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Verzeichnis der Formelzeichen und Abkürzungen 
 
Naturkonstanten 
Alle Naturkonstanten nach CODATA 2006 [Moh08] 
 
Symbol Wert1 Einheit Bedeutung 
R 8,31447 ± 2 J K-1 mol-1 Allgemeine Gaskonstante 
NA (6,0221420 ± 5)·1023 mol-1 Avogadro-Konstante 
k (1,380650 ± 2)·10-23 J K-1 Boltzmann-Konstante 
h (6,6260688 ± 5)·10-34 J s Planck-Konstante 
π 3,1415927 1 Kreiszahl 
 
 

Molare Massen der wichtigsten Elemente der Superlegierungen 
Element Wert Einheit 
Al 26,98·10-3 kg mol-1 
B 10,81·10-3 kg mol-1 
C 12,01·10-3 kg mol-1 
Co 58,93·10-3 kg mol-1 
Cr 52,00·10-3 kg mol-1 
Fe 55,85·10-3 kg mol-1 
Hf 178,5·10-3 kg mol-1 
Mo 95,94·10-3 kg mol-1 
Nb 92,91·10-3 kg mol-1 
Ni 58,71·10-3 kg mol-1 
Re 186,2·10-3 kg mol-1 
Ru 101,1·10-3 kg mol-1 
Ta 181,0·10-3 kg mol-1 
Ti 47,90·10-3 kg mol-1 
W 183,9·10-3 kg mol-1 
Zr 91,22·10-3 kg mol-1 
 
 

                                            
1 Die Fehlerangabe bezieht sich auf die letzte signifikante Stelle. 
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Formelzeichen 
Symbol Einheit Bedeutung 

jA  m2 Oberfläche des Keims der Phase j 
k pj

iA  1 kinetischer Interaktionsparameter der k-ten Ordnung zwischen 
den Elementen i und j 

ka  m Gitterparameter der Elementarzelle in k-Richtung 

ic  wt-% Gesamtkonzentration des Elements i in der Legierung 
i
jc  wt-% Konzentration des Elements i in der Phase j 
i
Ic  wt-% Konzentration des Elements i an der Grenzfläche (Matrix) 
i
Mc  wt-% Konzentration des Elements i in der Matrixphase 
i
Pc  wt-% Konzentration des Elements i an der Grenzfläche (Ausschei-

dung) 
d ic  wt-% Änderung der Konzentration des Elements i bei Ausscheidung 

id  m effektive Diffusionslänge 

δ  1 Restsegregationsindex 

ikδ  0 / 1 Kronecker-Delta (i ≠ k: δik = 0, i=k: δik = 1) 

Δ  1 relative Abweichung der atomaren Flüsse 

D  m2 s-1 Diffusionskoeffizient 
*
iD  m2 s-1 Tracer-Diffusionskoeffizient 
G
kjD  m2 s-1 intrinsischer Diffusionskoeffizient (gitterfixiert) 

n
kjD%  m2 s-1 

Interdiffusionskoeffizient (volumenfixiert) – k: diffundierende 
Spezies, j: Spezies, deren Gradient betrachtet wird, n: Refe-
renzelement (in dieser Arbeit in jedem Fall Nickel) 

dr  m Schrittweite Radius 
dt  s Schrittweite Zeit 

E  GPa Elastizitätsmodul 

ε  1 mechanische Dehnung 
f  1 Freiheitsgrad des Systems 

hetf  1 dimensionsloser Faktor für die Reduzierung der Verspannung 
durch heterogene Keimbildung 

j
Mf  1 molarer Anteil der Phase j 
j

Vf  1 Volumenanteil der Phase j 
( )F φ  1 Formfaktor für die Wachstumsrate nicht-sphärischer Teilchen 
( )F x  1 rechte Seite eines nichtlinearen Gleichungssystems 

G  GPa Schubmodul 

TG  K m-1 Temperaturgradient 

jG  J mol-1 Gibbs’sche Freie Enthalpie der Phase j 
0
refG  J mol-1 Gibbs’sche Freie Enthalpie des reinen Elements 
ideal
mixG  J mol-1 ideale Gibbs’sche Freie Mischungsenthalpie 
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Symbol Einheit Bedeutung 
s

mix
xG  J mol-1 nichtideale Gibbs’sche Freie Mischungsenthalpie 

*GΔ  J Aktivierungsenthalpie der Keimbildung 

0GΔ  J mol-1 globale thermodynamische Triebkraft der Ausscheidung 

SGΔ  J m-3 Enthalpie der Verspannung des Keims durch Volumenfehlpas-
sung 

tGΔ  J Aktivierungsenthalpie der Diffusion über die Grenzfläche 

VGΔ  J m-3 lokale thermodynamische Triebkraft der Ausscheidung 

jγ  J m-2 Grenzflächenenergie der Phase j 

ij
r

 m-2 s-1 Fluss des Elements i durch Diffusion 

ik  at-% / at-% Segregationskoeffizient zwischen Dendritenkern und inter-
dendritischem Bereich des Elements i 

/
ik γ γ ′  at-% / at-% Verteilungsverhältnis von j

ix  zwischen γ- und γ’-Phase 
l  m Länge der Ausscheidung (Platte) 
λ  m primärer Dendritenarmstammabstand 

k
ijL  1 binärer thermodynamischer Interaktionsparameter der k-ten 

Ordnung der regulären Lösung zwischen den Elementen i und j 
k
ijlL  1 ternärer thermodynamischer Interaktionsparameter der k-ten 

Ordnung zwischen den Elementen i, j und l 
M  kg mol-1 molare Masse 

dM  1 mittleres Maß für das Niveau der 3d-Orbitale der Legierung 

,d iM  1 Maß für das Energieniveau der 3d-Orbitale des Elements i 

iM  mol m2 s-1 J-1 Mobilität 
jμ  J mol-1 chemisches Potential der Phase j 
i
jμ  J mol-1 chemisches Potential des Elements i in der Phase j 

n  mol Stoffmenge 
( )N t  1 Anzahl der Ausscheidungen mit Berücksichtigung der gegensei-

tigen Behinderung beim Wachstum 
( )rN t  1 Anzahl der Ausscheidungen ohne Berücksichtigung der gegen-

seitigen Behinderung beim Wachstum 
0N  m-3 Anzahl der verfügbaren Keimbildungsplätze 
S
iN  1 Anzahl der Atome des Elements i auf dem Übergitter s 
SN  1 Gesamtanzahl der Plätze auf dem Übergitter s 

kN  1 Anzahl der Atome in einer Elementarzelle 

vN  1 mittlere Elektronenleerstellenzahl der Legierung 

,v iN  1 Elektronenleerstellenzahl des Elements i 
ν  1 Querkontraktionszahl 
p  1 Index der Ausscheidungsphase 

( )P Y  1 Matrix der Produkte ·S S
i iy y  

φ  1 Aspektverhältnis der Ausscheidung (Länge / Durchmesser) 
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Symbol Einheit Bedeutung 
j

iQ  1 kinetischer Interaktionsparameter 

iQΔ  J mol-1 Aktivierungsenergie der Diffusion des Elements i 

r  m Radius 

limr  m mittlerer Abstand zwischen zwei Ausscheidungen 
*r  m kritische Keimgröße 

