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1 Einleitung 

Titanaluminid findet immer breitere Anwendung in der Automobilindustrie und in der 

Luftfahrt [1]. Der Vorteil liegt in einer geringeren Dichte als bei anderen 

Hochtemperaturwerkstoffen, wie etwa Nickelbasislegierungen. Auch ist mittlerweile eine 

Einsatztemperatur über 700 °C möglich [2]. Die Titanaluminide entwickeln sich ständig 

weiter: neuere Generationen arbeiten mit einem erhöhten Gehalt an Niob [3]. Daraus ergibt 

sich eine Reihe von verbesserten Eigenschaften. Doch weisen die so genannten TNB-

Legierungen starke Texturen und Seigerungen auf, was einen negativen Einfluss auf die 

Verarbeitbarkeit und den Einsatz hat. Die Ursache dafür ist, dass TNB-Legierungen auf 

Grund ihrer Zusammensetzung peritektisch erstarren [4]. 

Das Departement Metallkunde und Werkstoffprüfung beschreitet einen neuen Weg [4]. Der 

Zusatz von 4 % Nb und 1 % Molybdän ermöglicht eine Erstarrung über die kubisch-

raumzentrierte -Phase. Dadurch wird das Peritektikum ausgespart. Auf dieser 

Zusammensetzung basierend bot sich der Name TNM (T: Titan, N: Niob, M: Molybdän) für 

diese Art von Legierungen an. Als Zusatz zur Feinung und Kornstabilisierung bei 

Wärmebehandlungen wird 0,1 % Bor zugegeben. Erstellt wurden diese -erstarrenden 

Legierungen mit Hilfe thermodynamischer Berechnungen. Dieser Diplomarbeit 

vorangegangene Untersuchungen bestätigen eine gute Einsatzmöglichkeit der sozusagen 

"computer-designed" TNM-Legierung. 

Die mechanischen Eigenschaften der Titanaluminide stehen in direktem Zusammenhang mit 

den ausgebildeten Phasen, / 2, o/ u und , und deren Volumsanteile. Deshalb ist ein 

Phasendiagramm für die Verfahrensentwicklung von entscheidender Bedeutung. Mit Hilfe der 

CALPHAD-Methode konnte ein Diagramm für TNM-Legierungen berechnet werden. 

Allerdings sind die verwendeten, kommerziell erhältlichen, Datenbanken für diese neuen 

Zusammensetzungen zu ungenau, beziehungsweise nicht vorhanden [6].  

Aufbauend aus diesen Vorarbeiten [6,7] soll in dieser Diplomarbeit ein mit Experimenten 

bestätigter quasibinärer Schnitt für TNM-Legierungen erstellt werden. Von technischem 

Interesse ist die Änderung der Phasen mit einer gewissen Streuung in der Zusammensetzung, 

wie sie prozessbedingt vorkommen kann. Vor allem bei Umformprozessen und 

Wärmebehandlungen ist von entscheidender Bedeutung, wie sich die 

Phasenumwandlungstemperaturen mit variierenden Legierungsgehalten verschieben. 

Besonders wenn ein einphasiges -Gebiet vorliegen würde, das keine zweite hemmende 

Phase besitzt und deshalb zu schnellem und starkem Kornwachstum führt. 

Die schon in Vorarbeiten untersuchte Projektlegierung weist einen Aluminiumgehalt von 43,5 

at% auf. Rund um diese Zusammensetzung, mit dem vorher erwähnten 4 % Niob, 1 % 

Molybdän und 0,1 % Bor, wurden Legierungsknöpfe hergestellt. Der Aluminiumgehalt der 

Knöpfe wurde mit 41, 42, 43, 43,5, 44 und 45 at% festgelegt. Zusätzlich, um den Einfluss von 
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Molybdän zu studieren, wurde eine Knopfschmelze mit abgesenktem (0,7 at%) 

Molybdängehalt hergestellt.  

Zur Untersuchung wurden DSC-Messungen durchgeführt, welche eine Wärmedifferenz 

aufzeigen, sobald eine Phasenumwandlung während einer definierten Heizrate auftritt. Die 

DSC-Kurven wurden für mehrere Heizraten aufgenommen. Die ermittelten 

Umwandlungstemperaturen wurden anschließend auf 0 Kmin-1 extrapoliert, um den 

Gleichgewichtszustand zu simulieren. Zusätzlich wurden Wärmebehandlungen bei 1205, 

1240, 1275 und 1310 °C und anschließendem Wasserabschrecken durchgeführt. Das Gefüge 

wurde eingefroren und die anschließende Gefügeanalyse diente als Verifikation des 

quasibinären Phasendiagramms des Systems Ti-(41-45)Al-4Nb-1Mo-0,1B. Bestimmt wurden 

die Phasen in den Proben mit REM und XRD. 
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2  Theoretische Grundlagen 

2.1 Allgemeines zu Titanaluminiden 

2.1.1 Auftretende Phasen 

Die Einheitszellen der Phasen sowie das binäre Phasendiagramm Ti-Al sind in Abbildung 1 

dargestellt. Von technischer Relevanz sind dabei die intermetallischen Phasen  (TiAl), / 2 

(Ti3Al), und . Die -Phase selbst liegt bei Raumtemperatur tetragonal, in geordneter L10-

Struktur vor. Das reine  verhält sich zu spröde für praktische Anwendungen, die plastische 

Bruchdehnung erreicht keine 1 %. Die zweite intermetallische Phase, 2, liegt bei 

Raumtemperatur als geordnete hexagonale Struktur vor und kann der DO19 Symmetriegruppe 

zugeordnet werden. Von einiger Bedeutung ist die -Phase. Um eine peritektische Erstarrung 

zu vermeiden, kristallisieren die in den letzten Jahren entwickelten Legierungen über  

[8,9,10,11]. Dadurch lassen sich viele Probleme der Titanaluminide, wie Seigerungen und T 

Erstarrungstexturen, einschränken.  liegt bei hohen Temperaturen als kubisch-raumzentriert 

vor, wandelt im -Gebiet in o, eine geordnete B2-Struktur, um. Durch bestimmte 

Legierungselemente, wie Molybdän und Niob, bleibt o bis zur Raumtemperatur stabil. Die 

gute Umformbarkeit der TNM-Legierungen ist auf , beziehungsweise o zurückzuführen 

[6,7,8].  

 

 
Abbildung 1: Binäres Phasendiagramm Ti-Al, mit den Einheitszellen der auftretenden Phasen [6,12]. Die 

horizontale (blaue Linie) stellt die eutektoide Temperatur dar. Die rote Linie ist die -Transuslinie. Sie trennt das 

( + )-Feld vom -Einphasenfeld.  
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Der Anteil der Phasen , 2 und / o haben einen großen Einfluss auf die mechanischen 

Eigenschaften. In Abbildung 2 sind repräsentativ die Gefüge von TiAl-Legierungen und die 

dafür nötigen Wärmebehandlungstemperaturen dargestellt.  

 

 
Abbildung 2: Ausschnitt aus dem binären System mit Temperaturen der Wärmebehandlungen. Links und rechts 

sind die erhaltenen Gefügetypen dargestellt [6,13,14]. 

 

 

Prinzipiell gibt es vier verschiedene Gefügevarianten: 

• Volllamellar 

• Nahezu Lamellar 

• Duplex 

• Near Gamma  

 

Die Bandbreite von Volllamellar bis zu Near Gamma verursachen die verschiedenen, 

mechanischen Eigenschaften der Titanaluminide. Den Hauptbeitrag zur Fließspannung 

bedingen Korngrenzen sowie die inneren Grenzflächen der Lamellen. Die Übertragung der 

Gleitung durch die Korn- und Phasengrenzen verläuft athermisch. Die entscheidende 

Beschreibung ist durch die Hall-Petch-Beziehung gegeben. Daher ist der wichtigste Einfluss 

auf die Festigkeit die Feinheit des Gefüges, beziehungsweise der Lamellenabstand in 

lamellaren 2/  - Kolonien [8,13,14]. 

 

Das volllamellare Gefüge zeichnet sich durch sehr gute Festigkeiten und gute 

Kriechbeständigkeit aus. Allerdings ist es bei Raumtemperatur sehr spröde und verfügt kaum 
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über Duktilität. Durch Glühen über der -Transus-Temperatur (5-20 °C) besteht die 

zusätzliche Gefahr des Vergröberns, da eine zweite hemmende Phase fehlt. Das kann so weit 

gehen, dass der Werkstoff nicht mehr für technische Anwendungen einsetzbar ist. Aus diesem 

Grund wird technischen TiAl-Legierungen Bor zugegeben. Die entstehenden Titanboride 

weisen dann eine kornwachstumshemmende Wirkung auf.  

 

Das nahezu lamellare Gefüge entsteht bei Wärmebehandlungen knapp unter der -Transus-

Temperatur. Dabei bremsen die noch vorhandenen -Körner das Kornwachstum. Mit längeren 

Glühzeiten wandelt immer mehr  um, das heißt das Verhältnis der ( 2)/ -Phasen ist 

einstellbar. Die mechanischen Eigenschaften ähneln denen des völlig lamellaren Gefüges. 

 

Das Duplex-Gefüge bildet sich während Glühungen zwischen der eutektoiden Temperatur 

und der -Transus-Temperatur. Es besteht bei Raumtemperatur aus globularen -Körner und 

2/ -Lamellenkolonien. Der Anteil der Phasen verhält sich entsprechend dem Hebelgesetz. 

Die Lamellenbreite, beziehungsweise der Lamellenabstand, hängt von der Abkühlrate und 

nicht von der Wärmebehandlungstemperatur oder Dauer ab. Bei Ofenabkühlung fallen die 

Lamellen grob aus, bei Luftabkühlung ist ein feiner Lamellenabstand einstellbar. Das Duplex-

Gefüge ist bei tiefen Temperaturen duktiler als die lamellaren Varianten, allerdings auf 

Kosten der Hochtemperaturfestigkeit und der Bruchzähigkeit [8].  

 

Das Near Gamma entsteht durch Wärmebehandlungen knapp über der eutektoiden 

Temperatur. Es bilden sich globulare -Körner, mit 2 an den Korngrenzen. Die 

Volumsanteile der Phasen wird durch das Hebelgesetz bestimmt. Dieses Gefüge besitzt eine 

akzeptable Duktilität und Festigkeit, verfügt aber über niedrige Werte bezüglich 

Bruchzähigkeit und Kriechfestigkeit.  

 

Der Einsatz der Titanaluminide ist auf Grund der Kriechbeständigkeit auf circa 700 °C 

beschränkt. Mikrostrukturell homogene, volllamellare Gefüge, wie sie zum Beispiel durch 

Strangpressen entstehen, sind am besten kriechfest [14]. Es gibt die Möglichkeit zur 

Steigerung der Kriechfestigkeit Kohlenstoff oder Bor zu legieren [13]. Diese Elemente 

verhindern durch Keimbildungseffekte auch grobe Körner. Ein volllamellares Gefüge 

erfordert eine rasche Abkühlung, was bei großen Bauteilen prozessbedingt ein Problem ist. 

Hinzu kommt, dass bei derartigen Abkühlraten kein thermodynamisches Gleichgewicht 

erreicht wird. Wird so ein Bauteil dann unter hohen Temperaturen eingesetzt, können unter 

Umständen während der Lebensdauer schädliche Mikrostrukturänderungen auftreten. 
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2.1.2 Einfluss der Legierungselemente 

Die meisten Legierungen der momentan verwendeten Titanaluminde lassen sich mit folgender 

Formel zusammenfassen [1,2,4]: 

 

Ti - (45 - 48 at%) Al - (1 - 3 at%) X1 - (1 - 5 at%) X2 - (< 1 at%) X3 

 

Aluminium ist das Hauptlegierungselement und steigert die Duktilität der Legierung, senkt 

dabei aber die Fließspannung. Generell ist der Aluminiumgehalt entscheidend für die 

Umwandlungssequenz bei der Abkühlung auf Raumtemperatur und damit für das Gefüge und 

die damit verbundenen mechanischen Eigenschaften. Mit einer Änderung um 1 at% Al steigt 

im binären TiAl-System die -Transus-Temperatur um 40 °C (siehe Abbildung 1).  

 

X1 umfasst Elemente wie Chrom, Mangan oder Vanadium. Diese steigern die 

Raumtemperaturduktilität. Außerdem substituieren diese Elemente die Aluminiumatome in 

der -Phase, was deren Tetragonalität senkt. Darüber hinaus verringern sie die 

Stapelfehlerenergie. Der Nachteil liegt in einem Rückgang der Oxidationsbeständigkeit bei 

den technisch eingesetzten Legierungszusätzen [14].  

 

X2 steht für Niob, Tantal, Molybdän oder Wolfram. Diese Elemente steigern die 

Oxidationsbeständigkeit durch eine verbesserte, dichtere Deckschichtbildung. Des Weiteren 

erhöhen sie die Kriechbeständigkeit und wirken stärker mischkristallhärtend als Elemente der 

Gruppe X1. Viele aktuelle Forschungen fokussieren auf hoch niobhältige Legierungen. Niob 

feint das Gefüge, besonders die Lamellenabstände. Dadurch steigt, nach Hall-Petch, die 

Fließspannung. Niob in TiAl führt zu einem Anstieg der Aktivierungsenergie bei 

Hochtemperaturverformung, was sich zum Beispiel auf das Kriechverhalten positiv auswirkt. 

