch signifikant von den bei der jeweiligen 
Temperatur vorliegenden Phasen und deren Anteilen beeinflusst. 

Um diese Zusammenhänge für die vorliegende Legierung zu erfassen, wurden 
innerhalb einer Testmatrix (siehe Kapitel 3.4). Versuche am Umformdilatometer 
durchgeführt. 

4.6.1. Beschreibung der Fließkurven 

Der Beginn der gemessenen Fließkurven bei der untersuchten Legierung ist durch 
ein ausgeprägtes Fließspannungsmaximum gekennzeichnet (siehe Abbildung 4-14). 
Dieses Phänomen ist aus der Warmumformung von -Titan und Zirkon Legierungen 
bekannt. Dabei werden als Erklärung für dieses Phänomen unterschiedliche 
Ursachen genannt. Bei niedrigen Umformraten, wie sie auch hier vorliegen, wird 
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beschrieben dass der Fließspannungspeak von der Anzahl und dem Radien-
verhältnis der gelösten Atome abhängt. Dabei geht man in der statischen Theorie 
davon aus, dass die Versetzung an den gelösten Atomen entsprechend einer 
Mischkristallverfestigung zuerst gepinnt werden und sich erst beim Erreichen des 
Maximums losreißen können. Eine Zusammenfassung zu den unterschiedlichen 
Ansätzen die dieses Phänomen erklären ist in [64, 65] gegeben. Für ein genaueres 
Verständnis zur Aufklärung der Ursache dieses Maximums in der untersuchten TNM-
Legierung sind weitere Untersuchungen notwendig. 

Der weitere Abfall der Fließspannung, anschließend an den 
„Fließspannungspeak“, ist eine folge dynamischer Rekristallisationsprozesse, die zu 
einer Kornfeinung führen.  
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Abbildung 4-14: Aufgenommener Fließkurvenverlauf bei einer Umformtemperatur von 
1245°C. Zusätzlich sind die Temperaturaufzeichnungen der beiden Thermoelemente 
zu sehen. 

4.6.2. Temperaturabhängigkeit der Fließkurven 

Wie schon in der Einleitung zu diesem Kapitel angedeutet, hängt das Umform-
vermögen bei der Warmumformung von mehreren Faktoren ab. Grundsätzlich kann 
davon ausgegangen werden, dass durch eine Erhöhung der Umformtemperatur die 
Fließspannung (kF) sinkt, da nicht konservative Versetzungsbewegungen thermisch 
aktivierte Prozesse sind und daher eine starke Temperaturabhängigkeit aufweisen. 
Speziell für Legierungen, die einen großen Anteil an komplex aufgebauten Phasen, 
wie z. B. die hexagonale 2-Phase, beinhalten, ist diese nicht konservative 
Versetzungsbewegung enorm wichtig. Dieser mit steigender Temperatur 
abnehmende Fließspannungstrend wurde auch in der Arbeit von W. Klauber 
bestätigt [50]. Bei der untersuchten TNM-Legierung versprach man sich eine 
besonders gute Umformbarkeit aufgrund der zusätzlich vorhandenen -Phase. Dies 



Ergebnisse und Diskussion  49 

wird klar, wenn man die ermittelten Fließspannungsmaxima mit jenen einer 
konventionellen TNB-Legierung [50] vergleicht. Dabei liegen die Werte lediglich bei 
einer Verformung im Bereich der -Transustemperatur auf einem ähnlichen Niveau. 
Wobei erwähnt werden muss, dass T  bei der untersuchten TNB-Legierung bei 
1290°C, bei der TNM-Legierung aber bei ca. 1260°C liegt. Dadurch ergibt sich der 
zusätzliche Vorteil, dass bei einem angestrebten konventionellen Schmiedeverfahren 
die Problematik der Al- und Mo-Abdampfung weniger stark zum Tragen kommt. Der 
Verlauf der Fließspannung in Abhängigkeit von der Temperatur ist in Abbildung 4-15 
dargestellt. Man erkennt dabei, wie bereits erwähnt, ein ausgeprägtes Maximum im 
Bereich von T . Dieses Phänomen wird auf das in diesem Bereich auftretende 
Minimum der -Phase und ein mögliches -Einphasengebiet zurückgeführt. Die 
ausgezeichnete Verformungseigenschaft der -Phase wird auch durch die extrem 
niedrigen Fließspannungen bei einer Umformtemperatur von 1300°C bestätigt. 
Entsprechend dem berechneten Phasendiagramm und den durchgeführten 
Mikrostrukturuntersuchungen befindet man sich bei dieser Temperatur im 
( + )-Zweiphasenraum. Bei einer Umformtemperatur von 1245°C liegen die Fließ-
spannungen bei niedrigen Umformgeschwindigkeiten im selben Bereich wie jene bei 
einer Temperatur von 1300°C.  