R  1 Residuum des numerischen Algorithmus 
ρ  kg m-3 Dichte der Legierung 

jρ  kg m-3 Dichte der Phase j 
t  s Zeit 

T  K Temperatur 

ET  K eutektische Temperatur 

lT  K Liquidustemperatur 

ST  K Solidustemperatur 

Tγ ′  K γ’-Solvustemperatur 

iΘ  1 Frequenzfaktor 
τ  s Inkubationszeit der Keimbildung 

iU  1 dimensionslose Übersättigung der Matrix des Elements i 

ku  1 Molanteil nur unter Berücksichtigung der substitutionellen Ato-
me 

v  m s-1 Wachstums- / Erstarrungsgeschwindigkeit 

eV  m3 Volumen der Ausscheidung ohne Berücksichtigung der Über-
lappung der Ausscheidungen 

gesV  m3 Gesamtvolumen der Legierung 

jV  vol-% Volumenanteil der Phase j in der Legierung 

mV  m3 mol-1 molares Volumen 
ω  Hz Sprungfrequenz bei der Keimbildung 

iW  1 dimensionsloses Maß für Übersättigung des Elements i 

Ω  1 thermodynamischer Interaktionsparameter in Form eines Po-
tenzansatzes 

ix  at-% Gesamtkonzentration des Elements i in der Legierung 
i
jx  at-% Konzentration des Elements i in der Phase j 

iξ  1 dimensionslose effektive Diffusionslänge 
S
iy  1 Platzanteil des Elements i im Übergitter s 

Z  1 dimensionsloses Maß für die Übersättigung 
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Abkürzungen 
Symbol Bedeutung 
at-% Atomprozent 
CALPHAD Calculation of Phase Diagrams – Verfahren für thermodynamische Be-

rechnungen 
CO2 Kohlendioxid 
DICTRA kommerzielle Software zur eindimensionalen Simulation der Diffusion 
DSC Differential Scanning Calorimetry – Verfahren zur Bestimmung von Reak-

tionsenthalpien und Umwandlungstemperaturen 
EV Elementarvolumen 
EZ Elementarzelle 
GuD Gas- und Dampfkraftwerk 
HRS High Rate Solidification – Gießverfahren für einkristalline Bauteile 
ID interdendritischer Bereich 
LM Lichtmikroskop 
LMC Liquid Metal Cooling – Gießverfahren für einkristalline Bauteile 
MATLAB kommerzielles Programmiersystem für numerische Berechnungen 
PHACOMP Phase Computation – traditionelles Verfahren zur Vorhersage der Spröd-

phasenbildung in Superlegierungen 
ProCAST kommerzielle Software zur Gießsimulation 
REM Rasterelektronenmikroskop 
TCP Topologically Close Packed Phases 
TEM Transmissionselektronenmikroskop 
ThermoCalc kommerzielle Software für thermodynamische Berechnungen 
wt-% Masseprozent 
ZTU Zeit-Temperatur-Umwandlungsdiagramm 
 
 
 
Kristallographische Phasen 
Phase Kristallstruktur Beschreibung 
γ kfz Ungeordnete Matrixphase der Nickelbasis-Legierungen 
γ’ L12 Geordnete Ausscheidungsphase der Nickelbasis-Super-

legierungen 
σ tetragonal Sprödphase in Nickelbasis-Legierungen 
μ rhomboedrisch Sprödphase in Nickelbasis-Legierungen 
P2 orthorombisch Sprödphase in Nickelbasis-Legierungen 
R rhomboedrisch Sprödphase in Nickelbasis-Legierungen 
δ hexagonal Sprödphase in Nickelbasis-Legierungen 
 
 
Kristallographische Richtungen und Ebenen 
Zeichen Erläuterung 
[hkl] kristallographische Richtung (hkl: Miller-Indizes) 
<hkl> kristallographisch äquivalente Richtungen 
(hkl) kristallographische Ebene 
{hkl} kristallographisch äquivalente Ebenen 
                                            
2 manchmal in der Literatur auch als π-Phase bezeichnet 



Zusammenfassung XI 

Zusammenfassung 
A new model has been developed in this work which is capable of simulating the precipita-

tion kinetics of brittle phases, especially TCP-phases (topologically close packed phases) 

in ruthenium containing superalloys. The model simultaneously simulates the nucleation 

and the growth stage of precipitation for any number of precipitating phases. The CAL-

PHAD method (Calculation of Phase Diagrams) is employed to calculate thermodynamic 

properties, such as the driving force or phase compositions in equilibrium. For calculation 

of diffusion coefficients, kinetic mobility databases which are also based on the CALPHAD-

method are used. The model is fully capable of handling multicomponent effects, which 

are common in complex superalloys. Metastable phases can be treated and will automati-

cally be dissolved if they get unstable. As the model is based on the general CALPHAD 

method, it can be applied to a broad range of precipitation processes in different alloys as 

long as the relevant thermodynamic and kinetic databases are available. 

 

The developed model proves that the TCP-phases precipitate in a sequence of phases. 

The first phase that is often formed is the metastable σ-phase because it has the lowest 

interface energy due to low-energy planes at the interface between matrix and precipitate. 

After several hundred hours the stable µ- and P-phases start to precipitate by nucleating at 

the σ-phase which is energetically favourable. During the growth of these stable phases 

the σ-phase is continuously dissolved. It can be shown by thermodynamic CALPHAD cal-

culations that the σ-phase has a lower Gibbs free enthalpy than the µ- and P-phase. All 

required parameters of the model, such as interface energy and nucleate densities, have 

been estimated. 

 

The mechanisms of suppression of TCP-phase precipitation in the presence of ruthenium 

in superalloys were investigated with the newly developed model. It is shown by the simu-

lations that ruthenium mostly affects the nucleation stage, while the growth stage of pre-

cipitation is nearly unchanged and the equilibrium phase fraction of the TCP-phases is 

hardly changed by ruthenium. Nucleation is partly slowed down by a reduction of the driv-

ing force through so called “reverse partitioning”, which means that rhenium is pushed into 

the γ’-phase if adding ruthenium to the alloy. According to the results additionally the driv-

ing force is reduced by a lower γ’-phase fraction, which can be caused by ruthenium in 

some alloys depending on other elements. Thermodynamic calculations prove that “re-

verse partitioning”, which is a disputed concept, exists in some alloys. However, this is not 
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only depending on the ruthenium content but also on most other alloying elements. Beside 

the Ru content especially the Cr, Mo and Ti content is of importance for “reverse partition-

ing”. But the reduction of the nucleation rate by ruthenium cannot be explained only by 

these effects. As a conclusion of this work, it is postulated that a second maybe even more 

important mechanism is an increase of interface energy by ruthenium. The model explains 

the experimental results very well. 

 

Driving force of TCP-phase precipitation is controlling the size distribution of the precipi-

tates and can be predicted qualitatively by CALPHAD calculations. High driving force leads 

to many small precipitates while a low driving force leads to few big precipitates. The cal-

culations show that TCP-phase precipitation is preferred in the dendrite cores because the 

driving force for precipitation is much higher in these regions due to residual segregation of 

rhenium. 

 

For this work a validation of existing thermodynamic and kinetic databases was needed. 

All results demonstrate that the database TTNi7 is well suited for the application with su-

peralloys containing up to 3 weight percent ruthenium. A new mobility database was de-

veloped in this work, which is capable of simulating diffusion in ruthenium-containing su-

peralloys.  

 

In conclusion it can be said that simple thermodynamic calculations with the CALPHAD 

method are a much more generally applicable tool for the comparison of the instability of 

alloys in respect to TCP phase formation than the conventional PHACOMP (Nv-method) or 

New-PHACOMP (Mv-method) method because it is not limited to σ-phase precipitation 

and includes rhenium and is capable of considering both the matrix concentration and mi-

crosegregation. The simulations of microsegregation as well as solidification modelling 

with one-dimensional models using the software DICTRA confirmed that the diffusion per-

pendicular to the axis of the dendrite is larger than in the direction of the dendrite axis as 

the diffusion distances are much smaller in this direction. The effect is considerably larger 

than it has been proposed earlier and limits application of one-dimensional models for this 

purpose. 
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1 Einleitung 

1.1 Motivation 

Die elektrische Energieerzeugung befindet sich in einem tiefgreifenden Wandel. Dies ge-

schieht vor dem Hintergrund zunehmend wissenschaftlich belegter Fakten zum Klimawan-

del [IPC07] und exorbitant steigender Energiekosten aufgrund der endlichen Ressourcen 

fossiler Brennstoffe. Zudem verteilen sich die Energierohstoffe global auf wenige, teils poli-

tisch instabile Staaten. Daher besteht das politische und technologische Ziel darin, den 

Kohlendioxidausstoß (CO2) durch eine effizientere Nutzung der Brennstoffe in den Kraft-

werken, Abtrennung und Speicherung des Kohlendioxids sowie zunehmende Nutzung re-

generativer Energiequellen zu reduzieren. Die Stromerzeugung verursachte im Jahr 2007 

insgesamt 41,5% des deutschen CO2-Ausstoßes [DPG09]. 