Der Nachteil der sogenannten TNB-Legierungen liegt darin, dass sie peritektisch erstarren [5]. 

Dieser Weg über die Phasenumwandlungen S S+  führt zu starken Seigerungen, 

weshalb eine Erstarrung über  vorzuziehen ist. Erreicht wird dies durch die Zugabe von Mo, 

W oder durch niedrigere Aluminiumgehalte. So hat etwa Molybdän einen doppelt so stark 

stabilisierenden Effekt auf  wie Niob.  ist wesentlich für die Warmumformbarkeit, wie zum 

Beispiel Schmiedeprozesse. Was bei der Verarbeitung von Vorteil ist, im Einsatz jedoch zu 

einer Festigkeitsverringerung führt. Aus diesem Grund muss die -Phase durch eine 

abschließende Wärmebehandlung wieder entfernt, beziehungsweise minimiert werden. [1,7]  

 

X3 entspricht Elementen wie Silizium, Bor oder Kohlenstoff. Diese werden dem Werkstoff 

für eine bessere Verarbeitbarkeit, beziehungsweise höhere Festigkeitseigenschaften zulegiert. 

Durch die Bildung von stabilen Verbindungen (Boride, Silizide), wird das Gussgefüge 

gefeint, beziehungsweise das Kornwachstum über der -Transus-Temperatur behindert. Das 
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verhilft zu erhöhter Hochtemperatur- und Kriechbeständigkeit. Die plättchenförmigen 

Titanboride wirken als Keime bei der Erstarrung beziehungsweise bei Phasenumwandlungen 

[1,6,14]. Kohlenstoff bildet in Titanaluminiden, je nach Wärmebehandlung, unterschiedliche 

Phasen. Liegt das Element nach rascher Abkühlung gelöst vor, so ist die Fließspannung über 

einen Mischkristalleffekt vom C-Gehalt abhängig. Bei den so genannten Perowskit 

Ausscheidungen (Ti3AlC) tritt eine Härtung auf, die auf elastische Wechselwirkungen der 

Phase mit Versetzungen schließen lässt. Die H-Phase (Ti2AlC) wiederum ist zu grob um einen 

nennenswerten Beitrag zur Festigkeitssteigerung zu liefern. [8,14]  

Die 2-Phase besitzt eine höhere Löslichkeit für Sauerstoff, Stickstoff und Kohlenstoff. Bildet 

sich beim Abkühlen , können diese Verunreinigungen als Oxid, Nitrid oder Karbide 

ausgeschieden werden. Dieser Effekt ist nicht erwünscht, da Rissbildung begünstigt und die 

Bruchzähigkeit herabgesetzt wird [13,14].  

2.1.3 Herstellung 

Die Herstellung der Titanaluminide ähnelt der Herstellung von herkömmlichen 

Titanwerkstoffen. Prinzipiell gibt es zwei Verfahrensrouten: Schmelzmetallurgisch über EBM 

(Electron Beam Melting), PAM (Plasma Arc Melting) und VAR (Vacuum Arc Remelting), 

oder über eine pulvermetallurgische Route. Die Anlagen zur Schmelzmetallurgie sind 

schematisch in Abbildung 3 dargestellt. Im Folgenden wird die wohl am häufigsten 

verwendete Herstellroute, der VAR-Prozess, beschrieben. 

 

 
Abbildung 3: Herstellung von Titanaluminide über die schmelzmetallurgische Routen [15] 
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VAR-Prozess: 

Die für die Herstellung von Titanaluminiden notwendigen Vorlegierungen, auch Master 

Alloys genannt, werden aluminothermisch nach folgender Gleichung erzeugt [15,16].  

 

 3MeO + 5Al  3MeAl + Al2O3 + Wärme 

 

Aluminium wird im Überschuss zugegeben, was einerseits den Sauerstoff bindet, andererseits 

das Abdampfen des Elements im VAR kompensiert. Die erste Elektrode entsteht durch 

kaltisostatisches Pressen der Einsatzmaterialien und anschließendem Verschweißen von 

Einzelelektroden. Mittels eines Lichtbogens unter Vakuum erfolgt das Umschmelzen zu 

einem Ingot. Der Vorgang wird mehrere Male wiederholt, wobei die Durchmesser des Ingot 

prozessbedingt steigt. Das führt notwendigerweise zu immer höheren Stromstärken. 

Durch den Einsatz von Vorlegierungen sowie mehrmaligem Umschmelzens kann, trotz stark 

unterschiedlichen Dichten und Schmelztemperaturen der Legierungselemente, eine gute 

makroskopische Homogenität erreicht werden. Ein Problem sind hochschmelzende 

Einschlüsse, die nicht mehr entfernt werden können [15]. Ein VAR-Ingot weist ein für die 

weitere Verarbeitung zu grobes Gefüge und im Falle von peritektischen TiAl-

Legierungssystemen ausgeprägte Erstarrungstexturen auf. Als nächster Prozessschritt ist 

deshalb massives Umformen, der so genannte Ingot-Breakdown, nötig. 
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3 Experimentelles 

3.1 Probenherstellung 

Die Probenherstellung erfolgte bei der GfE Metalle und Materialien in Nürnberg, 

Deutschland. Als Vorlegierungen wurden Mo-Al, Al-B (4 % Bor), Nb-Ti-Al sowie 

Titanschwamm verwendet. Die gesamte, eingewogene Masse betrug etwa 150 g. Die 

Vorlegierungen und der Titanschwamm wurden in einen Lichtbogenofen eingesetzt, der mit 

permanenter Wolframelektrode arbeitet. Nach mehrmaligem Evakuieren wurde eine Argon-

Atmosphäre mit einem Druck von 300 bis 400 mbar eingestellt. Dem ersten Schmelzen folgte 

ein Wenden des Knopfes, um eine bessere Homogenität zu erzielen. Die Herstellbedingungen 

sind mit der großtechnischen Herstellung mittels VAR nicht vergleichbar, da die 

wassergekühlte Kupferkokille des Lichtbogenofens wesentlich höhere 

Abkühlgeschwindigkeiten bedingt. Theoretisch ist der Vorgang beliebig oft wiederholbar. 

Nach dem zweiten Mal liegt erfahrungsgemäß eine gute Durchmischung und vollständiges 

Aufschmelzen vor. Die Tabelle 1 gibt Auskunft über die Soll- und Ist-Gehalte der in dieser 

Diplomarbeit untersuchten Legierungen. 

 
Tabelle 1: Sollgehalte der untersuchten Knopfschmelzen 

Element* 
[at %] 

Alloy 1 
Soll/Ist 

Alloy 2 
Soll/Ist 

Alloy 3 
Soll/Ist 

Alloy 4 
Soll/Ist 

Alloy 5 
Soll/Ist 

Alloy 6 
Soll/Ist 

Alloy 4- 
Soll/Ist 

Al 41/40,89 42 43/42,8 43,5/43,57 44/44,07 45/44,37 43,5/43,71 
Nb 4/3,97 4 4/3,87 4/3,96 4/3,97 4/3,85 4/3,97 
Mo 1/0,97 1 1/0,83 1/0,95 1/0,96 1/0,89 0.7/0,66 
B 0,1/0,12 0,1 0,1/0,12 0,1/0,12 0,1/0,12 0,1/0,11 0,1/0,11 

* Rest: Ti 

 

Die chemischen Analysen wurden von GfE Metalle und Materialien in Nürnberg, 

Deutschland, erstellt. Dafür wurden die Reste der Knopflegierungen im Gusszustand zerspant, 

um eine große Oberfläche für den nasschemischen Aufschluss zu erreichen. Generell 

gestaltete sich die Untersuchung sehr schwierig. Es wurden verschiedene Versuche in Leoben 

unternommen, die jedoch meist verfälschte, nicht zusammenpassende Ergebnisse lieferten. 

Der Grund lag hauptsächlich in fehlenden Standards für diese hohen Gehalte an Niob und 

Molybdän. Alloy 2 konnte nicht analysiert werden, da am Ende der DSC-Messungen und 

Wärmebehandlungen nicht mehr ausreichend Material zur Verfügung stand. Alle Angaben in 

den Diagrammen und Bildern für diese Legierung beziehen sich im Weiteren auf den Sollwert 

(42 at%). Die komplette chemische Analyse ist im Anhang D aufgelistet.  
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3.2 Probenvorbereitung und Wärmebehandlung 

Zuerst wurden die Knopfschmelzen wie in Abbildung 4 dargestellt geschnitten und die 

Homogenität des Gefüges untersucht. Zwischen den Randbereichen und dem Zentrum waren 

im REM keine Unterschiede feststellbar. Was jedoch im Zuge dieser Untersuchungen 

ersichtlich wurde, ist, dass die Kopfschmelzen nach der Erstarrung und der folgenden 

Abkühlung zu Raumtemperatur nicht im thermodynamischen Gleichgewicht vorliegen.  

 

 
Abbildung 4: Knopfschmelzen nach Probenentnahme für Gefügeuntersuchungen. Die angeführten 

Probennummern entsprechen jenen aus Tabelle 1 

 

Das vorliegende thermodynamische Ungleichgewicht führt bei den DSC Messungen zu 

Wärmetönungen, die schwer zu interpretieren sind und somit die Messung verfälschen. Um 

das zu vermeiden, wurden Gleichgewichtswärmebehandlungen am Ausgangsmaterial 

durchgeführt. Die dafür ausgewählte Temperatur sollte unterhalb, aber nahe der eutektoiden 

Temperatur liegen. Aus den thermodynamisch berechneten Daten sowie aus vorangegangenen 

Versuchen konnte eine Temperatur von 1150 °C bestimmt werden. Die Wärmebehandlung 

zur Annäherung an das thermodynamische Gleichgewicht dauerte 6 Stunden, wobei die 

Proben in den schon aufgeheizten Ofen gelegt wurden. Anschließend erfolgte eine langsame 

Ofenabkühlung. Bei dem Ofen handelt es sich um ein Fabrikat der Marke Carbolite, der mit 

Luft gefahren wurde. Nach der Wärmebehandlung zeigen die Proben ein erheblich anderes 
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Gefügebild sowie andere XRD-Ergebnisse. Alle für die DSC-Messungen verwendeten Proben 

wurden daher aus dem so vorbehandelten Material entnommen.  

Zur Verifizierung des ermittelten Phasendiagramms wurden weitere Probenstücke untersucht, 

die bei unterschiedlichen Temperaturen geglüht und, um das Gefüge einzufrieren, dann in 

Wasser angeschreckt wurden. Abbildung 4 stellt die Stücke aus den Köpfen dar, die für 

Wärmebehandlungen verwendet wurden. 

 

 
 

Abbildung 5: Knopfschmelzen nach Probenentnahme für Wärmebehandlungen. Die angeführten 

Probennummern entsprechen jenen aus Tabelle 1 

 

Die Probenstücke wurden alle gleich behandelt. Der Ofen wurde mit der maximal möglichen 

Heizrate auf Temperatur gebracht, dann erst wurden die vorgeschnittenen Stücke eingesetzt. 

Das heißt, alle Proben wurden direkt vom Erstarrungsgefüge aufgeheizt, da alle ausgewählten 

Temperaturen höher sind als die Ausgleichswärmebehandlung. Sobald die Ofentemperatur 

wieder den Sollwert erreichte, wurde die Probe eingesetzt und die Temperatur eine Stunde 

gehalten. Anschließend wurde die Probe entnommen und in Wasser abgeschreckt. Daraufhin 

wurden die Probenstücke mit einer Kaltsäge getrennt, um mögliche Veränderungen durch 

beim Schneiden entstehende Hitze zu vermeiden. Eine Fläche wurde eingebettet und im REM 

untersucht, die andere im XRD. Einige Proben zeigten jedoch kein eindeutiges Gefügebild. 

Deshalb wurden ausgewählte Legierungen noch einmal bei 1240 °C und 1275 °C 10 Stunden 



Experimentelles   Seite: 12 

lang geglüht. Die genaue Aufstellung der durchgeführten Wärmebehandlungen enthält 

Tabelle 2. 

3.3 Mikrostrukturuntersuchungen 

Um die Gefüge der unterschiedlichen Legierungen beurteilen zu können, wurden REM-

Untersuchungen durchgeführt. Betrachtet wurde der Gusszustand, der Zustand nach der 

Ausgleichswärmebehandlung (1150°C/6h/FC) sowie das Gefüge nach den einzelnen 

Glühversuchen zur Verifizierung des Phasendiagramms (Tabelle 2). 

 
Tabelle 2: Aufstellung aller durchgeführten Wärmebehandlungen 

 

A
llo

y 
1 

A
llo

y 
2 

A
llo

y 
3 

A
llo

y 
4 

A
llo

y 
4-

 

A
llo

y 
5 

A
llo

y 
6 

1205 °C / 1h / WQ X X X X X X X 
1240 °C / 1h / WQ X X X X X X X 
1275 °C 1h / WQ X X X X X X X 
1310 °C / 1h / WQ X X X X X X X 
1240 °C / 10h / WQ   X X  X  
1275 °C / 10h / WQ      X  
1330 °C / 1h / WQ       X 
1350 °C / 1h / WQ       X 

 

Vor dem Einbetten wurden die Probenstücke mittig getrennt. Der Ofen konnte nur mit Luft 

gefahren werden. Auf Grund dessen und wegen der hohen Temperatur, wurde ein Abdampfen 

des Aluminiums nahe der Probenoberfläche erwartet, beziehungsweise kam es zur 

Ausbildung einer Oxidschicht. Durch das Trennen der Probe wird der Einfluss des Effekts auf 

das Gefüge vermieden, das heißt Interpretationsfehler unterdrückt.  