Dieses Verhalten kann durch den „C-förmigen“ Verlauf der -Phase als Funktion 
der Temperatur erklärt werden, denn unterhalb der -Minimum-Temperatur nimmt 
der Anteil der -Phase wieder zu. Dieses Ergebnis konnte bereits dazu genützt 
werden die Schmiedetemperatur bei dem industriell eingesetzten großtechnischen 
Verfahren abzusenken, wodurch die Gesenke geschont werden und zusätzlich die 
Ausbringung erhöht werden konnte, da weniger Proben aufgrund der verminderten 
Al- und Mo- Abdampfung aufgerissen sind. Weitere Details zum Zusammenhang 
zwischen Fließverhalten in Abhängigkeit der Umformtemperatur und der zugehörigen 
Mikrostruktur sind in Veröffentlichung 4, im Anhang, nachzulesen. 
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Abbildung 4-15: Abhängigkeit der Fließspannung der TNM-Legierung von Temperatur und 
Umformrate. Kf ist im logarithmischen Maßstab aufgetragen. 

4.6.3. Geschwindigkeitsabhängigkeit der Fließkurven 

Bei einer Umformung mit einer Umformrate von 0,5 s-1 ist die Fließspannung bei 
1245°C mehr als doppelt so hoch als jene bei einer Umformrate von 0,05 s-1 
(Abbildung 4-16). Dieses Verhalten kann wiederum durch die thermische Aktivierung 
der Versetzungsbewegungen erklärt werden, die mit einer endlichen Geschwindigkeit 
abläuft. Bei allen Umformtemperaturen kann ein sehr ähnliches lineares Verhalten 
beobachtet werden. Daher kann darauf rückgeschlossen werden, dass sich die 
zugrunde liegenden Verformungsmechanismen und deren Aktivierung bei allen 
Temperaturen gleich ist.  
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Abbildung 4-16: Abhängigkeit der Fließspannung von der Umformgeschwindigkeit bei 
unterschiedlichen Umformtemperaturen (logarithmische Auftragung). 
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4.6.4. Positionsabhängigkeit der Fließkurven 

Wie schon in Kapitel 4.2.2 beschrieben, ist die Mikrostruktur in den Randbereichen 
des stranggepressten Halbzeugs feiner als die Mikrostruktur in den 
Zentrumsbereichen. Diese Beobachtung spiegelt sich auch in den ermittelten 
Fließspannungswerten aus Zentrums- und Randlagen wider (siehe Abbildung 4-17). 
Man kann eindeutig erkennen, dass Proben aus Randlagen immer eine geringere 
Fließspannung aufweisen. Diesen Effekt kann man dadurch erklären, dass sich 
feinere Körner besser an die von außen aufgezwungene Verformung, anpassen 
können. Dieser Effekt wird dadurch hervorgerufen, dass statistisch gesehen mehr 
Gleitsysteme in einer „günstigen“ Lage orientiert sind. Zusätzlich werden in 
Zentrumsbereichen von stranggepressten Material zum Teil größere Lamellenpakete 
beobachtet, die sich besonders schwer umformen lassen. Auffällig ist wiederum, 
dass die Fließspannungsdifferenz zwischen Rand und Zentrum im Bereich der 

-Transustemperatur besonders groß ist. Die Erklärung dafür ist wiederum durch das 
Minimum der -Phase gegeben, die besonders bei größeren, schlecht verformbaren 

-Körnern wie ein „Schmierfilm“ wirkt. Dieser „Schmierfilm“ ist jedoch in Bereich von 
T  nicht bzw. kaum mehr vorhanden. 
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Abbildung 4-17: Abhängigkeit der Fließspannungsmaxima von Rand- und Zentrums-Lage bei 

konstanter Umformrate.  
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4.7. Veränderung der Phasenanteile 