 

Da die in Deutschland wichtigste regenerative Energiequelle, die Windenergie, nicht be-

ständig zur Verfügung steht und effiziente großtechnische Speichermöglichkeiten für Ener-

gie auf absehbare Zeit nicht serienreif sein werden, sind schnellstartfähige fossile Kraft-

werke als Reserve- und Regelkapazität unverzichtbar. Zum kurzfristigen Ausgleich von 

Windschwankungen wird im Jahr 2015 eine schnell verfügbare Regelkapazität von 20% 

der Nennleistung der installierten Windkraftwerke für notwendig angesehen. Als Reserve-

leistung bei Windflaute wird eine Kraftwerkskapazität von 94% der installierten Windener-

gienennleistung benötigt, welche in Deutschland im Jahr 2020 bis zu 54 GW betragen 

könnte [DEN05]. Auf Grund des besonders hohen Wirkungsgrades und der Schnellstartfä-

higkeit werden hier Gas- und Dampfkraftwerke (GuD-Kraftwerke) eine zentrale Rolle spie-

len. 

 

Im Jahr 2008 verteilte sich die deutsche Stromerzeugung zu 46% auf Stein- und Braun-

kohlekraftwerke, zu 22% auf die Kernenergie und zu 12% auf Gaskraftwerke. Wind und 

Wasser erzeugten 7% und 4%, insgesamt produzierten regenerative Quellen 15% des 

Stroms [AGE09, DPG09]. Der Rest der Stromerzeugung erfolgte durch sonstige Quellen. 

Nach der Leitstudie der Bundesregierung von 2007 ist für das Jahr 2030 geplant, je 26% 

des Stroms aus Windenergie und Kohle zur Verfügung zu stellen. Sonstige regenerative 

Quellen werden 15% der Stromversorgung übernehmen. GuD-Kraftwerke sollen 13% und 

weitere fossile Kraft-Wärme-Kopplungs-Anlagen oft auf Basis von Gasturbinen noch ein-

mal 16% der Stromversorgung liefern. Die Stromproduktion durch Wasserkraft bleibt weit-
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gehend unverändert bei 4% der elektrischen Energieerzeugung [Nit07]. Außerdem ist bei 

der Einführung von CO2-Abscheidetechnologien mit einem Wirkungsgradverlust von bis zu 

10 Prozentpunkten zu rechnen [COO03]. Dies unterstreicht den hohen Bedarf an hocheffi-

zienten Gasturbinen für die elektrische Energieversorgung. 

 

Eine zentrale Aufgabe bei der Erhöhung des Wirkungsgrades von Gasturbinen in GuD-

Kraftwerken ist die Steigerung der Brenngastemperatur, welcher allerdings durch die 

Hochtemperaturbeständigkeit der Werkstoffe, insbesondere der Turbinenschaufeln, Gren-

zen gesetzt sind. Vor allem durch höhere Turbineneintrittstemperaturen ließ sich der Wir-

kungsgrad der GuD-Kraftwerke von ca. 40% im Jahr 1980 auf voraussichtlich 60% im Jahr 

2011 (Kraftwerk Irsching 4 bei Ingolstadt) erhöhen. Dies entspricht einer Reduzierung des 

CO2-Ausstoßes auf ca. 350 g / kWh. Bis 2020 ist eine Steigerung des Wirkungsgrades von 

GuD-Kraftwerken auf 65% mit entsprechenden 328 g CO2 / kWh in der Planung [DPG05, 

COO03]. Im Vergleich dazu lag der mittlere Wirkungsgrad aller installierten fossilen Kraft-

werke in Deutschland im Jahr 2003 bei 39,9%, was einem mittleren CO2-Ausstoß von 858 

g / kWh entspricht [DPG05]. 

 

Diese Verbesserung des Wirkungsgrades erfordert vor allem eine Erhöhung der Einsatz-

temperatur der Turbinenschaufelwerkstoffe, die bei den führenden Anbietern General E-

lectric, Siemens und Alstom oft aus einkristallin erstarrten Nickelbasis-Superlegierungen 

gefertigt sind. Ein wichtiges Auslegungskriterium ist die Kriechbeständigkeit. Die im Mo-

ment in Entwicklung befindlichen Einkristalllegierungen der 3. und 4. Generation enthalten 

mehrere Gewichtsprozent Rhenium, welches einerseits die Kriechbeständigkeit und damit 

die Einsatztemperatur erhöht, andererseits aber bei zu starker Zugabe auch zur Ausschei-

dung spröder TCP-Phasen 1 führt und so kontraproduktiv für die mechanischen Eigen-

schaften sein kann. Eine Möglichkeit zur Zurückdrängung dieser spröden Phasen ist die 

Zugabe des Elements Ruthenium, das die Ausscheidung hemmt. Allerdings ist über die 

Kinetik und die Mechanismen der TCP-Phasenausscheidung noch relativ wenig bekannt, 

und der Einsatz des Legierungselements muss aufgrund der hohen Kosten sparsam erfol-

gen. 

 

 

 

                                            
1 engl. „topologically closed packed phases“ 
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1.2 Zielsetzung 

Das Ziel dieser Arbeit ist es, ein theoretisches Modell der TCP-Phasenausscheidung in 

Superlegierungen zu entwickeln und die dominierenden physikalischen Prozesse und da-

bei insbesondere den Einfluss von Ruthenium auf die Ausscheidungskinetik zu erforschen. 

Das Modell soll möglichst allgemein sein und weit über die Möglichkeiten der traditionellen 

PHACOMP-Methode hinausgehen. 

 

Da typische Superlegierungen bis zu zehn und mehr Legierungselemente enthalten, ist es 

unabdingbar, die thermodynamischen und kinetischen Vorgänge bei der Ausscheidung mit 

Hilfe der CALPHAD-Methode (Calculation of Phase Diagrams) zu berechnen. Diese aus-

gereifte Methode stellt ein geeignetes Werkzeug für Nickelbasis-Superlegierungen dar, 

allerdings ist über die Anwendbarkeit der verfügbaren Datenbanken auf rutheniumhaltige 

Superlegierungen wenig bekannt. Die zentralen Aufgaben dieser Arbeit sind daher: 

 

• Modellierung der Ausscheidungsvorgänge mit physikalischen Modellen für Keimbil-

dung und Wachstum, welche die Effekte in Multikomponentensystemen mit mehr 

als acht Legierungselementen berücksichtigen 

 

• Entwicklung und Validierung geeigneter CALPHAD-Datenbanken für die Berech-

nung der Thermodynamik und der Diffusion in Superlegierungen, insbesondere im 

Hinblick auf die Anwendbarkeit für die TCP-Phasenausscheidung 

 

• Abschätzung der physikalischen Parameter, welche die Ausscheidungsvorgänge 

bestimmen 

 

• Untersuchung der Mechanismen der Hemmung der Ausscheidungskinetik der TCP-

Phasen durch Ruthenium 

 

• Entwicklung von Modellen zur Vorhersage der Segregation im Gusszustand und 

nach der Wärmebehandlung 
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2 Grundlagen der einkristallinen Superlegierungen 
Im folgenden Kapitel werden die grundlegenden Eigenschaften der Nickelbasis-

Superlegierungen und die Herstellung durch einkristalline Erstarrung dargestellt. 