Die Stücke wurden leitend in Polyfast der Firma Struers eingebettet. Die Schleifvorschrift ist 

in Tabelle 3 dargestellt. Benutzt wurden Siliziumkarbidscheiben. Das anschließende Polieren 

wird in Tabelle 4 beschrieben.  

 
Tabelle 3: Schleifvorschrift 

Körnung 
 

Kraft 
[N] 

Zeit 
[min] 

220 20 5 
320 20 5 
500 20 10 
800 20 10 

1000 10 10 
1200 10 5 
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Tabelle 4: Polieren der Proben 

Polieren Suspension 
Kraft 
[N] 

Zeit 
[min] 

MD-Chem OP-S Minimum 40 
MD-Chem Wasser Minimum 5 

 

Die Untersuchung fand an einem REM Evo 50 der Firma Zeiss statt. Alle Aufnahmen wurden 

mit Rückstreuelektronenkontrast bei einer Beschleunigungsspannung von 20 kV gemacht, 

weshalb die einzelnen Phasen durch Dichteunterschiede erkennbar sind. Es wurden, um die 

Homogenität des Werkstoffs sowie die Erscheinungsform der Phasen beurteilen zu können, 

jeweils Bilder mit 50-, 200- und 500-facher Vergrößerung aufgenommen.  

3.4 Röntgendiffraktometrie 

Mittels Röntgendiffraktometrie wurden die in den Probenstücken enthaltenen Phasen und 

deren Kristallstrukturen ermittelt. Das Gerät Kristalloflex D500 von Siemens wurde mit einer 

Spannung von 40 kV und einem Strom von 25 mA betrieben. Im θ-2θ-Modus wurde ein 

Bereich von 20 bis 85° abgefahren. Dabei bewegt sich der Detektor mit der doppelten 

Winkelgeschwindigkeit der Probe [17,18,19].  

3.5 Differential Scanning Calorimetry 

Charakterisierung der Probe  

Die Proben für die DSC wurden aus dem bei 1150 °C / 6 h geglühtem und anschließend 

ofenabgekühlten Material drahterodiert. Um einen möglichst guten Wärmeübergang zwischen 

Tiegelboden und Probe zu ermöglichen wurden ein Durchmesser von 3,8 mm und eine Dicke 

der Scheiben von ungefähr 1 mm gewählt. Die Probengeometrie wurde von zwei Faktoren 

bestimmt: erstens von der Tiegelgröße (Innendurchmesser von 4 mm und einer Höhe von 8 

mm). Zweitens von der Masse, die aus der Verwendung eines Saphirs (d = 3,5 mm; h = 1 

mm) im Referenztiegel resultiert. Das Produkt aus Wärmekapazität und Masse sollte dem des 

Referenz-Saphirs gleich sein. Aus diesen Bedingungen ergibt sich eine Masse von etwa 90 

mg. Zu große Probevolumen bei DSC-Messungen haben aber den Nachteil von lokalen 

Temperaturdifferenzen, was ein Verschmieren der Peaks hervorruft und verbreiterte Peaks 

bewirkt (Abbildung 6) [20,21]. Deshalb wurde die Masse auf etwa 40 mg beschränkt, was bei 

der Annahme einer Dichte von 4 gcm-³ der oben erwähnten Geometrie entspricht. Unter die 

Probe wurde ein Saphir (Abmessungen: 3,5 mm Durchmesser; 0,53 mm Höhe) gelegt. 

Dadurch sollte einerseits die Temperatur besser verteilt, andererseits ein Anhaften der Proben 

am Tiegelboden vermieden werden. 
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Abbildung 6: Abhängigkeit des Peaks von der Probenmasse. Messung an Koffein in Al-Tiegeln, Heizrate: 10 

Kmin-1, DSC 200 Phox [20]. 

 

Verwendete DSC 

Bei der verwendeten DSC handelt es sich um eine Setaram des Typs Setsys Evolution 24, 

einem so genannten Wärmestrom-Differenz-Scanning-Kalorimeter [22]. Während der Ofen 

einem Heizprogramm folgt, wird die Temperatur zwischen der Probe und einer Referenz 

gemessen (Abbildung 7). Die Differenz lässt Rückschlüsse auf den Wärmestrom zu. Findet in 

der Probe eine Reaktion statt, entweder exotherm oder endotherm, verzeichnet das Messsignal 

an dieser Stelle einen Peak.  

 

 
Abbildung 7: Entstehung des DSC-Peaks [20] 

 



Experimentelles   Seite: 15 

Kalibrierung 

Zu beachten ist, dass das Messsignal durch den apparativen Aufbau in elektrischer Spannung 

je Masse vorliegt, die über die Zeit aufgetragen wird. Zur Umrechnung in Wärmestrom über 

Temperatur ist eine Kalibrierung nötig. Dafür wurde der Weg über Enthalpie-Standards 

gewählt. Die Schmelzpeaks der hochreinen Metalle Gold, Silber, Nickel, Aluminium und 

Zink wurden dreimal je Heizrate nachgefahren. Damit die Reaktion vollständig abläuft, wurde 

jeweils ein Bereich von circa 100 °C über und unter der Schmelztemperatur gewählt,. Die 

Peaks wurden in dem Betriebsprogramm der DSC (Setsoft 2000) angefittet und die Fläche 

berechnet, die ein Maß für die Enthalpie ist. Genutzt wurden immer nur die Peaks bei 

steigender Temperatur, weil auch die Messungen bei steigender Temperatur durchgeführt 

wurden. Eine Messung bei fallender Temperatur ist zwar möglich, führt aber zu 

Verfälschungen. Die hohe Temperatur bedingt starkes Kornwachstum, dadurch würde eine 

Messungen bei fallender Temperatur an einem sehr groben Gefüge gemacht werden. Erst 

nach dem ersten Aufschmelzen und Erstarren der Kalibriersubstanzen ist ein definierter 

Zustand gegeben und störende Einflüsse durch Oxidschicht, Gefüge oder Korngröße werden 

ausgeschlossen. Deshalb werden nur die Ergebnisse des zweiten und dritten Schmelzvorgangs 

gewertet [20,21]. Zink und Nickel verhielten sich problematisch. Ein Abdampfen sollte 

vermieden werden, deshalb wurde die obere Temperatur niedriger gehalten. Dadurch kam es 

bei der Heizrate von 40 Kmin-1 zu nicht abgeschlossenen Peaks. Nur einer der drei Peaks war 

vollständig und konnte für die Kalibrierung genutzt werden. Für die Temperaturkalibrierung 

wurde der arithmetische Mittelwert der Onset der Kalibriersubstanzen genutzt.  

 

Kalibrierung am Beispiel Gold: 

Der Schmelzpunkt von Gold ist 1064,18 °C. Der gewählte Temperaturbereich der Messung 

lag zwischen 950 °C und 1150°C. Der arithmetische Mittelwert der ausgelesenen Peakflächen 

betrug 10,382 mVs/mg. Die Literatur gibt für Gold das Atomgewicht 196,967 g/mol und die 

Standardschmelzenthalpie 12,55 kJ/mol an [20,23]. Zuerst wurde die Schmelzenthalpie der 

Literatur durch das Atomgewicht dividiert um das Verhältnis in der Einheit Joule je Gramm 

[Jg-1] zu erhalten, wie in der nachfolgenden Gleichung dargestellt:  
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Der gemessene Wert von 10,382 mVs/mg wurde dann durch das vorherige Ergebnis geteilt.  
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Durch die Umrechnung von Joule in Watt ( sWJ *= ), fällt der Term Sekunde aus der 

Gleichung. Außerdem kürzt sich die Masse weg. Das Ergebnis ist die Empfindlichkeit der 

Messung bei der Temperatur vom Schmelzpunkt von Gold (1064,18 °C). 

Das Ergebnis liegt in mV/mW vor. Über die Resultate der unterschiedlichen Metalle und die 

dazugehörenden Temperaturen, bestimmt durch den Onset der Schmelzreaktionen, legt die 

Software ein möglichst entsprechendes Polynom. Die Kurve beschreibt die Abhängigkeit der 

gemessenen Peakfläche (und damit der Enthalpie) von der Temperatur. Die Werte der 

Koeffizienten zeigen die Empfindlichkeit des Systems, durch die eine automatische 

Kalibrierung während der Messung möglich ist. Vor dem Start der Messung ist eine genaue 

Eingabe der Probenmasse nötig. Die Software berechnet daraus den Heatflow in mW/mg und 

trägt diesen über die Messzeit auf. Durch die konstante Heizrate ist eine Ausgabe als mW/mg 

über die Temperatur auswählbar.  

 

Angabe der Versuchsbedingungen:  

Die Umrechnung der Zeit auf eine Temperatur / Temperaturdifferenzkurve erfolgt über eine 

konstante Heizrate. Diese hat einen hohen Einfluss auf das Messergebnis. Ist die Heizrate 

hoch, so ergibt sich ein starkes Signal, mit hoher Amplituden und einer großen Peakfläche. Es 

kommt aber zu Verschmieren der Peaks, wie in Abbildung 8 dargestellt, und dadurch bei 

knapp aufeinander folgenden Umwandlungen zu Überlagerungen. Außerdem verschiebt sich 

das Maximum zu höheren Temperaturen. Der Onset reagiert weniger empfindlich auf die 

Heizrate. Die Ursache dafür ist kinetisch bedingt. Liegt die Heizrate niedriger, lösen sich die 

einzelnen Peaks besser auf, allerdings zeichnen sich kleinere Peakmaxima schwerer gegen das 

Rauschen ab. Die Messung ist damit schwieriger zum Auswerten. Die für TiAl zu 

erwartenden Umwandlungen sind nicht sehr energieintensiv, wodurch sich die Probleme bei 

niedrigen Heizraten stark ausprägen.  

 

 
Abbildung 8: Abhängigkeit des Peaks von der Heizrate gemessen an Indium-Proben [20]. 
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Die Versuche wurden jeweils mit einer Heizrate von 40, 20 und 10 K/min durchgeführt, um 

den Effekt der Heizrate auszuschließen. Frühere Analysen ergaben gute Ergebnisse, vor allem 

für 40 K/min. Heizraten kleinere als 10 K/min erwiesen sich für diesen Werkstoff als 

unbrauchbar.  

Abbildung 9 zeigt das gewählte Temperaturprogramm. 1480 °C war die maximale 

Temperatur, wobei die meisten Messungen nur bis 1450 °C gefahren wurden, was ein 

mögliches Aufschmelzen der Legierungen ausschloss. Grund für dieses Versuchsprogramm 

war die maximale Temperaturbeständigkeit des Probenträgers von 1500°C. Einige der Proben 

wurden mit einem Haltepunkt bei der maximalen Temperatur untersucht, was allerdings das 

Ergebnis nicht verbesserte. Bei 300 °C wurde die Temperatur 10 min gehalten, um dem 

System die Gelegenheit zum Einschwingen zu geben. In Vorversuchen wurde dadurch ein 

positiver Effekt festgestellt [6].  

 

 
 

Abbildung 9: Screenshot des DSC-Programms bei einer Heizrate von 40 Kmin-1 

 

Als Ofenatmosphäre diente Helium, um eine Oxidation der Proben zu vermeiden. Die 

verwendeten Tiegel waren aus Aluminiumoxid, die durch einen Deckel verschlossen waren. 

Das Tiegelmaterial hat einen Einfluss auf den Peakverlauf, siehe Abbildung 10. Die Ursache 

dafür sind unterschiedliche Wärmeleitfähigkeiten und Massen. Allerdings schließt die 

gewählte Versuchstemperatur Tiegel aus Aluminium und Edelstahl aus, die eine höhere 

Leitfähigkeit hätten. Die Verwendung von Platintiegel wurde aus Kostengründen verworfen. 

Außerdem weist das Material keine chemische Reaktion auf, die die Wahl eines inerten 

Tiegels erfordert hätte [6,21,22].  
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Abbildung 10: Peaks in Abhängigkeit vom Tiegelmaterial, gemessen an Indium. Die Masse der Indiumproben 

lagen zwischen 13,6 und 14,4 mg [20]. 