Im folgenden Kapitel werden, unter Bezugnahme auf die vorangegangenen 
Mikrostrukturuntersuchungen, die Veränderungen der Phasenanteile ausgehend vom 
ersten Herstellungsschritt bis zur abschließenden Zielwärmebehandlung betrachtet. 
Dieses Kapitel stellt somit ein Bindeglied zwischen den mikrostrukturellen 
Untersuchungen und den thermodynamischen Berechnungen der Phasenanteile dar. 
Ein Vorteil von quantitativen Auswertemethoden ist dadurch gegeben, dass die 
berechneten Werte direkt mit gemessenen Eigenschaften korreliert werden können. 
Auf diese Möglichkeit wird jedoch im Rahmen dieser Diplomarbeit nicht weiter 
eingegangen. 
Die Phasenanteile wurden mittels Rietveld-Methode (siehe Kapitel 3.5) und aus 
Flächenanalysen von Mikrostrukturaufnahmen bestimmt. Bei den Flächenanalysen 
wurde jedoch nur der Volumenanteil der -Phase bestimmt, da eine Auswertung der 

2- und -Anteile, aufgrund der feinen Lamellenstruktur, sehr schwer bzw. gar nicht 
möglich ist. 

4.7.1. Phasenanteile in Abhängigkeit der Fertigungsschritte 

Rietveld-Analysen, die an Proben aus dem Ingotmaterial durchgeführt wurden 
ergaben einen Phasenanteil von 39.7 gew.% der 2-Phase, 41.5 gew.% der -Phase 
und einen -Phasenanteil von 18.9 gew.%. Am stranggepressten Material wurden im 
Vergleich zu den Ingotanalysen wesentlich höhere Anteile an 2- und -Phase 
gemessen. Das Strangpressen wird jedoch bei Temperaturen von 1200°C 
durchgeführt und anschließend erfolgt noch eine Spannungsarmglühung bei 950°C 
für 4 Stunden. Daher erscheinen die Ergebnisse der Rietveld-Analysen eher 
unwahrscheinlich. Vermutlich wird durch die bei der Umformung entstehende 
Fasertextur und die resultierende Ausrichtung der Kristalle nach den jeweiligen 
Vorzugsorientierungen das Ergebnis verfälscht. Wie in Abbildung 4-18 (a) dargestellt 
ist, wird jedoch der Trend der ermittelten Phasenanteile aus der Rietveld-Methode 
bei einem Vergleich mit den Ergebnissen der quantitativen Gefügeanalyse bestätigt. 
Die Messungen am geschmiedeten Material ergaben ähnliche Phasenanteile wie im 
Ingot. Eine Erklärung dafür ist, dass durch den Schmiedevorgang die Textur des 
stranggepressten Materials aufgebrochen wird. Eine Zusammenfassung der 
Ergebnisse ist in Abbildung 4-18 (b) dargestellt. 
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Abbildung 4-18: (a) Graphische Darstellung -Phasenanteil in Abhängigkeit vom 
Fertigungsschritt, ermittelt aus Rietveldauswertungen – schwarze Balken – und 
quantitativen Gefügenanalysen – rote Balken. (b) Mittlere Phasenanteile der 2-Ti3Al, 
-TiAl und der -Ti Phase in Abhängigkeit vom Fertigungszustand. Ermittelt aus 

Rietveldanalysen mehrer Proben. 

4.7.2. Phasenanteile als Funktion Wärmebehandlungstemperatur 

Bei einer Wärmebehandlungstemperatur von 1210°C beträgt der Volumenanteil 
der -Phase in einer Probe mit einem Aluminiumanteil von 43.4 at.% nahezu 15 % 
(Abbildung 4-20 (a)). Der Anteil wird umso geringer, je weiter man sich der 

-Transustemperatur nähert. Wird T  überschritten, erhöht sich der Anteil an -Phase 
wieder. Diese Ergebnisse stimmen auch sehr gut mit den thermodynamischen 
Berechnungen überein (siehe Kapitel 4.1 und Veröffentlichung 1 im Anhang). Ein 
inverser Effekt kann beobachtet werden, wenn die mittlere Korngröße der lamellaren 
Körner betrachtet wird. Die lamellaren Körner haben im Bereich des Minimums der 
-Phase ihr größtes Wachstumspotential, da hier das Wachstum der -Körner fast 

nicht behindert wird (Abbildung 4-20 (b)).  