 

2.1 Entwicklung von einkristallinen Superlegierungen mit Ruthenium 

Technisch einkristalline bzw. stängelkristalline Werkstoffe haben eine deutlich höhere 

Kriechfestigkeit als vergleichbare polykristalline Werkstoffe bei hohen Temperaturen. Da-

bei macht man sich zunutze, dass in der Hauptbelastungsrichtung keine Korngrenzen vor-

kommen, welche die Kriechbeständigkeit reduzieren. Außerdem ist so möglich, die Wär-

medehnung durch eine günstige Orientierung des in Einkristallen richtungsabhängigen 

Elastizitätsmoduls zu minimieren. Es wurden mehrere Legierungsgenerationen entwickelt, 

die speziell für die einkristalline Erstarrung optimiert sind. Tabelle 2.1 gibt einen Überblick 

über wichtige Vertreter der ersten bis fünften Legierungsgeneration, welche eine Steige-

rung der zulässigen Werkstofftemperatur um ca. 100 °C erlauben. 
 

Tabelle 2.1: Übersicht über wichtige Vertreter der ersten bis fünften Generation der einkri-
stallinen Superlegierungen. Alle Angaben in wt-%. Außerdem ist die Temperatur θmax an-
gegeben, bei der Kriechversagen nach 1000 h und 137 MPa auftritt [Har03]. 
 Legierung Al Co Cr Mo Nb Re Ru Ta Ti W Hf Ni θmax / °C 

1. PWA 1480 5,0 5,0 10,0 - - - - 12,0 1,5 4,0 - bal. 1010 

2. CMSX-4 5,6 9,0 6,5 0,6 - 3,0 - 6,5 1,0 6,0 0,1 bal. 1030 

3. CMSX-10 5,7 3,0 2,0 0,4 0,1 6,0 - 8,0 0,2 5,0 0,03 bal. 1050 

4. TMS-138 5,8 5,8 2,8 2,9 - 5,1 1,9 5,6 - 6,1 0,05 bal. 1080 

5. TMS-162 5,8 5,8 2,9 3,9 - 4,9 6,0 5,6 - 5,8 0,09 bal. 1110 
 
 

An der Tabelle lassen sich deutlich die Trends bei der Weiterentwicklung der einkristalli-

nen Legierungen hin zu höheren Festigkeiten ablesen. Legierungen der 1. Generation ha-

ben kein Rhenium oder Ruthenium, in der 2. Generation werden 3 wt-% Rhenium einge-

setzt und in der 3. Generation ist der Re-Anteil auf 6 wt-% gesteigert. Dadurch erhöht sich 

die Kriechbeständigkeit deutlich, gleichzeitig werden die Legierungen aber auch anfällig 

für die Ausscheidung von spröden TCP-Phasen. Es ist bekannt, dass Ruthenium die Nei-

gung zur Sprödphasenbildung deutlich herabsetzt und ein leichter Mischkristallhärter ist 

[Sat06, Neu10]. Daher werden in Einkristalllegierungen der 4. bzw. 5. Generation 3 bzw. 6 

wt-% Ruthenium zugefügt [Har03]. Zur Reduzierung der TCP-Phasenanfälligkeit muss der 

Gehalt sämtlicher TCP-Phasenbildner, also nicht nur der von Re, sondern auch der von Cr, 

Mo und W aufeinander abgestimmt werden. Insbesondere der Cr-Anteil wurde erheblich 
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reduziert, da dieses Element durch die Weiterentwicklung der Korrosionsschutzbeschich-

tungen und den Einsatz schwefelarmer Brennstoffe in der Energieerzeugung nicht mehr 

im gleichen Maß wie früher für den Korrosionsschutz nötig ist, gleichzeitig aber besonders 

zu Bildung von TCP-Phasen neigt. Eine Zugabe von Re und Ru verbessert die Hochtem-

peraturkriechbeständigkeit der Legierungen, erhöht jedoch auch die Kosten enorm.  

 

2.2 Mikrostruktur von Superlegierungen 

Gegossene Nickelbasis-Superlegierungen haben eine typische zweiphasige Mikrostruktur, 

welche aus der kubisch-flächenzentrierten γ-Matrixphase und der geordneten γ’-Phase 

besteht. Weitere Bestandteile der Mikrostruktur sind Eutektika, spröde TCP-Phasen sowie 

Karbide. In der Abbildung 2.1 ist die typische zweiphasige Mikrostruktur einer einkristalli-

nen Superlegierung dargestellt. Diese Mikrostruktur führt zu einem komplexen Kriechver-

halten, für das z.B. von Preußner und Glatzel et al. (2005) Kriechmodelle entwickelt wur-

den [Pre05]. 

 
Abbildung 2.1: Mikrostruktur einer wärmebehandelten einkristallinen Superlegierung. Die 
dunkle Phase ist die γ'-Phase und die hellen Bereiche stellen die γ-Matrix dar [Neu10]. 
 

 

γ-Phase 

Die γ-Phase ist die kubisch-flächenzentrierte Ni-Matrixphase. Eine Zugabe der Elemente 

Re, Mo und W verbessert erheblich die Festigkeit durch Mischkristallhärtung. Bislang wird 

aber der Anteil von Mo gering gehalten, da es für schlechtere Korrosionsbeständigkeiten 

verantwortlich gemacht wird [Car98]. Weitere Elemente mit Mischkristallhärtungseffekten 

sind Cr, Al, Ti, Ta, Zr und Hf. Bei Rhenium wurde als ein Verfestigungsmechanismus die 

Bildung von Re-Clustern identifiziert. Seit der Arbeit von Mottura und Reed erscheint die-

ser aber als umstritten [Bla86, Mot08]. Karunaratne und Reed (2003) führen vielmehr die 

die außergewöhnlich langsame Diffusion von Rhenium für die gute Kriechbeständigkeit 

rheniumhaltiger Legierungen an [Kar03], auch wenn sie keinen detaillierten Mechanismus 
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angeben können. Diese Feststellung scheint aber vor dem Hintergrund der bis heute nicht 

im Detail verstandenen Kriechmechanismen in Nickelbasissuperlegierungen als zu einfach 

und noch nicht ausreichend. 

 
 

γ’-Phase 

Die γ’-Phase ist die geordnete intermetallische Phase Ni3Al mit einer L12-Struktur. Ni kann 

in den Superlegierungen vor allem durch die Legierungselemente Co und Cr substituiert 

werden, während Al insbesondere durch Ti, Ta, Nb, Mo und W ersetzt wird [Hem98]. Ins-

besondere aufgrund einer Fließspannungsanomalie der γ’-Phase weisen die Nickelbasis-

Superlegierungen eine besonders hohe Festigkeit auf. Dabei nimmt die Festigkeit dieser 

intermetallischen Phase mit steigender Temperatur zu, anstatt wie bei den meisten Legie-

rungen abzufallen. Der Effekt wird durch den Quergleitmechanismus nach Kear-Wilsdorf 

erklärt [Kea62]. Über einen energetisch zulässigen, aber thermisch aktivierten Prozess 

können sich Versetzungen aus der Gleitebene herausdrehen und die Verformung blockie-

ren. 
 