 

Auswertung 

Abbildung 11 zeigt schematisch ein binäres System und die DSC-Kurven der Legierungen A, 

B und C. Die eutektische Zusammensetzung A weist einen scharfen, starken, fast 

symmetrischen Peak bei der eutektischen Temperatur auf. Zur Bestimmung dieser Reaktion 

wird der Onset ausgelesen. Die Legierungen C weist keine eutektische Umwandlung auf. Der 

Peak ist stark asymmetrisch ausgeprägt. Der Onset des Peaks entspricht dem Beginn der 

Reaktion, in diesem Fall ist das die Solidustemperatur. Dann folgt das fortlaufende Auflösen 

der festen Komponente in der Schmelze. Mit dem Maximum ist der Schmelzvorgang 

abgeschlossen, das heißt die Liquidustemperatur ist erreicht. Die Zusammensetzung B weist 

beides auf: die Peaks der beiden Reaktionen überlagern sich leicht. Für die Auswertung der 

gemessenen DSC-Kurven in dieser Diplomarbeit wurde dieses Schema (Onset für eutektoiden 

Umwandlung, Maximum für Reaktionsende) angewandt.  
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Abbildung 11: Schematische Darstellung eines eutektischen binären Systems und der aus Legierungen mit den 

Zusammensetzungen A, B und C resultierenden DSC-Kurven. TL Liquidustemperatur, TS Solidustemperatur, TE 

eutektische Temperatur [20]. 

 

Abbildung 12 veranschaulicht eine gemessene DSC-Kurven zu dem binären System 

Acetanilid - Benzil. Die Verläufe 1 und 7 beschreiben die reinen Phasen, 2 bis 6 jeweils 

Zusammensetzungen der Molenbrüche xBen von 0,1; 0,4; 0,578 (eutektisch); 0,75 und 0,9 

(Zusammensetzungen blau strichliert). Von einiger Bedeutung sind die gut ersichtlichen 

variierenden Intensitäten der Peaks zueinander. Dadurch lassen sich Aussagen treffen über die 

Lage der Legierungen relativ zum eutektischen Punkt. Je weiter sich die Zusammensetzung 

der Legierung vom eutektischen Punkt entfernt, umso kleiner wird der eutektische Peak im 

Vergleich zu den Schmelzpeaks [21]. Beim Aufheizen einer eutektischen Zusammensetzung 

schmilzt die gesamte Probenmasse im eutektischen Punkt. Entfernt sich die Legierung vom 

Eutektikum, liegt immer weniger der festen Komponente als eutektische Phase vor. Deshalb 

wird für die eutektische Reaktion weniger Energie verbraucht und daraus resultiert ein 

kleinerer Peak. Diese Information wurde bei der Auswertung der DSC-Messungen zur 

Bestimmung des eutektoiden Punktes im untersuchten Ti-Al-(Nb,Mo)-System genutzt.  
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Abbildung 12: Binäres System Acetanilid - Benzil mit DSC-Messungen bei den Molenbrüchen xBEN = 0,1; 0,4; 

0,578; 0,75; 0,9 sowie der reinen Stoffen (siehe Text) [21]. 
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4 Ergebnisse und Diskussion 

4.1 Gefügeuntersuchungen 

4.1.1 Grundgefüge 

Von dem Gussgefüge wurden sowohl REM-Aufnahmen als auch XRD-Scans gemacht. Dabei 

konnte festgestellt werden, dass sich das Gefüge nicht im thermodynamischen Gleichgewicht 

befindet. Der Unterschied zu dem Gefüge nach der Ausgleichswärmebehandlung ist 

gravierend. Der eigentliche Grund für diese Untersuchungen war festzustellen, ob zwischen 

den Randzonen und dem Zentrum der Legierungsknöpfe Differenzen auftreten. Durch die 

Erstarrung auf der wassergekühlten Cu-Platte bei der Probenherstellung ergeben sich 

verschiedene Temperaturgradienten. Die größte Abweichung wurde zwischen der Oberseite 

(Grenzfläche zwischen Knopfschmelze und Lichtbogenofen) und der Kokille (Grenzfläche 

zwischen Knopfschmelze und wassergekühlter Kupferplatte) erwartet. Daher wurden die 

Korngrößen, das Gefüge, sowie andere Auffälligkeiten zwischen Knopfmitte, halber Mitte 

und Rand, verglichen. Diese Untersuchungen ergaben jedoch keine signifikanten 

Unterschiede. Es wurden jeweils Bilder mit drei verschiedenen Vergrößerungen genommen. 

Die hier ausgewählten sind die am aussagekräftigsten. Die restlichen Aufnahmen sind im 

Anhang C zu finden. Abbildung 14 und Abbildung 15 stellen beispielhaft die REM-

Aufnahmen der Legierungen dar. Die helle Phase ist , die bei Raumtemperatur als o mit 

einer geordneten B2 Struktur vorliegt. Die dunkleren Bereiche sind 2/ -Lamellenkolonien. 

Die Erstarrung für Aluminiumgehalte über 42,5 at% durchläuft folgende Phasen. 

 

L   + L     +      +    + o+   2 + o +   

 

Die Temperatur der Ordnungsumwandlung   o wurde im Zuge dieser Diplomarbeit nicht 

ermittelt. Hierzu sind weiterführende Arbeiten geplant. Das in dieser Diplomarbeit 

aufgestellte Diagramm zeigt, dass die niedrigeren Gehalte an Aluminium (41 und 42 at%) die 

Gebiete , beziehungsweise  + , nicht treffen.  

Die Umwandlung von der Schmelze bis zur Raumtemperatur folgt damit: 

 

L   + L     +  2 +  + o  2 + o +  

 

Bei der Erstarrung wird von der Überlegung von Küstner [5] für vollständig über  

erstarrende TiAl-Legierungen ausgegangen (Abbildung 13). In die primär erstarrten -Körner 

wachst von den Korngrenzen aus -Phase ein. Die verbliebene -Phase reichert Ti und 

Legierungselemente wie Nb und Mo an. Bei weiterer Abkühlung wandeln sich die -Körner 

in  und  Lamellen um. Die Beziehung von  und  zueinander folgt dabei den Bedingungen 



Ergebnisse und Diskussion  Seite: 22 

nach Blackburn. Unterhalb der eutektoiden Temperatur erfolgt die Ordnungsumwandlung  

  2. Typisch für diese Erstarrung ist ein streifiges Muster zwischen den verbliebenen / o 

an den Säumen (hell in den REM-Aufnahmen) und den dunkleren Kolonien ( 2 + ) 

dazwischen [5]. 

 

 
Abbildung 13: Schematischer Verlauf der Umwandlungen in einer über  erstarrenden TiAl-Legierung: in das 

einphasige  (a) wachsen von den Korngrenzen aus -Platten ein (b). Aus dem  scheiden sich dann -Lamellen 

aus, die dann bei Raumtemperatur die 2/ -Kolonien bilden (c). 

 

Aus der Serie der REM-Untersuchungen wurde Abbildung 14 herausgenommen, weil die 

dunkleren Bereiche die ehemaligen Grenzen der  Körner vermuten lassen. Die Lamellen in 

den plattenförmigen Kolonien (dunkelgrau) sind zu fein, um mittels REM aufgelöst zu 

werden. Dazwischen sind noch Reste an  (hellgrau) zu erkennen.  

 

 
Abbildung 14: REM-Aufnahme der Legierung mit 43 at% Al (Alloy 3), Vergrößerung 200fach, o (hell), 2/ -

Lamellenkolonien (dunkel); Korngrenzen der ehemaligen  Körner erkennbar 

 

In Abbildung 15 sind die Gussgefüge der einzelnen untersuchten Legierungen im Vergleich 

dargestellt. Auffallend ist der unterschiedliche -Anteil. Die Legierungen mit 41 und 42 at% 

weisen kleinere Körner auf. Im Allgemeinen entspricht das Gefüge wegen dem hohen -
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Gehalt nicht den Erwartungen. Als Grund werden zu hohe Abkühlgeschwindigkeiten 

vermutet, weshalb kein Phasengleichgewicht erreicht wurde. Die XRD-Spektren bestätigen 

diese Annahme.  

Abbildung 16 zeigt repräsentative Ausschnitte der XRD-Spektren der unterschiedlichen 

Legierungen im Gusszustand. Der Ausschnitt wurde so gewählt, dass die Hauptpeaks der drei 

auftretenden Phasen ( , 2/ , o/ ) schön erkennbar sind. Die einzelnen Peaks sind nicht 

scharf abgegrenzt, sondern verlaufen zum Teil ineinander. Das entspricht dem 

Erscheinungsbild eines stark verzerrten Gitters beziehungsweise dem Vorliegen sehr kleiner 

Körner. Im Fall des Gussgefüges wird davon ausgegangen, dass starke Eigenspannungen, 

hervorgerufen durch die schnelle Abkühlung, zu diesem Verhalten führen. 
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Abbildung 15: REM-Bilder des Gussgefüges der Legierungen Alloy 1 bis 6 sowie der Legierung mit 

vermindertem Mo-Gehalt (4-), geordnet nach steigendem Aluminiumgehalt. 
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Abbildung 16: Repräsentativer Ausschnitt der XRD-Spektren der untersuchten Legierungen im Gusszustand. 

Die Peaks verlaufen ineinander (vergleiche dazu wärmebehandeltes Gefüge). 
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4.1.2 Ausgleichswärmebehandlungen 

Die Bilder der Gussgefüge sind zum Teil schwer zu interpretieren, da einzelnen Phasen im 

REM nicht zu bestimmen sind. Ganz anders erscheint das Gefüge nach der 

Ausgleichswärmebehandlung (Abbildung 17). Die Aufnahmen sind nach steigendem 

Aluminiumgehalt sortiert. Deutlich erkennbar sind die 2/ -Lamellenbereiche (grau). Daneben 

liegt noch globulares  vor (dunkelgrau). Die helle, fast weiße Phase ist , beziehungsweise 

o. Zu allererst fällt der stark -stabilisierde Effekt des Molybdän auf. Alloy 4-, mit dem 

Gehalt von 0,7 at% Mo weist um einiges weniger von der hellen -Phase auf. Auch die XRD-

Messdaten zeigen nach der Ausgleichswärmebehandlung ein anderes Bild. Die Peaks sind 

schärfer und klarer abgegrenzt. Die einzelnen Messungen sind in Abbildung 18 

zusammengefasst. Auffallend ist, dass der Peak der -Phase in den XRD-Spektren kaum 

aufscheint, obwohl diese in den REM-Bildern deutlich erkennbar ist. Das lässt Rückschlüsse 

auf einen derart niedrigen Volumenanteil zu, dass die Peaks der -Phase im Rauschen der 

überwiegenden  und -Phasen verschwinden. Für die mechanischen Eigenschaften des 

Endprodukts ist das eindeutig von Vorteil. Diese Legierungszusammensetzung wurde deshalb 

so gewählt, weil sich die -Phase im Endprodukt stark minimieren lässt, wie die 

thermodynamischen Berechnungen (Abbildung 42) zeigen [6]. 
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Abbildung 17: REM-Bilder nach der Ausgleichswärmebehandlung (1150 °C/6h/FC), geordnet nach steigendem 

Aluminiumgehalt. Alloy 4- repräsentiert die Legierung mit dem verminderten Mo-Gehalt 
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Abbildung 18: XRD-Spektren der unterschiedlichen Legierungen nach der Ausgleichswärmebehandlung 

(1150°C / 6h / FC) 
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4.2 Erstellung des Phasendiagramms 

4.2.1 Thermodynamische Berechnungen 

Der quasibinäre Schnitt durch das Phasendiagramm wurde in der Dissertation von H. Chladil 

thermodynamisch berechnet [6]. Daten wie Wärmeinhalt, Bildungswärme, chemische 

Aktivität, Phasenzusammensetzung und Phasenanteile werden Datenbänken entnommen und 

nach dem Prinzip der Gibbs´schen Energieminimierung extrapoliert. Ergebnis ist ein 

Legierungssystem höherer Ordnung, erstellt nach der CALPHAD-Methode. Benutzt wurden 

die Programme MathCalc und ThermoCalc unter Verwendung einer kommerziellen 

Datenbank. Das Ergebnis ist in Abbildung 19 dargestellt. Die Modellierung gestaltet sich bei 

der Vielzahl von Elementen außerordentlich komplex. Außerdem wurde bereits in 

Voruntersuchungen festgestellt [6,7], dass die kommerzielle Datenbank [26] nicht in der Lage 

ist, Energiesysteme mit hohen Gehalten an Niob und Molybdän befriedigend zu beschreiben. 

Aus diesem Grund ergaben bereits erste DSC-Messungen deutliche Unterschiede bezüglich 

experimentell und theoretisch ermittelter Umwandlungstemperaturen.  

Abbildung 19 zeigt das berechnete Phasendiagramm [6]. Die schwarze Linie liegt bei der 

Zusammensetzung der Projektlegierung mit 43,5 at% Aluminium.  

 

 
Abbildung 19: Das berechnete Phasendiagramm für das Legierungssystem Ti-xAl-4Nb-1Mo-O. Bei der 

Berechnung wurde ein Sauerstoffgehalt von 450 ppm berücksichtigt [6]. Die Lage der Projektlegierung 

(43,5at%) ist mit einer schwarzen Linie eingezeichnet.  
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4.2.2 Ergebnis Differential Scanning Calorimetry 

Auswertung 

Bei allen Legierungen wurden 5 Versuche gefahren, jeweils 2 mit einer Heizrate von 20 und 

40 K/min, sowie einer mit 10 K/min. Im Folgenden soll anhand einer DSC-Messung das 

angewandte Schema der Auswertung präsentiert werden. Die weiteren Daten und Kurven sind 

im Anhang B zu finden.  