Liegt der Aluminiumgehalt der Legierung bei 43.9 at.%, wie es bei Proben der 
Charge 56531 der Fall ist, verschiebt sich das Minimum der -Phase zu geringeren 
Werten und auch zu höheren Temperaturen. Dieser Zusammenhang zwischen dem 
Aluminiumgehalt einer TNM Legierung und dem daraus resultierendem Minimum der 
-Phase stimmt mit thermodynamischen Phasenberechnungen überein (siehe 

Abbildung 4-19).  
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Abbildung 4-19: Darstellung der Phasenanteilsverläufe als Funktion der Temperatur für 
Ti-(42,43,44)Al-4Nb-1Mo-0.1B at.%. Deutlich zu erkennen ist die Abhängigkeit der 

-Transustemperatur und damit verbunden das Minimum der -Phase vom 
Aluminiumgehalt der Legierung. 

 

Um die optimalen Bedingungen für eine Umformung mit einem konventionellen 
Schmiedeprozess einzustellen, ist daher die Kenntnis der chemischen 
Zusammensetzung einer vorliegenden Probe enorm wichtig. Die Resultate der 
durchgeführten quantitativen Gefügeauswertungen sind in Abbildung 4-20 
dargestellt. Zusätzlich wurde an 3 Proben der Charge 56531 nach einer fünf- 
stündigen Wärmebehandlung der -Phasenanteil untersucht. Aus dem Verlauf dieser 
Kurve ist die Zeitabhängigkeit für die Bildung, als auch den Zerfall der 
molybdänreichen -Phase ersichtlich. 
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Abbildung 4-20: (a) Darstellung der aus quantitativen Gefügeanalysen ermittelten Anteile der 
-Phase in Abhängigkeit der Auslagerungstemperatur und der Auslagerungszeit; rote 

Kurve - Charge 56531 nach einer Auslagerungszeit von 1 Stunde; schwarze Kurve – 
Charge 56531 nach einer Auslagerungszeit von 5 Stunden; blaue Kurve – Charge 
73300, 43.4 at.% Aluminium, nach einer Auslagerungszeit von 1 Stunde; (b) Mittler 
Korngröße der 2/ -Lamellenkolonien der wärmebehandelten Proben der Charge 
73300. 

 

Um die erhaltenen Ergebnisse zu untermauern, sind XRD-Messungen an 
wärmebehandelten Proben der Charge 56531 durchgeführt und einer 
Rietveld-Analyse unterzogen worden. Zur Erinnerung sei angemerkt, dass die 
Proben bei den entsprechenden Temperaturen eine Stunde geglüht und an Luft 
abgekühlt wurden. Die Ergebnisse werden in Abbildung 4-21 im Vergleich zu den 
Ergebnissen aus den quantitativen Gefügeanalysen gezeigt. Dabei ist erkennbar, 
dass beide Untersuchungsmethoden sehr gut übereinstimmen. 
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Abbildung 4-21: -Phasenanteil [vol.%] in Abhängigkeit von der Wärmebehandlungs-
temperatur ermittelt aus quantitativen Gefügeanalyse (a) im Vergleich zu den 
ermittelten Phasenanteilen aus Rietveldanalysen [gew.%] (b). 