Ein wichtiger thermodynamisch gesteuerter Parameter für die mechanische Festigkeit der 

Superlegierungen ist die Verteilung der Elemente zwischen der γ und der γ’-Phase, weil 

nur die Elemente in der γ-Matrix die Kriechbeständigkeit direkt über die Versetzungsbewe-

gung beeinflussen können. Solche Effekte werden vor allem für das Legierungselement 

Re diskutiert, da dieses weitgehend in der γ-Phase vorliegt. Hierbei soll das Re durch den 

sogenannten „reverse partitioning“-Effekt bei einer Zugabe von Ru verstärkt in die γ’-

Phase geschoben werden und so die Re-Konzentration in der Matrix gesenkt werden 

[O’Ha96]. Einerseits wird dadurch die Mischkristallhärtung reduziert und andererseits aber 

auch die Bildung der schädlichen TCP-Phasen vermindert, die sich negativ auf die Kriech-

beständigkeit auswirken können. Für den Verteilungskoeffizienten zwischen der γ und der 

γ’-Phase gilt die folgende Definition: 

 / '
'

i
i

i

xk
x

γ
γ γ

γ=  (2.1) 

Es sind / '
ik γ γ der Verteilungskoeffizient zwischen der γ und der γ’-Phase für das Element i, 

ixγ die Konzentration des Elements i in der γ-Phase und '
ixγ  die Konzentration des Ele-

ments i in der γ'-Phase (in at-%). 
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TCP-Phasen 

In vielen Superlegierungen beobachtet man nach längeren Betriebszeiten insbesondere 

im mittleren Temperaturbereich zwischen 750 und 1050 °C die Ausscheidung von spröden, 

ausgeprägt plattenförmigen und daher im Querschliff nadelförmig erscheinenden Aus-

scheidungen (siehe Abbildung 2.2), welche die mechanischen Eigenschaften der Legie-

rungen oft deutlich verschlechtern [Pes94, Dar88, Rae01]. Diese TCP-Phasen weisen 

sehr komplexe Elementarzellen mit mehr als 30 Atomen auf [Rae01]. Dadurch existieren 

in den Phasen fast keine Gleitebenen, und sie sind deswegen sehr spröde. Die Eigen-

schaften der TCP-Phasen werden im Detail im Kapitel 3 betrachtet. Ruthenium hemmt die 

TCP-Phasenausscheidung signifikant [O’Ha96, Kob02, Sat06, Yeh06, Hob08a], die Me-

chanismen werden allerdings noch kontrovers diskutiert [Yeh06, Hob08b] und stellen ei-

nen Schwerpunkt der vorliegenden Arbeit dar. 

 
Abbildung 2.2: Nadelförmige TCP-Ausscheidungen in der (100)-Ebene einer rheniumhalti-
gen Superlegierung [Neu10]. Wie zu erkennen ist, liegen die TCP-Phasen immer in defi-
nierten kristallgraphischen Ebenen. Weitergehende Untersuchungen zeigen, dass die 
TCP-Phasen in einkristallinen Legierungen tatsächlich Platten sind, die senkrecht zur 
(100)-Ebene liegen und daher in diesem Bild als Nadeln erscheinen. 
 

In der Arbeit von Volek (2002) wurden in rheniumfreien und rheniumhaltigen Legierungen 

TCP-Phasen mit sehr unterschiedlichen Nadellängen gefunden. [Vol02]. Er schließt aus 

Kriechversuchen, dass die langen Nadeln für die mechanischen Eigenschaften wesentlich 

kritischer als die kurzen sind. Offensichtlich spielt also nicht nur der Volumenanteil, son-

dern auch die Morphologie der TCP-Phasen eine wichtige Rolle in Hinblick auf die Schä-

digung des Werkstoffs [Sim98, Vol04]. Zumindest in bestimmten Fällen führt die Aus-

scheidung von TCP-Phasen zu einer signifikanten Verschlechterung der Kriechfestigkeit 

bei hohen Temperaturen [Sim98, Vol02, Vol06, Ree07, Hob08a]. 

 

Eutektikum 

Bei der Erstarrung von Nickelbasis-Superlegierungen reichern sich insbesondere die Ele-

mente Al, Ta und Ti in der Restschmelze an. Aus diesem Grund bildet sich am Ende der 
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Erstarrung ein γ+γ’-Eutektikum (siehe Abbildung 2.3), welches aus der Restschmelze er-

starrt und daher einen hohen Al- und Ti-Gehalt aufweist [War05]. Im Gegensatz zu binären 

Eutektika erfolgt die Erstarrung bei Multikomponentensystemen in einem Temperaturbe-

reich und nicht bei einer einzigen Temperatur, da der Prozess durch eine eutektische Rin-

ne läuft [Wal05]. Im Gusszustand findet man die niedrigsten lokalen Schmelzpunkte bei 

den eutektischen Inseln, die daher während der Wärmebehandlung anschmelzen können. 

Aus diesem Grund wird allgemein angenommen, dass die Wärmebehandlungsprozesse 

so durchgeführt werden müssen, dass das Eutektikum nicht aufgeschmolzen wird. An-

sonsten haben die angeschmolzenen Bereiche möglicherweise negative Auswirkungen 

auf die mechanischen Eigenschaften [Gas88, Wal91, Car99]. 

 
Abbildung 2.3: Mikrostruktur in der Draufsicht auf die (001)-Ebene einer rheniumhaltigen 
Superlegierung im Gusszustand. Die Bereiche mit eutektischer Restschmelze zwischen 
den Dendriten sind erkennbar [Hec10a]. 
 

Noch immer wird der Abschluss des Erstarrungsprozesses kontrovers diskutiert. Neben 

der Meinung, dass eine eutektische Multikomponentenreaktion vorliegt [Hec10a], vertreten 

D’Souza et al. (2007) die Ansicht, dass es sich vielmehr um eine peritektische Reaktion 

handelt [D’So07]. Neuere Forschungen von Heckl, Rettig und Singer zeigen, dass auch 

Rhenium die eutektische Erstarrung beeinflusst [Hec10b]. 

 

2.3 Kriechverhalten von Superlegierungen bei hoher Temperatur 

Rhenium erhöht wie kaum ein anderes Element die Kriechbeständigkeit der Superlegie-

rungen. Andererseits neigt es bei zu hoher Zugabe zur Bildung spröder TCP-Phasen, die 

sich vor allem nach längerer Betriebszeit negativ bemerkbar machen können.  

 

Es gilt mittlerweile als gesichert, dass eine zusätzliche Zugabe von Ru die Kriechbestän-

digkeit durch Unterdrückung von TCP-Phasen sowie durch eine gewisse Mischkristallhär-
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tung weiter verbessert [O’Ha96, Kob02, Yeh04, Neu10]. Ein solcher Einfluss wird in der 

Arbeit von Neumeier (2010) besonders deutlich (siehe Abbildung 2.4). Er konnte feststel-

len, dass Re die Kriechrate etwa um den Faktor 500 reduziert. Gleichzeitig erhöht Ru die 

Kriechfestigkeit ebenfalls etwas durch Mischkristallhärtung. Allerdings kann der Effekt der 

TCP-Phasenunterdrückung aufgrund der kurzen Versuchszeiten hier noch nicht beobach-

tet werden [Neu10]. Dieser konnte aber mittlerweile von verschiedenen anderen Veröffent-

lichungen nachgewiesen werden [O’Ha96, Kob02, Sat04, Sat06, Yeh04, Yeh06, Hob08a]. 

Yeh et al. (2004) stellten zum Beispiel fest, dass nach tausend Stunden bei 1100 °C mit 2 

wt-% Ru kaum noch TCP-Phasen gebildet werden, während in der gleichen Legierung 

ohne Ru bereits die TCP-Phasenausscheidung einsetzt [Yeh04]. Bisher noch umstrittene 

Theorien zur Ausscheidungshemmung durch Ru wurden u.a. von O’Hara (1996) und 

Hobbs et al. (2008) entwickelt [O’Ha96, Hob08b]. Im Kapitel 3.3 werden diese Theorien im 

Detail erläutert. 
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Abbildung 2.4: Kriechkurven (Dehnrate über plastische Dehnung) einer Superlegierung (Ni 
- 4,9 wt-% Al - 4,1 Co - 8,2 Cr - 2,5 Mo – x Re – y Ru - 1,6 Ta - 3,9 Ti) ohne Rhenium (0), 
mit 3 wt-% Re (Re) und mit 3 wt-% Re und 3 wt-% Ru (Re+Ru) bei 1100 °C und 137 MPa 
[Neu10] 
 
 

Bislang wurden nur verhältnismäßig wenige ZTU-Diagramme der TCP-

Phasenausscheidung in Superlegierungen veröffentlicht [Dar88, Pes94, Rit98, Rit99, 

Rae00, Rae01, Sat04, Sat06, Yan07]. Dabei wird die Ausscheidungssequenz der TCP-

Phasen kaum berücksichtigt, und nur in den Arbeiten von Sato et al. (2004, 2006) wurde 

der Einfluss von Ruthenium auf das ZTU-Diagramm eingehend untersucht [Sat04, Sat06]. 