Abbildung 20 zeigt exemplarisch die DSC-Messung der Alloy 6 (Heizrate 40 K/min). Die 

Ergebnisse basieren auf zwei Datensätzen, bei denen jeweils der Heatflow über die 

Temperatur aufgezeichnet ist. Diese wurden direkt aus dem Programm zur Steuerung der 

DSC ausgelesen. Die erste Kurve ist die Leermessung (1). Dafür wurden die Tiegel, nur mit 

Saphiren bestückt, den gleichen Bedingungen wie die Probe unterzogen. Das entspricht damit 

einer Aufzeichnung des thermischen Verhaltens des Messsystems. Die zweite Datenreihe 

stammt von einer Messung mit Probe (rot: 2), vorbereitet wie in Kapitel 3.5 geschildert. 

Zuerst wurde die Leermessung subtrahiert. Das Ergebnis ist eine Kurve ohne den Einfluss des 

Systems (3). Die Ausgabe der DSC ist etwas irreführend. Tatsächlich sind die Umwandlungen 

endotherm. Die negativen Vorzeichen in der Skalierung kommen von der Differenz zwischen 

dem Referenz- und dem Probensignal. Im Falle eines Energieverbrauchs, wie hier vorliegend, 

wird das von dem Gerät negativ verzeichnet.  

Von dem ersten Peak wurde der Onset gesucht, da dieser die eutektoide Temperatur des 

untersuchten Legierungssystems angibt [20,21]. Das verkleinerte Bild links oben zeigt einen 

Zoom aus der DSC-Kurve (1100 bis 1400 °C). Für die Bestimmung der eutektoiden 

Temperatur wurden vier repräsentative Punkte auf der DSC-Kurve ausgewählt, die als 

Grundlage für zwei Tangenten dienten. Wo sich diese Geraden (4) treffen wurde der Onset 

festgelegt. Die Auswertung ist sehr subjektiv. Hinzu kommt eine starke Überschneidung der 

Peaks.  

Für die weiteren Umwandlungstemperaturen wurden die Maximalwerte ausgelesen [21,22]. 

Das Diagramm im oberen Teil des Bildes gibt die erste Ableitung wieder und wurde als Hilfe 

erstellt. Die schwarze Kurve stellt die direkte Ableitung dar, während die rote Kurve eine 

geglättete Variante zeigt. Durchgänge durch die Nulllinie entsprechen den Maximalwerten. 

Diese wurden mit grünen Linien (5) gekennzeichnet, die zum Vergleich bis in das untere 

Diagramm durchgezogen sind.  

Zum Schluss wurde noch der Onset der -Umwandlung bestimmt. Teilweise musste bei 

dieser Auswertung von der Annahme ausgegangen werden, dass der Offset der vorigen 

Umwandlung dem Onset der nächsten Umwandlung entspricht. Diese Punkte dienten als 

Näherung zur Bestimmung des einphasigen -Gebietes. In einem einphasigen Feld kommt es 

zu keiner Reaktion während des Aufheizens. Dadurch wird keine Energie verbraucht oder 

freigegeben [21]. Deshalb entstehen keine Differenzen zwischen der Temperatur der Referenz 

und der Probe. Der Start (Onset) der nächsten Reaktion, in diesem Fall der    

Umwandlung, diente somit zur Bestimmung des -Feldes. Die Auswertung ist im kleinen 
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Diagramm links oben zu sehen (6) und erfolgte nach dem gleichen Prinzip wie die oben 

beschriebene Onset-Berechnung. 

Wie aus diesen Kurven ersichtlich, erfolgte eine starke Überlagerung der Peaks im 

Temperaturbereich von 1200 bis 1300 °C. Das macht eine Bestimmung der Onsets 

beziehungsweise der Peakfläche nur mit speziellen Programmen möglich. Für die Berechnung 

thermodynamischer Daten sind diese Auswertungen nötig. Das war allerdings nicht Thema 

dieser Diplomarbeit, sondern wird in weiterführenden Arbeiten durchgeführt werden.  

 

 

 
Abbildung 20: DSC-Messprotokoll der Legierung 6, die mit einer Heizrate von 40 K/min gemessen wurde. Die 

Kurven 1-3 stellen Leermessung (1), Messung (2) und die Differenz der beiden (3) dar. Das Insert gibt den 

Temperaturbereich von 1100 - 1400 °C vergrößert wieder. Die in Kurve 3 eingetragenen Zahlenwerte 

entsprechen der in dem System auftretenden Umwandlungstemperaturen. Im oberen Kasten ist die Ableitung der 

Kurve 3 wiedergegeben. 

 

Die Ergebnisse der einzelnen Heizraten wurden zusammengefasst und durch eine 

Geradengleichung der Form 

 

dkxy +=  
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angenähert. Die Werte für d sind der Abstand der Kurve bei einem Nulldurchgang auf der y- 

Achse und entsprechen damit einer extrapolierten Heizrate von 0 K/min. Durch dieses 

Verfahren soll die Abhängigkeit von der Heizrate ausgeglichen und ein 

Gleichgewichtszustand angenähert werden. Die so erhaltenen Daten kann man in das 

berechnete Phasendiagramm eintragen. Bemerkenswert sind die Unterschiede von k je nach 

Umwandlung. So weist der -Onset eine auffallend höhere Änderung mit steigender Heizrate 

auf. Auch bei den anderen Versuchslegierungen ist dieser Trend erkennbar. In Abbildung 21 

sind für Alloy 6 die Umwandlungstemperaturen als Funktion der Heizrate eingetragen.  

 

 
Abbildung 21: Aus DSC-Messungen bestimmte Umwandlungstemperaturen als Funktion der Heizrate (Alloy 6). 

Eingetragen sind die Geradengleichungen, die zum Fit der Messdaten verwendet wurden, sowie die Bezeichnung 

der auftretenden Phasenfelder. 

 

Tabelle 5 fasst die Ergebnisse aller Auswertungen zusammen und gibt die auf 0 Kmin-1 

extrapolierten Werte wieder. Die Temperaturen stehen für das Maximum, das heißt für die 

fertige Umwandlung [21,22]. Werte für das -Gebiet, die aus der Reihe gefallen sind, wurden, 

wie oben beschrieben, über den Onset der -Reaktion bestimmt.  
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Tabelle 5: Zusammenfassung der mittels DSC-Messungen ermittelten Phasenumwandlungstemperaturen.  

Die Ergebnisse gelten für eine Heizrate von 0K/min, das heißt sie stellen den Gleichgewichtszustand dar. Die 

angegeben Reaktionen stehen für die bei dieser Temperatur fertig abgelaufenen Umwandlungen, das heißt sie 

begrenzen das Phasengebiet nach oben.  

 

Leg. 
Al-

Gehalt 
[at%] 

eutektoide 
Temperatu

r 
[°C] 

2  
[°C] 

+  
[°C] 

 
[°C] 

 [°C] 
(Onset ) 

 
[°C] 

1 41 1152,00 1210,92    1300,04 
2 42 1159,61 1207,95    1348,72 
3 43 1162,72  1213,78 1228,43 1273,34 1388,69 
4 43,5 1161,27  1216,97 1244,96 1299,77 1400,74 
5 44 1181,77  1222,06 1250,51 1307,40 1404,32 
6 45 1178,19  1222,93 1272,81 1325,69 1427,39 
4- 43,5 1187,93  1219,70  1347,71 1398,95 

 

Diese Daten wurden dann im berechneten quasibinären Zustandsdiagramm eingezeichnet 

(siehe Kapitel 4.2.5). Abbildung 22 verdeutlicht im Überblick die Änderungen in den 

Kurvenverläufen der verschiedenen Legierungen bei einer Heizrate von 40 K/min. Für diese 

Darstellung wurden die Kurven geglättet und mit einer Basislinie korrigiert. Die Reaktionen 

geben die ablaufenden Umwandlungen wieder. Die Darstellung ist in Bezug auf den 

Wärmeinhalt und die Peakgeometrie durch die Subtraktion der Basislinie stark verfälscht. Sie 

dient lediglich als Vergleich der verschiedenen Umwandlungstemperaturen zueinander. Zu 

erkennen ist die Entwicklung des Peaks , der sich mit zunehmendem Aluminiumgehalt 

immer stärker ausprägt. Eine mögliche Erklärung dafür ist eine, dem Phasendiagramm 

folgende, Volumszunahme der -Phase.  
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Abbildung 22: Vergleich der DSC-Signale der verschiedenen Legierungen bei einer Heizrate von 40 K/min. 

Kurven nach Abzug einer Basislinie und stark geglättet.  
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4.2.3 Interpretation der DSC-Daten mit Hilfe der Wärmebehandlungen 

In den folgenden Abbildungen werden die DSC-Kurven im Temperaturbereich von 1100°C 

bis 1350°C REM-Aufnahmen und Ausschnitten von XRD-Spektren der gleichen Legierungen 

gegenübergestellt. Ziel ist es, die Interpretation anschaulich darzustellen. Die vollständigen 

Spektren befinden sich in Anhang C.  

Die Legierungen mit 41 und 42 at% Al (4 at% Nb; 1 at% Mo; 0,1 at% B) haben sich als 

untereutektoid herausgestellt. Abbildung 23 stellt die DSC-Messungen (HR 40 K/min) nach 

Abzug der Leermessung und Kurvenglättung dar. Die blauen Linien zeigen die Temperaturen 

der Wärmebehandlungen (1205, 1240, 1275, 1310 °C / 1h / WQ). In Abbildung 24 und 

Abbildung 25 sind die zu den Wärmebehandlungen der beiden Legierungen gehörenden REM 

und XRD Aufnahmen zu sehen. Die helle Phase ist , die bei diesen Temperaturen als 

geordnete B2-Struktur vorliegt. Die graue, dunklere Phase ist , nach dem Wasserabschrecken 

2, da sich die Ordnungsumwandlung nicht unterdrücken lässt.  

Die Legierung mit 41 at% weist in dem ausgewählten Temperaturbereich zwei Peaks auf. Der 

erste Peak (Onset: 1152,00°C) ist als die eutektoide Umwandlung erkennbar. Der zweite Peak 

(Maximum: 1210,92°C) stellt die Umwandlung 2  dar. Der Beweis für diese Annahme 

sind die REM-Bilder. Die mittels DSC festgestellte Reaktion führt zu keiner Änderung der in 

den REM-Aufnahmen und XRD-Spektren ersichtlichen Phasen. Die Bilder weisen nach wie 

vor zwei Phasen auf: 2 und . Die einzige Änderung sind die Volumenanteile zu einander. 

Das Gleiche lässt sich in der zweiten Legierung mit 42 at% Al feststellen.  

Betrachtet man die Intensitäten der Peaks in Abbildung 23, so fällt auf, dass sich das 

Verhältnis der Reaktionswärmen zueinander verändert. Bei 41 at% Aluminium ist der 

eutektoide Peak deutlich höher als die Ordnungsumwandlung 2 . Bei 42 at% hat sich die 

Differenz aber noch verstärkt. Daraus lässt sich ableiten, dass die Legierung mit dem höheren 

Aluminiumgehalt näher beim eutektoiden Punkt liegt [21,22], siehe dazu Abbildung 12 im 

theoretischen Teil. Dieser Trend lässt sich bei den DSC-Messungen der Legierungen mit 

höheren Gehalten weiterverfolgen, wie im Weiteren genauer diskutiert wird.  
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Abbildung 23: DSC-Kurven der Legierungen 41 und 42 at% Al im Temperaturbereich von 1100°C bis 1350°C. 

Die Heizrate betrug 40 K/min. Die Pfeile beschreiben die ablaufenden Umwandlungen. Die dünnen blauen 

Linien zeigen die Temperaturen der Wärmebehandlungen (1205, 1240, 1275, 1310°C/1h/WQ) 
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Abbildung 24: REM-Aufnahmen (links) und XRD-Spektren (rechts) der Legierung mit 41 at% Al für die 

Wärmebehandlungen 1205, 1240, 1275, 1310°C/1h/WQ. Die Bilder zeigen zwei Phasen  / 2 (dunkel)  und o 

(hell). Der Anteil an  steigt mit der Temperatur. 
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Abbildung 25: REM-Aufnahmen (links) und XRD-Spektren (rechts) der Legierung mit 42 at% Al für die 

Wärmebehandlungen 1205, 1240, 1275, 1310°C/1h/WQ. Die Bilder zeigen 2 Phasen  / 2 und o. Der Anteil an 

 steigt mit der Temperatur. 

 

Abbildung 26 zeigt die DSC-Kurven im Temperaturbereich von 1100 bis 1350°C der 

übereutektoiden Legierungen. Die dünnen blauen Linien geben die Temperaturen der 

Wärmebehandlungen wieder (1205, 1240, 1275, 1310°C/1h/WQ). Verglichen mit den vorher 

beschriebenen untereutektoiden Legierungen fällt die Intensität des eutektoiden Peak mit 

steigendem Aluminiumgehalt. Das heißt, dass sich der eutektoide Punkt im Phasendiagramm 

links von diesen Legierungen befinden muss. Die eingezeichneten fetten farbigen Linien 

stehen für die in diesem Bereich stattfindenden Umwandlungen. Natürlich verschieben sich 
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die Temperaturen der Umwandlungen mit dem Aluminiumgehalt. Die eingezeichneten Linien 

sollen nur einen Anhalt geben.  