4.8. Texturmessungen mittels Neutronen 

Die Texturmessung die an einer Probe aus dem Zentrum eines Gussingots 
durchgeführt wurde zeigt keine signifikante Texturausbildung (siehe Abbildung 4-22 
(a) – (b)). Die maximal gemessene Poldichte beträgt nur das 1,8fache einer Zufalls-
verteilung an Orientierungen. Sehr ähnliche Beobachtungen wurden auch von 
V. Küstner an binären -TiAl Legierungen gemacht [26]. Dabei wurde im Vergleich zu 
einer binären Legierung, die vollständig über die -Phase erstarrt, auch eine 
Texturmessung an einer peritektisch erstarrenden Ti-48Al Legierung durchgeführt. 
Die Polfiguren dieser Legierung, wie sie in Abbildung 4-22 (c) und (d) dargestellt 
sind, zeigen eine ausgeprägte Textur der -Phase. Die Texturuntersuchungen 
belegen, dass aufgrund der unterschiedlichen Erstarrungswege eine -erstarrende 
Legierung wesentliche Vorteile im Bezug auf mechanische Eigenschaften und 
chemische Homogenität bietet. Weitere Informationen bezüglich der durchgeführten 
Texturmessungen befinden sich in Veröffentlichung 2 im Anhang. 
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Abbildung 4-22: a) – b) Gemessene Polfigur der -Phase aus dem Gusszustand der 
TNM-Legierung (Charge 56531). Gemessene c) und berechnete d) Polfigur der 
-Phase einer peritektisch erstarrten Knopfschmelze (Ti-48Al) [26]. Die 

Projektionsfläche liegt dabei jeweils parallel zum Ingotboden bzw. Knopfboden und 
senkrecht zur Symmetrieachse des Ingots bzw. der Knopfschmelze. 

4.9. Mechanische Eigenschaften 

Neben der guten Umformbarkeit bei hohen Temperaturen war eines der Ziele für 
das entwickelte Legierungskonzept durch eine gezielte Wärmebehandlung eine 
Mikrostruktur einzustellen, die den mechanischen Anforderungen nach guten Kriech-
eigenschaften und ausreichender plastischer Bruchdehnung bei Raumtemperatur, 
gerecht wird (siehe Kapitel 4.4). Aus der Literatur ist bekannt, dass Duplex-Gefüge 
die höchsten Duktilitäten aufweisen, wohingegen volllamellare Gefüge durch deren 
Kriechbeständigkeit und Bruchzähigkeit bestechen. Vor allem der mittlere Lamellen-
abstand und die mittlere Korngröße beeinflussen dabei die Festigkeit, entsprechend 
einem Hall-Petch Mechanismus [66, 67]. Weiters kann bei zwei- oder mehrphasigen 
Gefügen ein festigkeitssteigernder Effekt entsprechend eines Verbundwerkstoffes 
beschrieben werden. 

Um einen Kompromiss aus Duktilität und Kriechbeständigkeit zu erhalten, wurden 
die Wärmebehandlung derart gewählt, dass eine duplex-artige Mikrostruktur mit 
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lamellaren 2/ -Anteilen sowie globularen - und -Körnern vorliegt. Folgende 
Wärmebehandlungen wurden an Proben für die mechanische Charakterisierung 
durchgeführt (zugehörige Mikrostrukturaufnahmen sind in Abbildung 4-12 (b) - (d) zu 
sehen). 

• (A) 1230°C/ 1 Stunde/ Luftabkühlung + 850°C/ 6 Stunden/ Ofenabkühlung 

• (B) 1230°C/ 1 Stunde/ Luftabkühlung + 950°C/ 6 Stunden/ Ofenabkühlung 

• (C) 1300°C/ 1 Stunde/ Luftabkühlung + 1220°C/ 1 Stunde/ Luftabkühlung 
   + 850°C/ 6 Stunden/ Ofenabkühlung 

Die Ergebnisse der ersten mechanischen Untersuchungen, die zu einem bereits 
sehr fortgeschrittenen Zeitpunkt der Diplomarbeit durchgeführt wurden, sollen hier in 
diesem letzten Kapitel als abschließendes Ergebnis präsentiert werden. Daher wird 
kein Anspruch auf Vollständigkeit erhoben. Für ein besseres Verständnis der 
Mechanismen sind weiterführende REM- und TEM-Untersuchungen notwendig. An 
dieser Stelle soll lediglich gezeigt werden, dass mittels gezielter 
Wärmebehandlungen ausgezeichnete und ausgewogene mechanische 
Eigenschaften erzielt werden können.  