Ein Grund ist, dass die Aufstellung von ZTU-Diagrammen aufwändig ist. In vielen Fällen 

erreicht der Phasenanteil erst nach zehntausenden von Stunden das Gleichgewicht. Aus 

diesem Grund kann eine Modellierung den Aufwand erheblich reduzieren.  
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Für die großtechnische Herstellung ist insbesondere auch die Gießbarkeit von Bedeutung. 

Es stellt sich heraus, dass rheniumhaltige Superlegierungen meist wesentlich schlechter 

gießbar sind als rheniumfreie Legierungen. Dies gilt vor allem für die großen Turbinen-

schaufeln in stationären Gasturbinen [Zho06]. 

 

2.4 Herstellung von einkristallinen Werkstücken 

2.4.1 Gießverfahren 

Man erreicht eine einkristalline Erstarrungsmorphologie durch gezielte Einstellung des 

Temperaturgradienten GT sowie der Geschwindigkeit der Erstarrungsfront v (siehe 

Abbildung 2.5). Mit steigendem Quotienten GT/v verändert sich die Morphologie von planar 

über zellular, dendritisch zu globulitisch. Je größer das Produkt GT·v ist, desto kleiner sind 

die Dendritenarmabstände, und kürzere Wärmebehandlungen werden zur Homogenisie-

rung der Segregation ermöglicht [Kur86, Gol94]. In Hinblick auf eine hohe Wirtschaftlich-

keit werden möglichst hohe Abzugsraten angestrebt. Je nach Wahl der Prozessparameter 

stellt sich der primäre Dendritenarmabstand λ1 ein. Dies wird durch eine von Kurz (1986) 

angegebene empirische Zahlenwertgleichung mit GT und v beschrieben. Die Proportionali-

tätskonstante wurde zuletzt von Krug (1998) bestimmt [Kur86, Kru98].  

 

 
0,5 0,25

1 1444
/ /
TG v

µm K m m s
λ − −

⎛ ⎞ ⎛ ⎞= ⋅ ⋅⎜ ⎟⎜ ⎟
⎝ ⎠⎝ ⎠

 (2.2) 

 

 
Abbildung 2.5: Morphologie der Erstarrungsfront und sich bildendes Gefüge in Abhängig-
keit von Temperaturgradient und Erstarrungsgeschwindigkeit nach [Kur86] (aus [Vol02]). 
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Heute erfolgt der Abguss stängel- und einkristalliner Bauteile meistens mit dem Bridgman-

Verfahren (HRS-Verfahren 1 ). Ein neueres Verfahren ist das „Liquid Metal Cooling“-

Verfahren (LMC), mit dem höhere Temperaturgrdienten ermöglicht werden [Kru98, Fit97, 

Bet96, Sin94, Sin95, Loh00, Loh02]. Generell zielt die technische Entwicklung des Gieß-

prozesses auf möglichst große Temperaturgradienten in der Erstarrungszone bei gleich-

zeitig fehlerfreier Herstellung großer Gussteile hin. Während die Abkühlung im Bridgman-

Verfahren in erster Linie durch Wärmestrahlung dominiert wird, beruht das LMC-Verfahren 

auf konvektiver Wärmeabfuhr in einem Flüssigmetallbad aus Zinn oder Aluminium. Dies 

erlaubt in Verbindung mit einem dynamischen Baffle einen sehr großen Temperaturgra-

dienten in der Erstarrungszone und stellt den entscheidenden Weiterentwicklungsschritt 

des LMC-Verfahrens dar [Loh02]. Dadurch erreicht man bessere Wirtschaftlichkeit und 

wesentlich kleinere Dendritenarmabstände, die nach Lamm (2007) um den Faktor zwei 

unter denen des HRS-Verfahrens liegen können [Lam07]. Insbesondere für rheniumhaltige 

Legierungen erweist sich das als interessant, da dadurch die Diffusionswege für das deut-

lich zu Segregation neigende und langsam diffundierende Rhenium reduziert und die wirt-

schaftlich erzielbare Homogenisierung deutlich verbessert werden kann. Eine ausführliche 

Darstellung des LMC-Verfahrens findet sich bei Lohmüller (2002) [Loh02]. 

 

2.4.2 Wärmebehandlung 

Bauteile im Gusszustand zeigen Eigenschaften, die weit unter denen von optimal wärme-

behandelten Superlegierungen liegen. Ein wichtiger Grund ist, dass die dendritische Er-

starrung zu Mikroseigerungen vor allem von Re und W führt. Außerdem bilden sich eutek-

tische Inseln sowie eine inhomogene γ/γ’-Struktur. Deswegen werden Superlegierungen 

grundsätzlich mit folgenden Zielen wärmebehandelt [Vol02]. 

 

• Homogenisierung der Seigerungen 

• Auflösung des γ/γ’-Eutektikums 

• Einstellung einer optimalen γ’-Morphologie 

 

Diese Ziele lassen sich nur durch eine zweistufige Wärmebehandlung erreichen. Zunächst 

wird eine Homogenisierungsglühung durchgeführt, bei der das γ/γ’-Eutektikum und die 

grob ausgeschiedene γ’-Phase aufgelöst sowie die Mikroseigerungen reduziert werden. 

                                            
1 engl. „high rate solidification“ 
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Meistens wird der erste bis über 24 Stunden lange Wärmebehandlungsschritt zwischen 

1200 und 1300 °C durchgeführt. Hierbei muss ein Wärmebehandlungsfenster eingehalten 

werden, welches zwischen der γ’-Solvus-Temperatur und der Anschmelztemperatur des 

γ/γ’-Eutektikums liegt. Oft wird die Temperatur stufenweise gesteigert, um den Schmelz-

punkt durch Diffusionsprozesse allmählich zu erhöhen und ihm jeweils mit der Glühtempe-

ratur zu folgen. Man „treibt den Schmelzpunkt vor sich her“. Die Mikroseigerungen von Re 

und W können unter wirtschaftlichen Bedingungen nicht vollständig beseitigt werden, weil 

deren Diffusionskoeffizienten zu klein sind. Dagegen lässt sich bei den meisten anderen 

Legierungselementen wie Al, Ti oder Ru eine vollständige Homogenisierung erzielen 

[Fuc01]. In der Regel stellt die Auflösung des Eutektikums heute kein Problem mehr dar. 

Da nur eine weitgehende Homogenisierung gute Werkstoffeigenschaften ermöglicht, muss 

ein Kompromiss zwischen der technisch möglichen und der wirtschaftlich sinnvollen Aus-

lagerungszeit gefunden werden.  

 

Nach der Homogenisierungsglühung findet eine zweite Aushärtungsglühung bei 850 – 

1100 °C statt, die das Wachstum der γ’-Phase gezielt einstellt. In diesem Prozess wird vor 

allem die Größenverteilung der Ausscheidungen gesteuert. 
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3 Grundlagen der TCP-Phasen in Superlegierungen 

3.1 Eigenschaften der TCP-Phasen 

Mehrere Studien in der Literatur haben die TCP-Phasenausscheidung in Superlegierun-

gen eingehend charakterisiert, wobei jedoch auch noch deutliche Lücken vorhanden sind. 

Dabei zeigt sich, dass verschiedene Typen von Phasen vorkommen und das Eigen-

schaftsspektrum der TCP-Phasen sehr groß ist. Im folgenden Kapitel werden die wich-

tigsten Eigenschaften dargestellt. Die ersten Untersuchungen der TCP-Phasen gehen auf 

Rideout et al. (1951) zurück [Rid51]. 

3.1.1 Kristallstrukturen 

Kristallographie 

Alle Kristallstrukturen der σ-, µ- und P-Phase wurden bereits detailliert untersucht. Über-

einstimmend werden die σ-Phase als tetragonal, die µ-Phase als rhomboedrisch und die 

P-Phase als orthorombisch beschrieben (siehe Tabelle 3.1).  