 
Abbildung 26: DSC-Kurven Legierung 43; 43,5; 44 und 45 at% Al im Temperaturbereich von 1100 bis 1350°C. 

Die Heizrate betrug 40 K/min. Die dünnen blauen Linien kennzeichnen die Temperaturen der 

Wärmebehandlungen (1205, 1240, 1275, 1310°C/1h/WQ). Die fetten, farbigen Linien zeigen die Bereiche der 

stattfindenden Reaktionen. 
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Die Temperatur der eutektoide Umwandlung sollte sich eigentlich nicht ändern. Trotzdem ist 

ein Anstieg der Temperatur erkennbar. Die Ursache ist ungeklärt. Es gibt allerdings zwei 

Vermutungen. Erstens ist die Auswertung sehr subjektiv. Obwohl sie von nur einer Person 

gemacht wurde ist sie fehleranfällig. Dadurch kann es zu diesen Verschiebungen gekommen 

sein. Die zweite Vermutung beruht darauf, dass 2 höhere Mengen an Verunreinigungen wie 

Sauerstoff, Stickstoff oder Kohlenstoff lösen kann [4]. Diese Begleitelemente behindern die 

Umwandlung des 2 zu . Durch eine Variation der Gehalte an Verunreinigungen in den 

Legierungen kann zu einer Verschiebung der Umwandlungstemperatur führen. 

Abbildung 27 bis Abbildung 30 zeigen die übereutektoiden Legierungen nach dem gleichen 

Schema wie bei den untereutektoiden Legierungen. Links sind jeweils die Ausschnitte der 

REM-Bilder zu den Wärmebehandlungen angegeben. Rechts sind die dazugehörenden XRD-

Spektren im Bereich von 35 bis 48 Grad dargestellt. Die vollständigen Bilder und Spektren 

sind in Anhang C zu finden. Eine Zusammenfassung der Auswertung findet sich in Tabelle 6 

im nächsten Kapitel.  
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Abbildung 27: Gegenüberstellung REM-Bilder und XRD-Spektren der Legierung mit 43 at% Al; 

Wärmebehandlungen 1205, 1240, 1275, 1310°C/1h/WQ;  

Phasen in den REM-Aufnahmen: o (hell), 2 (grau),  (dunkelgrau); 2/ -Lamellenkolonien (grau)  
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Abbildung 28: Gegenüberstellung REM-Bilder und XRD-Spektren der Legierung mit 43,5 at% Al; 

Wärmebehandlungen 1205, 1240, 1275, 1310°C/1h/WQ;  

Phasen in den REM-Aufnahmen: o (hell), 2 (grau),  (dunkelgrau); 2/  Lamellenkolonien (grau). 
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Abbildung 29: Gegenüberstellung REM-Bilder und XRD-Spektren der Legierung mit 44 at% Al; 

Wärmebehandlungen 1205, 1240, 1275, 1310°C/1h/WQ;  

Phasen in den REM-Aufnahmen: o (hell), 2 (grau),  (dunkelgrau); 2/  Lamellenkolonien (grau)  
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Abbildung 30: Gegenüberstellung REM-Bilder und XRD-Spektren der Legierung mit 45 at% Al; 

Wärmebehandlungen 1205, 1240, 1275, 1310°C/1h/WQ;  

Phasen in den REM-Aufnahmen: o (hell), 2 (grau),  (dunkelgrau); 2/  Lamellenkolonien (grau)  
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4.2.4 Ergebnis Wärmebehandlungen 

Die durchgeführten Versuche sind in Tabelle 2 und Tabelle 6 wiedergegeben. Ausgewählt 

wurden diese Temperaturen anhand früherer Versuche. Die niedrigste Temperatur sollte 

außerhalb des einphasigen -Gebiets liegen, die höchste Temperatur, je nach 

Legierungsgehalt, inner- oder außerhalb des -Einphasengebiets.  

Tabelle 6 stellt eine Zusammenfassung der ermittelten Phasen dar. Es konnte eine gute 

Übereinstimmung zwischen den beiden Messmethoden (XRD und REM) festgestellt werden. 

Zu erwähnen ist, dass die als  beschriebene Phase bei Raumtemperatur in ihrer geordneten 

2-Struktur vorliegt. Das Gleiche gilt für die -Phase, die unterhalb der Ordnungstemperatur 

eine B2-Struktur aufweist. 

 
Tabelle 6: Zusammenstellung der Phasen, die nach den angeführten Wärmebehandlungen mittels REM und 

XRD identifiziert wurden. Das Startmaterial wurde im Gusszustand eingesetzt. Dieses war bei allen Legierungen 

dreiphasig aufgebaut, mit -Streifenstruktur und 2/  Lamellenkolonien (siehe Kapitel 4.1.1) 

 

 Alloy 1 Alloy 2 Alloy 3 Alloy 4 Alloy 5 Alloy 6 Alloy 4- 

WBH 41 at% Al 42 at% Al 43 at% Al 43.5 at% Al 44 at% Al 45 at% Al 
43.5 at% Al 
0.7 at% Mo 

1150 °C / 
6h / FC 

 +  +   +  +   +  +   +  +   +  +   +  +   +  +  

1205 °C / 
1h /WQ 

 +   +   +  +   +  +   +  +   +  +   +  

1240 °C / 
1h / WQ 

 +   +  
 + Reste 

an  
 +  + 

Reste an  
 +  + 

Reste an  
 +  + 

Reste an  
 +  

1275 °C / 
1h / WQ 

 +   +   +  
 + Reste 

an   
 + Reste 

an  
 +   

1310 °C / 
1h / WQ 

 +   +   +   +  
 +  Reste 

an  
  

1330 °C / 
1h / WQ 

       

1350 °C / 
1h / WQ 

      +   

 

Zwischen den Legierungen mit 41 at% (Alloy 1) und 42 at% (Alloy 2) Aluminium treten 

nicht viele Unterschiede auf. Was jedoch auffällt, ist eine Abnahme von  in Alloy 2, sowohl 

in den REM-Bildern als auch in den XRD-Spektren. Als Beispiel ist ein Ausschnitt der XRD-

Spektren der bei 1240 °C/1h/WQ-Proben in Abbildung 31 gegenübergestellt. Der -Peak der 

Alloy 2 (42 at% Al) bei 39,8 ° ist wesentlich weniger stark ausgeprägt. Dieser Trend lässt sich 

auch in den REM-Aufnahmen feststellen (Abbildung 32).  
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Abbildung 31: Gegenüberstelllung der XRD-Spektren von Alloy 1 (41 at%) und Alloy 2 (42 at%). Man erkennt 

deutlich die höhere Intensität des o-Peaks der Legierung mit dem geringeren Al-Gehalt.  

 

 
 

Abbildung 32: REM-Aufnahmen von (a) Alloy 1 und (b) Alloy 2 nach einer Glühung von 1240°C/1h/WQ. Die 

auftretenden Phasen sind im Bild gekennzeichnet (Beachte: bei Glühtemperatur liegt 2 als  vor) 

 

Zwischen den Temperaturen von 1275 und 1310 °C ist ein Anstieg der -Phase zu erkennen. 

Das entspricht den Erwartungen im Hinblick auf das Hebelgesetz. Die einzelnen XRD-Scans 

und REM-Bilder sind im Anhang C aufgelistet.  

 

Zur Kinetik der -Phase 

Alloy 3 (43 at% Aluminium) durchwandert bei einer Temperatur von 1240 °C das einphasige 

-Gebiet. Bei diesen Temperaturen und Glühzeiten kommt es aber noch nicht zu einer 

vollständigen Auflösung der -Phase. Sowohl im REM-Bild als auch im XRD-Spektrum sind 

noch Reste von  erkennbar (Abbildung 33). Erst bei höheren Temperaturen oder bei längeren 

Glühzeiten liegt einphasiges  vor. Dies bedeutet, dass die -Phase eine träge 
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Auflösungskinetik aufweist und dadurch ein bestimmter Anteil an  im metastabilen Zustand 

vorliegt.  

 

 
 

Abbildung 33: REM-Aufnahme (links) und XRD-Spektrum (rechts) von Alloy 3 (43 at% Al) die bei 1240 °C / 

1h / WQ wärmebehandelt wurde. Die -Phase hat sich noch nicht völlig aufgelöst, das heißt sie liegt metastabil 

vor.  

 

Zusätzliche Wärmebehandlungen bei 10 Stunden 

Ausgewählte Legierungen wurden 10 Stunden lang geglüht, da die Ergebnisse der ersten 

Untersuchung teilweise nicht eindeutig waren. Kritisch waren vor allem die 

Phasenverhältnisse rund um das einphasige -Gebiet. Die Frage war unter anderem, ob sich 

die Reste an , die bei einer einstündigen Glühung noch aufscheinen, bei einer 10-stündigen 

komplett auflösen. Die Beobachtungen aus diesen längeren Glühungen führen zu der 

Überlegung einer kinetischen Hemmung der -Auflösung. Für die technische Anwendung ist 

eine metastabilde -Phase eindeutig von Vorteil, da extremes Kornwachstum während einer 

Wärmebehandlung im einphasigen -Bereich vermieden wird. Außerdem ist die -Phase 

entscheidend für den Schmiedeprozess [6,24,25]. 

Abbildung 34 zeigt die Auswirkung einer Wärmebehandlung für Alloy 3 (43 at% Al) bei 

einer Temperatur von 1240 °C. Das obere REM-Bild (1h geglüht) wurde dem einphasigen -

Gebiet (dunkelgrau) zugeordnet, obwohl noch Reste an metastabilen  (hellgrau) zu erkennen 

sind. Nach der längeren Glühung (10h unten) bilden sich allerdings die Phasen  und geringe 

Anteile an  heraus, während sich  vollständig löst. Ziel der Wärmebehandlungen war es, das 

ermittelte Phasendiagramm zu bestätigen. Vergleicht man aber die Ergebnisse mit Abbildung 

40, stellt man fest, dass bei dieser Temperatur und Zusammensetzung einphasiges  vorliegen 

sollte. Allerdings liegen in diesem Bereich die Linien des Phasendiagramms sehr eng 

beieinander. Die Unterschiede machen nur 10°C aus.  
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Abbildung 34: Alloy 3 bei 1240°C für 1h (oben) und 10h (unten) geglüht, danach wasserabgeschreckt. REM-

Aufnahmen links, XRD-Spektren rechts. Die vorliegenden Phasen sind gekennzeichnet.  

 

Abbildung 35 und Abbildung 36 zeigen das Ergebnis von 1 und 10 Sunden langen 

Glühungen, die an Alloy 4 (43,5 at% Al) und Alloy 5 (44 at%) durchgeführt wurden. Da man 

sich mit dieser Konzentration beziehungsweise Wärmebehandlung im  + -Gebiet befindet, 

verschwindet die -Phase und das Endgefüge weist nur  +  Phasen auf, was durch die REM- 

und XRD-Untersuchungen bestätigt wird. Bei der Konstruktion des Phasendiagramms wird 

von einem Gleichgewichtszustand ausgegangen. Deshalb wurden diese Ergebnisse als 

zweiphasig interpretiert und entsprechend verzeichnet.  
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Abbildung 35: Alloy 4 bei 1240°C für 1h (oben) und 10h (unten) geglüht, danach wasserabgeschreckt. REM-

Aufnahmen links, XRD-Spektren rechts. Die vorliegenden Phasen sind gekennzeichnet. 

 

 
 

Abbildung 36: Alloy 5 bei 1240°C für 1h (oben) und 10h (unten) geglüht, dann wasserabgeschreckt. REM-

Aufnahmen links, XRD-Spektren rechts. Die vorliegenden Phasen sind gekennzeichnet. 
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Abbildung 37 zeigt das Ergebnis einer Wärmebehandlung an Alloy 5. Die Temperatur wurde 

so gewählt (1275 °C), dass man sich im einphasigen -Gebiet befinden müsste. Auch bei 

einer Glühung von 10 Stunden bei einer Temperatur von 1275 °C sind noch geringe Reste an 

 vorhanden. Rückschlüsse auf das Kornwachstum lassen die REM-Aufnahmen nicht zu, da 

die Korngrenzen bei einer einzelnen Phase im Rückstreuelektronenkontrast zu keinem 

Dichteunterschied führen. Das XRD-Spektrum dieser Probe zeigt zwischen 37° und 40° einen 

eigenartigen Verlauf. Die Messungen wurde mit einer geringeren Schrittweite wiederholt, 

führte aber zum gleichen Ergebnis. Grund dafür ist bis jetzt noch keiner bekannt. 

Möglicherweise liegt es an der hohen Eigenspannung, die während des Abschreckens von so 

hohen Temperaturen eingebracht wird. Der erhöhte Bereich zwischen 38 und 40 Grad könnte 

einen stark verzerrten -Peak (38,7°) darstellen. Bei anderen Untersuchungen wurde dieser 

Effekt nicht festgestellt.  

 

 
 

Abbildung 37: Alloy 5 bei 1275°C für 1h (oben) und 10h (unten) geglüht, dann wasserabgeschreckt. REM-

Aufnahmen links, XRD-Spektren rechts. Die vorliegenden Phasen sind gekennzeichnet. Die XRD-Messung bei 

10 Stunden (unten) zeigt Unregelmäßigkeiten zwischen 38 und 40 Grad. Die Ursache ist nicht bekannt, es 

werden aber starke Eigenspannungen durch das Abschrecken vermutet.  
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4.2.5 Phasendiagramm 

Die Ergebnisse der vorgegangenen Kapiteln wurden in das berechnete Phasendiagramm 

eingetragen (Abbildung 38). Die Punkte der DSC-Extrapolation sind blau gefärbt. Die Lage 

der Projektlegierung mit 43,5 at% ist ebenfalls eingezeichnet (schwarz).  