4.9.1. Zugversuchsdaten 

Zugversuche wurden bei Raumtemperatur, 300°C, 650°C und 800°C durchgeführt. 
Die ermittelten Zugfestigkeiten (Abbildung 4-23 (a)) befinden sich bis zu einer 
Temperatur von ca. 650°C auf einem konstanten Niveau, einzig nach der 
durchgeführten Wärmebehandlung (B) kann dieses Plateau nicht beobachtet 
werden. Über einer Temperatur von 650°C kommt es bei allen Mikrostrukturvarianten 
zu dem für -TiAl Legierungen typischen spröd-duktil Übergang (Temperaturbereich 
von 700°C – 800°C) [68, 69], bei dem die Zugfestigkeit stark abfällt und die Duktilität 
sprunghaft zunimmt. Das unterschiedliche Zugfestigkeitsverhalten der drei 
Wärmebehandlungsvarianten wird dabei auf die zuvor in Kapitel 4.9 erwähnten 
mikrostrukturellen Parameter zurückgeführt. Beispielsweise kann man aus dem 
Vergleich der Mikrostruktur nach Wärmebehandlung (A) mit (C) schon aus den 
REM-Aufnahmen erkennen, dass der Lamellenabstand in (A) wesentlich feiner ist. 
Dies bewirkt eine stärkere Behinderung der Versetzungsbewegung und resultiert 
daher in einer höheren Festigkeit. Nach (B) dürfte sich aufgrund der höheren 
Temperatur bei der Ausgleichswärmebehandlung der Lamellenabstand im Vergleich 
zu (A) auch verbreitert haben, zusätzlich besteht die Mikrostruktur noch aus den in 
Kapitel 4.5 beschriebenen, feinkörnigen zellulären Bereichen, die aus einer 
diskontinuierlichen Reaktion herrühren. Aufgrund dieser Effekte kann erklärt werden, 
warum die Festigkeit von (B) zwischen (A) und (C) liegt. Der größere Volumenanteil 
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an zellulären Bereichen in (B) könnte weiters sehr gut erklären, weshalb zwar die 
Festigkeit bei Raumtemperatur auf einem ähnlichen Niveau liegt wie jene von (A), 
jedoch die nach Wärmebehandlung (B) über den gesamten Temperaturbereich eine 
bessere Duktilität erzielt wird. Der Grund dafür könnte in den Gefügebestandteilen 
der zellulären Bereiche, welche großteils aus der - und -Phase besteht, liegen. 
Wonach zwar aufgrund der zellulären Struktur eine Behinderung der 
Versetzungsbewegung gegeben ist, jedoch durch die erhöhte 
Versetzungsbeweglichkeit innerhalb der - und -Phase im Vergleich zur 2-Phase 
(die in den gewöhnlichen lamellaren Bereichen vorliegt) die Versetzungsbeweglich-
keit wiederum erhöht wird. Die unterschiedliche Versetzungsbeweglichkeit kann in 
weiterer Folge zu einem unterschiedlichen Verfestigungsverhalten führen, was 
wiederum den Wert der maximalen Zugfestigkeit bestimmt. Dies würde erklären, 
weshalb nach Wärmebehandlung (B) die Zugfestigkeit nicht wie nach (A) und (C) bis 
zu einer Temperatur von 650°C auf einem konstanten Niveau liegt.  

Betrachtet man zusätzlich die Streckgrenzen, so sieht man, dass deren Werte mit 
steigender Temperatur für alle Wärmebehandlungsvarianten, im Gegensatz zur Zug-
festigkeit aufgrund der fehlenden Verfestigung, abnehmen (Abbildung 4-23 (b)). 
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Abbildung 4-23: (a) Zugfestigkeit [MPa] und totale Dehnung [%] bzw. (b) Streckgrenze [MPa] 
und totale Dehnung [%] in Abhängigkeit von der Prüftemperatur der 
Wärmebehandlungsvarianten (A) 1230°C/ 1h/ Luftabkühlung + 850°C/ 6h/ 
Ofenabkühlung; (B) 1230°C/ 1h/ Luftabkühlung + 950°C/ 6h/ Ofenabkühlung; (C) 
1300°C/ 1h/ Luftabkühlung + 1220°C/ 1h/ Luftabkühlung + 850°C/ 6h/ 
Ofenabkühlung. 

 

4.9.2. Kriechdaten 

Aus den ermittelten Kriechdaten können dieselben Schlüsse gezogen werden, wie 
sie bereits aus den Daten für die Zugversuche bekannt sind. So zeigte sich wiederum 
aufgrund der mikrostrukturellen Effekte, dass nach der Wärmebehandlung (A) bei 
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einer konstanten Belastung von 300 MPa und einer Prüftemperatur von 800°C die 
mit Abstand längste Beanspruchungszeit bis zum Kriechbruch (bei der niedrigsten 
Kriechdehnung) erreicht wird (siehe Tabelle 4-1).  