 
 

Tabelle 3.1: Übersicht über die Kristallstrukturen der TCP-Phasen in Nickelbasis-
Superlegierungen [Dar88, Pes94, Rit98, Kar01, Rae01, Fen04, Sat06, Yeh08] 
TCP-Phase σ µ  P R δ 

Urtyp Cr46Fe54 Mo6Co7 Cr18Mo42Ni40 Cr18Mo31Co51 Mg 

Kristallstruktur tetragonal 
rhom-

boedrisch 
orthorombisch 

rhom-

boedrisch  
hexagonal

Raumgruppe P42/mnm R-3m Pnma R-3 P63/mmc 

Atome pro  
Elementarzelle1 

30 39 56 159 159 

Gitterparameter  
a1 / 10-9 m 

0,920 0,474 1,72 1,10 2,70 

Gitterparameter  
a2 / 10-9 m 

0,920 0,474 0,480 1,10 2,70 

Gitterparameter  
a3 / 10-9 m 

0,480 2,55 0,910 1,93 4,31 

Winkel / ° 90 120 90 120 120 

                                            
1 bezogen auf rhomboedrische Elementarzelle 
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Zur R-Phase gibt es nur relativ wenige Studien, die der Phase eine rhomboedrische Kris-

tallstruktur zuschreiben [Rae01]. Auch über die hexagonale δ-Phase ist noch nicht viel be-

kannt, jedoch wurde sie von Feng et al. (2004) und Yeh et al. (2008) lediglich in Superle-

gierungen mit hohem Ru-Anteil gefunden [Fen04, Yeh08]. Generell zeigen die TCP-

Phasen komplexe Strukturen mit zahlreichen Atomen in einer Elementarzelle und beste-

hen aus dicht gepackten Schichten der kleineren Atome wie Nickel oder Chrom. Zwischen 

den Schichten mit den Koordinationszahlen 12, 14 oder 15 befinden sich die größeren A-

tome, die die Zentren der sogenannten Kasper-Polyeder darstellen [Sin72]. Die Phasen 

werden als topologisch dichtest gepackt bezeichnet, weil die Kristallstruktur im Gegensatz 

zu einfachen Kristallstrukturen nicht geometrisch dichtest gepackt ist, sondern wesentlich 

komplexere und daher weniger dichte Strukturen vorliegen. 
 
 

Orientierungsbeziehungen und Kohärenz 

Abbildung 3.1 zeigt schematisch die Elementarzellen der drei wichtigsten TCP-Phasen in 

den einkristallinen Superlegierungen im Vergleich zur γ-Matrix. Da die Kristallstrukturen 

sehr komplex sind, erkennt man die Kohärenz bestimmter Ebenen nicht unmittelbar aus 

der Elementarzelle. Zum Beispiel stimmen zwischen der γ- und der σ-Phase die (111)γ- 

und die (001)σ-Ebene sowie die <431>γ- und die <100>σ-Richtung nach Berechnungen 

von Rae et al. (2001) mit einer Fehlpassung von nur 2% überein [Rae01].  

0,92 nm 

0,92 nm 

0,48 nm 
σ

0,359 nm 
0,359 nm 

0,359 nm 

γ

0,474 nm 
0,474 nm 

2,55 nm 

μ

1,72 nm 

0,91 nm 

0,48 nm 

P

(001) || (111)σ γ

(100)
||(112)

σ
μ

(001) || 
(010)

σ

P

 
Abbildung 3.1: Elementarzellen der γ-Matrix und der TCP-Phasen. Zusätzlich sind die ko-
härenten Ebenen der Phasen in der Ausscheidungssequenz γ -> σ -> µ angegeben. Die 
Darstellung ist nicht exakt maßstabsgetreu, und die Atome sind nicht dargestellt. 
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Es resultiert insgesamt eine eindeutige Orientierung der Ebenen der TCP-Phasen relativ 

zur γ-Matrix, die in der Tabelle 3.2 detailliert angegeben ist. 
 
 

Tabelle 3.2: Orientierungsbeziehungen der wichtigsten TCP-Phasen mit der γ-Matrix 
Phase parallele Netzebene parallele Richtung Quelle 

σ (111)γ || (001)σ [011]γ || [110]σ [Rae00] 

µ (111)γ || (111)μ [112]γ || [011]μ  [Pes94] 

P (111)γ || (010)P [110]γ || [102]P [Rae01] 

 

Zusätzlich gibt es sowohl bei der µ- als auch der P-Phase Ebenen mit geringer Fehlpas-

sung zu Gitterebenen der σ-Phase. Daher existieren auch zwischen der µ- und P-Phase 

sowie der σ-Phase kohärente Ebenen mit einer sehr geringen Fehlpassung (siehe Tabelle 

3.3).  
 

Tabelle 3.3: Feste Orientierungsbeziehungen zwischen der σ-Phase und der sekundären 
µ bzw. P-Phase, die TCP-Phasen sind außerdem in der {111}-Ebene der γ-Matrix orientiert 
Phase parallele Netzebene parallele Richtung Quelle 

µ (100)σ || (112)μ [001]σ || [110]μ  [Rae00] 

P (001)σ || (010)P [100]σ || [100]P [Dar88] 
 
 

Lediglich die P-Phase zeigt bei höheren Temperaturen als 1000 °C keine feste Richtungs-

orientierung, sondern nur eine Orientierung in der {111}-Ebene der γ-Matrix. Offensichtlich 

kann bei diesen Temperaturen die Keimbildung der P-Phase auch ohne Ausscheidungs-

sequenz zufällig orientiert direkt in der Matrix erfolgen. 

 

Hobbs et al. (2008) konnte nachweisen, dass die Kohärenz zwischen der TCP-Phase und 

der Matrixphase selbst dann erhalten bleibt, wenn sich aufgrund von Abreicherungseffek-

ten an der Grenzfläche ein γ’-Saum ausbildet [Hob08b]. Detaillierte Ausführungen zur Bil-

dung des γ’-Saums finden sich im Kapitel 3.2.2. 

 

Zusammenhang mit der Morphologie 

Die TCP-Phasenausscheidungen bilden auf Grund der genannten Kohärenz außer bei 

hohen Temperaturen immer Platten und erscheinen daher im Querschliff nadelförmig (sie-

he Abbildung 2.2). Bei hohen Temperaturen kann die P-Phase dagegen auch unmittelbar 

aus der Matrix ausgeschieden werden. In diesem Fall besteht keine feste Richtungsorien-

tierung, so dass die Ausscheidungen zwar in der {111}-Ebene der Matrix liegen, aber 
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weitgehend zufällig orientiert sind und eine korbgeflechtartige Struktur bilden (siehe 

Abbildung 3.2a) [Dar88, Rae00]. 

Abbildung 3.2: TCP-Ausscheidungen in der {100}-Ebene mit (a) korbgeflechtartiger und (b) 
blockartiger Struktur. Bilder aus (a) [Kar01] und (b) [Rae00]. 
 

Zudem stellt die Studie von Rae et al. (2000) fest, dass vor allem die P-Phase nach langen 

Glühzeiten bei hohen Temperaturen auch in einer blockartigen Morphologie auftritt (siehe 

Abbildung 3.2b). Gleichzeitig nimmt die Anzahl der Ausscheidungen ab [Kar01]. Diese Ef-

fekte weisen darauf hin, dass Vergröberungsprozesse bei der TCP-Phasenausscheidung 

ebenfalls eine Rolle spielen. 
 

3.1.2 Zusammensetzungen 

Ni, Co, Cr, Mo, W und Re sind die Hauptelemente der TCP-Phasen [Kar01, Rae01]. Um-

gekehrt sind insbesondere die Elemente Al, Ti, Ta, Nb, C sowie Ru (außer in der δ-Phase) 

kaum in den Phasen löslich [Yan07]. Tabelle 3.4 gibt einen Überblick über die verschiede-

nen Ausscheidungen. 
 