 

 
Abbildung 38: Berechnetes Phasendiagramm [6] mit aus den DSC-Messungen ermittelten Umwandlungspunkten 

(Tabelle 5). Die Lage der Projektlegierung mit 43,5 at% ist eingezeichnet (schwarz).  

 

Die experimentellen Punkte wurden mit Polynomen zweiten Grades angefittet (Abbildung 

39). Weitere Hinweise für den Verlauf der Grenzlinien geben das berechnete Modell und die 

Regel der wechselnden Phasenanzahl. Die Linien außerhalb des Messbereichs sind schwarz 

strichliert eingezeichnet und wurden nicht untersucht. Es handelt sich dabei lediglich um 

einen vermuteten Verlauf.  

Die eutektoide Linie muss horizontal liegen, da sonst die Phasenregel nach Gibbs nicht erfüllt 

ist. Deshalb wurde das arithmetische Mittel der Onset-Temperatur zur Bestimmung der 

Geraden verwendet. Der Mittelwert der DSC-Ergebnisse ist 1165,9°C, die 

Standardabweichung liegt bei 11,55 °C.  
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Abbildung 39: Vorgeschlagenes Phasendiagramm nach Fitten der DSC-Punkte (blaue Kreise). Die strichlierten 

Linien geben einen möglichen weiteren Verlauf an. Das berechnete Phasendiagramm [6] ist mit dünnen blauen 

Linien eingezeichnet.  

 

Die Daten aus Tabelle 6 sind in Abbildung 40 eingezeichnet, wobei gleichen Phasenfeldern 

gleiche Farben zugeteilt wurden. Das heißt, wenn in REM und XRD bei einer vorgegebenen 

Temperatur  +  erkennbar sind, wurde im Diagramm zum Beispiel ein blauer Punkt 

eingetragen. Die Wärmebehandlungen zeigen eine gute Übereinstimmung mit dem nach 

DSC-Daten erstellten Phasendiagramm. Bei der Alloy 6 (45 at%) und der Wärmebehandlung 

1275°C/1h/WQ kommt es zu einer Unstimmigkeit. Die Linie zwischen den Phasenfelder mit 

 +  und dem einphasigen -Gebiet ist durch die DSC-Messungen gut bestimmt. Deshalb 

wurde der Linienverlauf nicht korrigiert.  
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Abbildung 40: Verifizierung des in Abbildung 39 vorgeschlagenen Diagramms mit Wärmebehandlungen. Die 

Farben entsprechen den durch REM- und XRD-Analysen ermittelten Gefügebestandteilen.  

 

Die Einteilung der REM-Aufnahmen ist nicht immer eindeutig möglich. Der 

Phasenübergangs    +  ist stark kinetisch gehemmt, wie anhand der 10-Stunden-

Glühungen diskutiert wurde. Die REM-Aufnahme und das XRD-Spektrum in Abbildung 41 

zeigen ein dreiphasiges Feld mit 2,  und  für die Wärmebehandlung bei 1240°C/1h/WQ an 

der Alloy 6 (45 at% Al). Gewertet wurde diese Probe allerdings als zweiphasig ( 2 + ). In 

diesem Fall liegt die Vermutung nahe, dass sich die -Phase bei längerer Glühung noch 

auflösen wird. Diese Annahme beruht darauf, dass die zehnstündige Wärmebehandlung der 

Alloy 5 (44at% Al) bei der gleichen Temperatur zu einem vollständigen Auflösen der -Phase 

führt (Abbildung 36). Erstaunlich ist in diesem Zusammenhang, dass die Proben der Alloy 6 

über der Temperatur von 1275°C auch bei den einstündigen Wärmebehandlungen keine -

Phase mehr aufweisen. Die vollständigen Bilder sind in Anhang C zu finden.  
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Abbildung 41: REM-Aufnahme (links) und XRD-Spektrum (rechts) von Alloy 6 (45 % Aluminium) und einer 

Wärmebehandlung bei 1240°C / 1h / WQ. Die Auswertung weist auf drei Phasen hin ( 2 +  + ). Es wird 

angenommen, dass sich die -Phase bei längeren Glühzeiten auflösen wird. 

 

4.2.6 Legierung mit abgesenktem Molybdängehalt (Alloy 4-) 

Die Berechnung der Phasenanteile über die Temperatur für verschiedene Gehalte an 

Legierungselementen zeigt Abbildung 42. Zwischen dem ersten und dem zweiten Diagramm 

wurde Niob erhöht. Das letzte Diagramm enthält im Vergleich zum ersten Diagramm mehr 

Molybdän. Die -Phase ist blau eingezeichnet. Aus Abbildung 42 ist erkennbar, dass bei einer 

Steigerung von 1 at% Niob die Menge an  zunimmt. Eine Erhöhung um 0,5 at% Molybdän 

hat aber einen deutlich ausgeprägten Effekt auf die Menge an -Phase. Molybdän stabilisiert  

also stärker [1,13]. Die Versuche mit der Alloy 4- (0,7 at% Mo) bestätigen diesen Trend.  

 

 
Abbildung 42: Verlauf der Phasen als Funktion der Temperatur für unterschiedliche TNM-Legierungen, 

berechnet nach der CALPHAD-Methode [6,7] 
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Die DSC-Messungen bei einer Heizrate von 40 K/min der Alloy 4- und Alloy 4 sind in 

Abbildung 43 gegenübergestellt. Die Kurve der Alloy 4- weist im Temperaturbereich von 

1150°C bis 1300°C einen Peak weniger auf, als die Legierung mit dem höheren 

Molybdängehalt. Auch das Verhältnis der Peaks zueinander variiert. Die eutektoide 

Umwandlung ist in Alloy 4- um einiges höher als die anderen Peaks. Die Ergebnisse sind in 

Tabelle 5 aufgelistet. Da keine Vergleichsmessungen vorliegen und keine Berechnung 

durchgeführt wurden, ist eine Zuordnung der Umwandlungen schwierig. Die Annahmen dazu 

stützen sich rein auf die Wärmebehandlungen. Der zweite Peak wird damit der Reaktion   

 zugeordnet.  

 

 
Abbildung 43: DSC-Messung HR40; Alloy 4- (43,5 at% Al 0,7 at Mo) schwarze Kurve, Alloy 4 (43,5 at% Al 1 

at% Mo) rote Kurve; Es ist erkennbar, dass die Proben mit abgesenktem Mo eine Umwandlung weniger 

aufweist. Blaue Linien zeigen die Temperaturen der Wärmebehandlungen. Die eingezeichneten Umwandlungen 

beziehen sich auf Alloy 4-. 

 

Abbildung 44 zeigt Ausschnitte aus den REM-Bildern und XRD-Spektren von 

wärmebehandelten Proben der Alloy 4-. Deutlich erkennbar ist der geringe -Anteil. Nach der 

Wärmebehandlung bei 1205°C/1h/WQ sind kaum noch Volumenanteile von  ersichtlich. Bei 

den höheren Temperaturen verschwindet es komplett. Das einphasige -Gebiet verschiebt 
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sich dafür zu niedrigeren Temperaturen (1275 und 1310°C/1h/WQ). Das Gefüge der Probe 

bei 1240°C/1h/WQ ist zweiphasig aus 2 und  aufgebaut. Der Vergleich der XRD-Spektren 

und REM-Bilder bei der niedrigeren Temperatur (1205°C/1h/WQ) beweist, dass der -Anteil 

sinkend ist. Das führt zu der Annahme, dass der zweite Peak in der DSC-Messung (Abbildung 

43) die Umwandlung    darstellt. Zum Vergleich sind in Abbildung 45 noch einmal die 

XRD-Spektren und REM-Bilder für Alloy 4 dargestellt.  

 

 
Abbildung 44: REM-Aufnahmen (lins) und XRD-Spektren (rechts) der Alloy 4- (43,5 at% Al 0,7 at% Mo); Die 

Ausschnitte zeigen das Gefüge nach den Wärmebehandlungen bei 1205, 1240, 1275, 1310°C/1h/WQ. 
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Abbildung 45: REM-Aufnahmen (lins) und XRD-Spektren (rechts) der Alloy 4 (43,5 at% Al); Die Ausschnitte 

zeigen das Gefüge nach den Wärmebehandlungen bei 1205, 1240, 1275, 1310°C/1h/WQ. 

 
Die starke Wirkung des Molybdäns als -Stabilisator konnte bestätigt werden. Problematisch 

kann das in der Produktion sein. Schon geringe Schwankungen des Molybdängehalts führen 

zu starken Änderungen in der Phasenzusammensetzung. 
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5 Abschließende Diskussion der Ergebnisse 

Die Auswertung der DSC-Daten gestaltet sich als ausgesprochen subjektiv. Dadurch, dass die 

relevanten Peaks sehr nah beieinander liegen, ist es schwierig, eine eindeutige Aussage zu 

treffen. Des Weiteren sind die Umwandlungen der Titanaluminide im betrachteten Bereich 

nicht sehr energieintensiv, was zur Folge hat, dass die Peaks nicht stark ausgeprägt sind. Je 

geringer die Heizrate, umso stärker ist dieser Effekt. Bei der Heizrate von  10 Kmin-1 sind die 

Maxima der -Umwandlung kaum unterscheidbar (vergleiche Anhang B). Das schlägt sich 

natürlich auf die Auswertung nieder. Durch die verschiedenen Heizraten, mit fünf Messungen 

für jede Legierung, und deren Extrapolation konnte dieser Fehler aber begrenzt werden.  

Die eutektoide Umwandlung ergibt in den Messungen keine Gerade. Deshalb wurde das 

arithmetische Mittel verwendet, da es nach den Regeln der Thermodynamik eine Gerade sein 

muss. Die Ursache dafür ist nicht bekannt. Eine mögliche Erklärung könnten Unterschiede in 

den Gehalten an Sauerstoff und anderen Verunreinigungen sein. Die Phase 2 ist bekannt für 

eine größere Löslichkeit an interstitiell eingelagerten Atomen. Eine Schwankung dieser 

Elemente in den Knopflegierungen kann einen hemmenden Einfluss auf die Umwandlung  

 2 haben. Die chemischen Analysen (Anhang D) geben keinen eindeutigen Hinweis zur 

Beurteilung dieser Vermutung. Möglicherweise wurden die Ergebnisse durch die 

Probenpräparation verfälscht.  

Eindeutig ist, dass sich die eutektoide Gerade im Vergleich zu den Berechnungen zu einer 

höheren Temperatur verschiebt, um genau zu sein auf 1166 °C, mit einer Standardabweichung 

von 11,6 °C. Der Grund dafür ist wahrscheinlich in der Berechnung zu suchen. Für diese 

hohen Gehalte an Niob gibt es keine ausreichend genauen thermodynamischen Datenbanken. 

Chladil [6] folgend wurde zwar eine Anpassung vorgenommen, doch schon erste Messungen 

zeigten eine Verschiebung zu höheren Temperaturen. Deshalb wurden für diese DSC-

Messungen besonders viel Wert auf die kalorische Kalibrierung gelegt, um später daraus 

thermodynamische Daten gewinnen zu können. Ob das bei so knapp aufeinander folgenden, 

sich überlagernden Peaks möglich ist, ist aber fraglich.  

Die Ergebnisse der weiteren Umwandlungen legen den Verlauf der Kurven ziemlich gut dar. 

Nach der Regel der wechselnden Phasenanzahl und dem berechneten Modell ist ersichtlich, 

wo diese zusammentreffen müssen. Der eutektoide Punkt lässt sich mit den Intensitäten der 

Peaks der ersten und zweiten Umwandlung bestätigen. Ein zweiter Beleg ist die 

Ordnungsumwandlung der Legierungen mit 41 und 42 at%, die mit DSC messbar war, aber 

zu keiner Änderung in der Phasenzusammensetzung führte. Aufgrund dessen wurde der Punkt 

bei 42,35 at% Al fixiert. Die Lage des Eutektoids ist von entscheidender Bedeutung in der 

Prozesstechnik. Eine Variation der Zusammensetzung um den eutektischen Punkt bewirkt 

große Unterschiede bei den entstehenden Phasen und damit auch auf die mechanischen 

Eigenschaften.  
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Das neue Phasendiagramm zeigt ein erheblich breiteres -Gebiet. Für die technische 

Anwendung, besonders für Wärmebehandlungen ist das ein Nachteil. Trifft eine 

Wärmebehandlung in ein einphasiges Feld, kommt es zu starkem Kornwachstum. Die 

Versuche zeigen jedoch eine kinetisch gehemmte -Auflösung. Bei hohen Temperaturen und 

Aluminiumgehalten war ein einphasiger Zustand zu erreichen. Bei den tieferen Temperaturen 

wandelte sich  nur bei verlängerten Glühzeiten (10h) um. Für eine genaue Bestimmung 

wären weiter Wärmebehandlungen bei unterschiedlich langen Glühzeiten nötig. Das hätte 

jedoch den Rahmen dieser Diplomarbeit gesprengt.  