Tabelle 4-1: Kriechdaten und dazugehörige Standzeit bei einer Belastung von 300 MPa und 
einer Prüftemperatur von 800°C 

Wärmebehandlung 
Kriechdehnung 

[%] 
Zeit bis zum Kriechbruch 

[h] 

 (A) 1230°C/1h/AC + 850°C/6h/FC 9.00 76.5 

 (B) 1230°C/1h/AC + 950°C/6h/FC 20.69 17.8 

 (C) 1300°C + 1220°C/1h/AC + 850°C/6h/FC 13.98 47.3 

 

Abschließend sind in Abbildung 4-24 (a) Daten von verschiedensten 
Kriechversuchen die bisher an der TNM-Legierung durchgeführt wurden in einem 
Larson-Miller Diagramm dargestellt. Diese Daten werden in Abbildung 4-24 (b) mit 
Werten aus einer Arbeit von D. M. Dimiduk [27] verglichen. Man erkennt, dass die 
Kriechfestigkeit der TNM-Legierung jene von anderen TiAl-Legierungen deutlich 
übertrifft. 

22,0 22,5 23,0 23,5 24,0
200

250

300

350

400
 1300°C/1h/AC + 1230°C/1h/AC + 850°C/6h/FC
 1230°C/1h/AC + 850°C/6h/FC
 1230°C/1h/AC + 950°C/6h/FC
 1210°C/1h/AC + 850°C/6h/FC
 Extruded 1270°C/1h/AC + 950°C/4h/FC
 1240°C/3h/AC

 

S
pa

nn
un

g 
[M

P
a]

PLM= (T+273.15)(20+log(tR))

a)

16 18 20 22 24 26 28 30
1

10

100

 

 

Sp
an

nu
ng

/D
ic

ht
e 

[M
Pa

/(g
/c

m
3 )]

PLM = T(°K)[log t(h) + 20] x 10-3

Fe3Al

Ti-1100

Ni Alloys

TiAl

TNM-TiAl

NiAl

Superalloy
Single
Crystal

b)

 
Abbildung 4-24: (a) Bisher ermittelte Kriechstandfestigkeitsdaten in Larson-Miller Darstellung 

bei der die Prüftemperatur und die Zeit bis zum Bruch in einem Parameter (PLM) 
zusammengefasst werden. Die Linien stellen dabei Wertepaare die demselben 
Materialzustand entsprechen dar. (b) Larson-Miller Plot unterschiedlichster 
Turbinenwerkstoffe aus [27] ergänzt mit den Daten aus Darstellung (a). 
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5. Zusammenfassung 

Ziel dieser Arbeit war es, eine neu entwickelte Legierung aus der Klasse der inter-
metallischen Titanaluminide, mit der Bezeichnung TNM zu charakterisieren. Im 
Gegensatz zu den hoch-niobhältigen TNB-Legierungen, die bis dato den „state-of-
the-art“ darstellten und eine peritektische Erstarrung durchlaufen, wurde die 
Zusammensetzung dieser Legierungen so festgelegt, dass die Erstarrung über das 

-Einphasenfeld abläuft. Dies konnte durch einen abgesenkten Aluminiumgehalt von 
43 at.%, kombiniert mit einem Niobgehalt von 4 at.% und einem Molybdängehalt von 
1 at.% erreicht werden. Die peritektische Erstarrung der TNB-Legierungen führt zu 
starken chemischen Inhomogenitäten, die das Prozessfenster für ein konventionelles 
Schmiedeverfahren stark einschränken bzw. unmöglich machen. Bei der 
TNM-Legierung versprach man sich aufgrund der Erstarrung über das 
-Einphasenfeld ein homogenes Gefüge mit geringen Seigerungsanteilen, wodurch 

die Umformung mittels eines konventionellen Schmiedeverfahrens grundsätzlich 
verbessert sein sollte. Der besondere Vorteil dieser Legierung ist aber die Präsenz 
eines größeren Volumenanteils von kubisch-raumzentrierter -Phase bei erhöhten 
Temperaturen, welche die Umformeigenschaften entscheidend verbessern soll. 
Diese Vorhersage wurde aufgrund der thermodynamischen Berechnungen getroffen, 
die bereits im Vorfeld durchgeführt wurden [48]. 