Die kinetische Hemmung der -Phase führt zu der Überlegung eines stabilen und eines 

metastabilen Systems. Die Frage ist, wo der Übergang einzuordnen ist. Die einstündigen 

Wärmebehandlungen folgen sicher einem metastabilen Verlauf. Die zehnstündigen befinden 

sich eher in der Nähe des thermodynamischen Gleichgewichts. Bei den DSC-Messungen ist 

eine Einordnung schwieriger. Ob kinetisch gehemmt oder nicht, es startet eine Reaktion bei 

der thermodynamisch bestimmten Temperatur. Allerdings erreicht der Zustand bei einer 

Heizrate von 40 Kmin-1 wahrscheinlich kein Gleichgewicht. Was heißt das jetzt für eine 

Auswertung, die sich auf die Maxima bezieht? Auf Grund der nicht vollständigen Reaktion 

kommt es zu einer Verringerung der Intensität, da nicht die gesamte Probenmenge 

umgewandelt wird. Allerdings stoppt die Reaktion, wenn die Thermodynamik das vorgibt. 

Die Resultate der DSC-Messungen können also dem stabilen System zu geordnet werden.  

Auf jeden Fall erklärt die vorher diskutierte Annahme eines stabilen und metastabilen 

Systems die Abweichung die sich zwischen DSC und Wärmebehandlungen ergeben. Speziell 

im Fall der Probe mit 43 % Aluminium und dem Versuch von 1240 °C / 10h / WQ. Der 

Unterschied zwischen den Phasen, die im REM erkennbar sind und der oberen Grenze der 

Linie im Diagramm beträgt 10°C. Eine andere Erklärung für diese Abweichung liegt in der 

Streuung der Ofentemperatur bei diesen Temperaturen und in der Auswertung der DSC. 

Einige Aufnahmen weisen ein einphasiges -Gebiet bei einstündiger Glühung auf. Allerdings 

erst bei den höheren Temperaturen (1310 und 1330 °C) und höheren Aluminiumgehalten 

(>44at%). Bei der Projektlegierung (43,5 at% Al) löst sich das  bei einstündiger Glühung 

auch bei den hohen Temperaturen nicht auf. Das ist besonders wichtig für die Umformbarkeit 

während des Schmiedeprozesses. Die meisten Wärmebehandlungen stimmen jedoch gut mit 

den extrapolierten Linien des Phasendiagramms überein.  
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6 Zusammenfassung (und Ausblick) 

Die Ergebnisse der DSC-Messungen gaben recht gut den Verlauf der Linien im 

Phasendiagramm vor. Mit Hilfe des berechneten Modells konnten die Phasenfelder bestimmt 

werden. Die Wärmebehandlungen verifizieren größtenteils das aufgestellte Diagramm. Auch 

die -stabilisierende Wirkung des Molybdäns konnte bestätigt werden. Die Genauigkeit wird 

begrenzt durch die eher subjektive Auswertung der Daten und die Streuung der Geräte, 

speziell des Ofens. Es wurde gezeigt, dass die Projektlegierung ein einphasiges Feld erreicht, 

was zu Problemen in der technischen Umsetzung führen könnte. Allerdings konnte in den 

einstündigen Wärmebehandlungen keine komplette Auflösung des  erreicht werden. Das 

führt zu der Annahme eines stabilen und eines metastabilen Phasendiagramms für die TNM-

Legierungen. Der Übergang ist zeitlich zwischen 1 und 10 Stunden einzuordnen und 

Ausgangspunkt weiterer Forschungen. Die Ursache dürfte jedoch in der langsamen Diffusion 

der Legierungselemente Niob und Molybdän liegen. Weiters ist die Lage des eutektoiden 

Punkts von einiger Bedeutung. Eine Zusammensetzung unter 42,35 at% Aluminium wandelt 

nach 1166 °C direkt in  und  um. Die Legierungen mit einem höheren Gehalt weisen 

sowohl ein  +  als auch ein einphasiges  - Feld auf.  

Die vorliegende Arbeit wirft noch einige wesentliche Fragen auf. Unklar ist vor allem die 

Temperatur der Ordnungsumwandlung  zu o. Geplante Synchrotronmessungen werden 

darüber Aufschluss geben. Weiters wurde auf eine möglichst genaue Kalibrierung geachtet, 

um thermodynamische Daten aus den DSC-Messungen gewinnen zu können. Die 

kommerziell erhältlichen Datenbanken bieten kein befriedigendes Ergebnis für so hohe 

Gehalte an Niob und Molybdän.  

Das Ziel der Arbeit, ein quasibinärer Schnitt durch das Mehrstoffdiagramm Ti - Al mit 4 at% 

Nb, 1 at% Mo und 0,1 at% B, konnte erreicht werden.  
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9 Anhang B: Messungen Differential Scanning Calorimetry 

9.1 Heizrate 40 Kmin-1 

 
Abbildung 46: Alloy 1 (41 at%) HR 40 K/min 

 

 
Abbildung 47: Alloy 2 (42 at%) HR 40 K/min 



Anhang B: Messungen Differential Scanning Calorimetry Seite: 76 

 
Abbildung 48: Alloy 3 (43 at%) HR 40 K/min 

 

 
Abbildung 49: Alloy 4 (43,5 at%) HR 40 K/min 
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Abbildung 50: Alloy 5 (44 at%) HR 40 K/min 

 

 
Abbildung 51: Alloy 6 (45 at%) HR 40 K/min 
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9.2 Heizrate 20 K/min 

 
Abbildung 52: Alloy 1 (41 at%) HR 20 K/min 

9.3 Heizrate 10 K/min 

 
Abbildung 53: Alloy 1 (41 at%) HR 10 K/min 
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10.2 Vergleich Rand und Mitte bei allen Legierungen im 
Gusszustand 
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Abbildung 62: REM-Aufnahmen aller Legierungen; Vergleich zwischen Zentrum und Rand des Gusszustandes 

bei unterschiedlichen Vergrößerungen 

 

 



  A
nh

an
g 

C
: B

ild
er

 R
as

te
re

le
kt

ro
ne

nm
ik

ro
sk

op
ie

 u
nd

 R
ön

tg
en

di
ff

ra
kt

om
et

ri
e 

Se
ite

: 
92

 

10
.3

 A
u

fn
ah

m
en

 u
n

te
rs

ch
ie

d
lic

h
er

 V
er

g
rö

ß
er

u
n

g
 n

ac
h

 d
er

 W
är

m
eb

eh
an

d
lu

n
g

 1
15

0°
C

/6
h

/F
C

 

Verg. 
50

 f
ac

h 
20

0 
fa

ch
 

50
0 

fa
ch

 
Alloy 1 

 
 

 

Alloy 2 

 
 

 



  A
nh

an
g 

C
: B

ild
er

 R
as

te
re

le
kt

ro
ne

nm
ik

ro
sk

op
ie

 u
nd

 R
ön

tg
en

di
ff

ra
kt

om
et

ri
e 

Se
ite

: 
93

 

Alloy 3 

 
 

 

Alloy 4 

 
 

 

Alloy 5 

 
 

 



  A
nh

an
g 

C
: B

ild
er

 R
as

te
re

le
kt

ro
ne

nm
ik

ro
sk

op
ie

 u
nd

 R
ön

tg
en

di
ff

ra
kt

om
et

ri
e 

Se
ite

: 
94

 

Alloy 6 

 
 

 

Alloy 4-Rand 

 
 

 

Alloy 4- Zentrum 

 
 

 
A

bb
ild

un
g 

63
: R

E
M

 A
uf

na
hm

en
 d

er
 A

us
gl

ei
ch

sw
är

m
eb

eh
an

dl
un

g 
be

i 1
15

0°
C

/6
h/

FC
 a

ll
er

 L
eg

ie
ru

ng
en

 u
nd

 V
er

gl
ei

ch
 z

w
is

ch
en

 R
an

d 
un

d 
M

it
te

 b
ei

 A
llo

y 
4-

 

 



  A
nh

an
g 

D
: C

he
m

is
ch

e 
A

na
ly

se
 d

er
 K

no
pf

le
gi

er
un

ge
n 

Se
ite

: 
95

 

11
 A

n
h

an
g

 D
: 

C
h

em
is

ch
e 

A
n

al
ys

e 
d

er
 K

n
o

pf
le

g
ie

ru
n

g
en

 

  T
ab

el
le

 7
: C

he
m

is
ch

e 
A

na
ly

se
 d

er
 K

no
pf

le
gi

er
un

ge
n,

 A
ng

ab
en

 je
w

ei
ls

 in
 M

as
se

np
ro

ze
nt

 u
nd

 A
to

m
pr

oz
en

t. 
U

nt
er

su
ch

t a
n 

Fr
äs

sp
än

en
, d

ie
 m

it
 S

äu
re

 a
uf

ge
sc

hl
os

se
n 

w
ur

de
n.

 

D
ie

 G
eh

al
te

 d
er

 H
au

pt
le

gi
er

un
gs

el
em

en
te

 w
ur

de
n 

m
it 

R
F

A
 g

em
es

se
n,

 d
ie

 V
er

un
re

in
ig

un
ge

n 
m

it
 H

ei
ßg

as
tr

äg
er

an
al

ys
e.

 

 

 
 

A
llo

y 
1 

A
llo

y 
2 

A
llo

y 
3 

A
llo

y 
4 

 
A

llo
y 

5 
A

llo
y 

6 
A

llo
y 

4-
 

 
 

S
ol

l:
 

41
 

  
So

ll:
 4

2 
S

ol
l:

 
43

 
  

S
ol

l:
 

43
,5

 
  

S
ol

l:
 

44
 

  
S

ol
l:

  
45

 
S

ol
l:

 
43

,5
 

  
 

 
at

%
 

m
%

 
 

at
%

 
m

%
 

at
%

 
m

%
 

at
%

 
m

%
 

at
%

 
m

%
 

at
%

 
m

%
 

E
le

m
en

te
 

A
to

m
ge

w
ic

ht
 

  
  

 
  

  
  

  
  

  
  

  
  

  
T

i 
47

,8
67

 
54

,0
5 

62
,2

2 
un

be
st

im
m

t 
52

,3
8 

61
,0

5 
51

,4
0 

60
,0

0 
51

,2
0 

59
,6

0 
50

,7
8 

59
,6

3 
51

,5
5 

60
,4

0 
A

l 
26

,9
81

5 
40

,8
9 

26
,5

3 
 

42
,8

0 
28

,1
0 

43
,5

7 
28

,6
5 

44
,0

7 
29

,0
5 

44
,3

7 
29

,3
7 

43
,7

1 
28

,8
5 

M
o 

95
,9

4 
0,

97
 

2,
24

 
 

0,
83

 
1,

94
 

0,
95

 
2,

21
 

3,
92

 
2,

26
 

0,
89

 
2,

09
 

0,
66

 
1,

54
 

N
b 

92
,9

06
38

 
3,

97
 

8,
87

 
 

3,
87

 
8,

74
 

3,
96

 
8,

97
 

0,
96

 
8,

89
 

3,
85

 
8,

77
 

3,
97

 
9,

03
 

B
 

10
,8

11
 

0,
12

 
0,

03
 

 
0,

12
 

0,
03

 
0,

12
 

0,
03

 
0,

12
 

0,
03

 
0,

11
 

0,
03

 
0,

11
 

0,
03

 
Fe

 
55

,8
45

 
0,

05
5 

0,
07

4 
 

0,
02

8 
0,

03
9 

0,
02

6 
0,

03
5 

0,
06

1 
0,

08
4 

0,
05

3 
0,

07
3 

0,
02

2 
0,

03
0 

O
 

15
,9

99
4 

0,
06

6 
0,

02
5 

 
0,

28
0 

0,
11

0 
0,

23
2 

0,
09

1 
0,

24
4 

0,
09

6 
0,

06
7 

0,
02

6 
0,

22
4 

0,
08

8 
N

 
14

,0
06

7 
0,

00
4 

0,
00

1 
 

0,
01

7 
0,

00
6 

0,
01

5 
0,

00
5 

0,
01

5 
0,

00
5 

0,
00

4 
0,

00
1 

  
  

C
 

12
,0

10
7 

0,
00

9 
0,

00
3 

 
0,

37
3 

0,
11

0 
0,

03
7 

0,
01

1 
0,

04
4 

0,
01

3 
0,

01
2 

0,
00

4 
0,

02
0 

0,
00

6 
H

 
1,

00
79

4 
0,

00
2 

0,
00

0 
 

0,
08

1 
0,

00
2 

0,
04

1 
0,

00
1 

0,
08

1 
0,

00
2 

0,
00

2 
0,

00
0 

0,
04

0 
0,

00
1 

C
u 

63
,5

46
 

  
  

 
  

0,
00

6 
  

0,
00

7 
  

0,
00

9 
  

  
  

0,
00

3 
W

 
18

3,
84

 
  

  
 

  
0,

02
2 

  
0,

03
1 

  
0,

02
3 

  
  

  
0,

00
3 

Si
 

28
,0

85
5 

  
  

  
  

0,
02

3 
  

0,
01

7 
  

0,
01

6 
  

  
  

0,
02

3 



  Seite: 96 

 