Die Mikrostrukturuntersuchungen bestätigten ein sehr homogenes Gefüge im 
gegossenen, großindustriell hergestellten Ingot. Texturmessungen an Proben aus 
dem Ingot der TNM-Legierung zeigten, im Gegensatz zu Messungen an peritektisch 
erstarrenden Legierungen, keine statistisch signifikante Textur. Es wurde die Präsenz 
der drei vorhergesagten Phasen 2,  und  anhand von XRD-Messungen bestätigt. 
Des Weiteren konnte im Zentrum des stranggepressten Materials ein sehr feines, 
rekristallisiertes Gefüge mit geringfügig höheren Anteilen an Lamellenpaketen 
beobachtet werden.  

Erste großtechnische Schmiedeversuche bei Temperaturen über T  verliefen 
erfolgreich. Mithilfe eines FEM-Models konnte die Gefügeausbildung über den 
Querschnitt von flachgedrückten sowie gestauchten Proben mit den auftretenden 
Umformgraden korreliert werden. Teilweise traten jedoch auch bei der neuen 
TNM-Legierung Risse nach dem Schmieden auf.  

Durch zahlreiche Umformversuche im Dilatometer wurde festgestellt, dass die 
höchsten Fließspannung im Bereich der -Transustemperatur auftreten. Dieser 
Umstand wird auf das ausgeprägt Minimum der -Phase in diesem 
Temperaturbereich zurückgeführt. Als Resultat dieser Versuchsreihe war es möglich, 
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die Umformtemperatur für das großtechnische Schmiedeverfahren auf Temperaturen 
unter T  abzusenken. Aufgrund der niedrigeren Umformtemperatur wird die 
Aluminiumabdampfung aus den Randbereichen des Presslings minimiert, wodurch 
eine Verschiebung der Phasenanteile innerhalb der Randzone unterbunden wird. 
Somit war es möglich, die ersten rissfreien gesenkgeschmiedeten Vorformen für eine 
Turbinenschaufel herzustellen. 

Eine Vielzahl von Wärmebehandlungen ermöglichte die Mikrostrukturausbildung in 
Abhängigkeit der Auslagerungstemperatur zu studieren. Quantitative 
Gefügeanalysen, kombiniert mit quantitativer Auswertung von XRD-Spektren mittels 
Rietveld-Methode, ermöglichte es die daraus ermittelten Phasenanteile mit den 
thermodynamischen Berechnungen der Phaseanteilsverläufe in Abhängigkeit der 
Temperatur zu vergleichen. Die Untersuchungen zeigten, dass durch eine Änderung 
des Aluminumgehalts nicht nur die -Transustemperatur verschoben wird. Es wird 
auch die Lage des Minimums der -Phase unterschiedlich stark beeinflusst. Auch 
diese Ergebnisse stimmen mit thermodynamischen Vorhersagen überein. 

Die Erkenntnisse aus den Wärmebehandlungsuntersuchungen ermöglichten es 
schlussendlich verschiedenste Mikrostrukturmodifikationen einzustellen, die den 
unterschiedlichsten mechanischen Anforderungen gerecht werden. So konnte in 
ersten Versuchen an stranggepressten Proben durch eine Wärmebehandlung nahe 
der -Transustemperatur ein nahezu volllamellares Gefüge mit minimalen Anteilen 
der -Phase eingestellt werden, welches eine hohe Kriechbeständigkeit aufweist. 
Durch weitere Wärmebehandlungsversuche wurden duplex-artige Mikrostrukturen 
eingestellt, die durch eine gute Raumtemperaturduktilität in Kombination mit guten 
Festigkeitswerten und Kriecheigenschaften bestechen. Bei einer angenommenen 
Einsatztemperatur von 800°C wurden Proben bis zu 3000 Stunden ausgelagert um 
die thermodynamische Stabilität der Mikrostruktur zu untersuchen. Dabei konnten 
praktisch keine Veränderungen innerhalb des Gefüges beobachtet werden. Eine 
Umwandlung der /B2-Phase in die -Phase konnte mittels XRD-Messungen nicht 
nachgewiesen werden. 
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