Tabelle 3.4: Wichtigste Bestandteile der TCP-Phasen 
Phase Hauptelemente 

σ, µ, P Re, Cr, W, Mo, Co 

δ Ru, Re, Cr 
 

Aufgrund der hohen Löslichkeit der TCP-Phasen in einem weiten Bereich um die stöchio-

metrische Konzentration kann die Zusammensetzung je nach Anteil der TCP-

Phasenbildner in den Legierungen erheblich variieren [Jou08]. 
 

3.1.3 Ausscheidungssequenzen 

Meist treten die TCP-Phasen im Temperaturbereich von ca. 750 – 1100 °C auf, wobei die 

existierenden Phasen von der Temperatur abhängen und in einkristallinen Legierungen 
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die σ-, µ- und P-Phase dominieren. In den Legierungen der 5. Generation mit mehr als 6 

wt-% Ruthenium findet man auch die δ-Phase [Fen04, Yeh08]. Insbesondere bei hohen 

Temperaturen ist oft die P-Phase stabil, während bei tieferen Temperaturen die σ- und die 

µ-Phase überwiegen. Außerdem entstehen im Verlauf der Ausscheidungssequenzen e-

benfalls metastabile Phasen (siehe Tabelle 3.5). 
 

Tabelle 3.5: Übersicht über die Ausscheidungssequenzen der TCP-Phasen in unterschied-
lichen Temperaturbereichen [Kar01, Rae01, Yan07, Hob08b] 

750 °C – 850 °C 850 °C – 1000 °C 1000 °C – 1100 °C 

σ         µ σ         µ σ         P 

σ         M23C6, M6C 
 

Die σ-Phase tritt oft als erste metastabile TCP-Phase in der Ausscheidungssequenz auf. 

An deren Ausscheidungen bilden sich Keime der thermodynamisch stabilen µ- oder P-

Phase und lösen die metastabile Phase auf [Kar01, Rae01, Yan07, Hob08b]. Dabei ist die 

Stabilität der Phasen temperatur- und legierungsabhängig. Es gibt also auch Legierungen, 

in denen die σ-Phase die stabile TCP-Phase ist. Vor allem Chrom ist sowohl ein TCP-

Phasen- als auch Karbidbildner. Deshalb können Karbide in den Ausscheidungssequen-

zen in Konkurrenz zu den TCP-Phasen auftreten. 

 
Abbildung 3.3: TCP-Phasen nach 2000 h bei 950 °C in der Legierung RR2072 (aus 
[Rae01]). Die Wechselwirkung beim Wachstum von σ - und P -Ausscheidungen ist deutlich 
zu erkennen. 
 

 

Eine Ausscheidungssequenz wird häufig durch die Grenzflächenenergien gesteuert 

[Por09], in manchen Fällen aber auch über die Diffusionsgeschwindigkeit. Bereits im Kapi-

tel 3.1.1 wurde dargestellt, dass es bei der σ-Phase Gitterebenen gibt, die eine hohe Ko-
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härenz zu Gitterebenen der γ-Matrixphase aufweisen. Damit kann die Keimbildung der σ-

Phase in der Matrix aufgrund der niedrigen Grenzflächenenergie begünstigt ablaufen, 

auch wenn sie nur metastabil ist. Nach längerer Zeit nähert sich das System dem thermo-

dynamischen Gleichgewicht, und die Phase löst sich wieder auf. Ein solcher Effekt wurde 

von Rae et al. (2001) auch experimentell beobachtet (siehe Abbildung 3.3). 
 

Offensichtlich verläuft die Ausscheidung der TCP-Phasen in den Superlegierungen kom-

plexer als ursprünglich angenommen. Es treten wie in allen anderen Legierungssystemen 

Ausscheidungssequenzen auf. Der Grund liegt in den weniger kohärenten Grenzflächen 

der thermodynamisch stabilen Ausscheidungen, was die Bildung metastabiler Phasen mit 

hochgradig kohärenten Grenzflächen begünstigt. Andere Beispiele sind die Systeme Al-Cu 

oder Al-Ag, in denen sich als metastabile Phasen zunächst die Guinier-Preston-Zonen 

bilden [Hut01]. 
 

3.1.4 Beeinflussung der mechanischen Eigenschaften durch TCP-Phasen 

TCP-Phasen beeinflussen die Hochtemperaturfestigkeit und insbesondere das Kriechver-

halten durch zwei Mechanismen. Einerseits reduziert die Ausscheidung von TCP-Phasen 

die Mischkristallhärter wie Re und Cr in der Matrix, da diese Elemente TCP-Phasenbildner 

sind und so in der Matrix nicht mehr zur Verfügung stehen [O’Ha96, Rae00]. Andererseits 

stellen die spröden TCP-Phasen unter Umständen Initiierungspunkte für die Rissbildung 

während des Kriechens oder bei zyklischer Belastung dar. Die beiden Mechanismen wer-

den in der Literatur intensiv und in Hinblick auf ihren Einfluss kontrovers diskutiert. Hobbs 

et al. (2008) fanden, dass die Zugabe von Ru zu einer einkristallinen Superlegierung die 

Kriechbeständigkeit deutlich erhöhen kann. Als Ursachen nennen sie die Unterdrückung 

der TCP-Phasenbildung bei hohen Temperaturen und die Mischkristallhärtung durch Re-

duzierung der Stapelfehlerenergie in der Matrix bei mittleren Temperaturen [Hob08a].  

 

Allerdings führt ein zu großer Ru-Anteil zur Ausscheidung einer  anderen TCP-Phase, der 

δ-Phase. Das wurde von Yeh et al. (2008) in einkristallinen Superlegierungen der 5. Gene-

ration mit 6 wt-% Ru gezeigt [Yeh08]. Diese Phase besteht vor allem aus Re und Ru. Ob-

wohl nicht bekannt ist, ob sie schädliche mechanische Eigenschaften hat, führt sie auf je-

den Fall zu einer Reduzierung der Re-Konzentration in der Matrix und könnte somit nega-

tive Auswirkungen auf die Kriechbeständigkeit haben. Aus diesem Grund muss die Cr, Re, 

und Ru-Konzentration sorgfältig abgestimmt werden und ein sinnvoller Ru-Anteil ist offen-

sichtlich auf unter 6 wt-% Ru beschränkt.  
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Die Ausscheidungen können als Initiierungspunkte für die Rissbildung beim Kriechen die-

nen. Nach Reed et al. (2007) entstehen an der Grenzfläche zwischen TCP-Phasen und 

Matrix unter Umständen Poren durch einen Leerstellenmechanismus [Ree07]. Dies wirkt 

sich auf das Kriechversagen aus. Ein großer Teil der untersuchten Proben brach durch 

Risse, die an den Poren der TCP-Phasengrenzfläche gebildet worden waren (siehe 

Abbildung 3.4). Dies war in der Studie mindestens ebenso oft der Fall wie an Gussporen.  

 
Abbildung 3.4: Rissinitiierung im Kriechversuch an Grenzflächenporosität bei den TCP-
Phasen in heißisostatisch gepresstem CMSX-4 bei 1150 °C und 100 MPa (aus [Ree07]) 
 

Volek (2002) erkannte, dass in einer rheniumfreien Versuchslegierung („EROS4“) die 

TCP-Phasen groß sind und die mechanischen Eigenschaften erheblich verschlechtern. Im 

Gegensatz dazu sind sie in einer anderen rheniumhaltigen Versuchslegierung („IN792Re“) 

wesentlich kleiner und zeigen keinerlei Einfluss auf die mechanischen Eigenschaften. Er 

führte dies mit Hilfe von bruchmechanischen Überlegungen auf die unterschiedliche Größe 

zurück [Vol02].  

 

Die Arbeit von Simonetti et al. (1998) fand in der rheniumfreien Legierung MC2 erst bei µ-

Phasenanteilen von mehr 0,85 vol-% eine signifikante Verschlechterung der Kriechbe-

ständigkeit [Sim98]. Dagegen stellten Hou et al. (2006) fest, dass die σ-Ausscheidungen in 

der Legierung K44 zumindest keinen direkten schädlichen Effekt haben [Hou06]. Insge-

samt gilt, dass die Schädigung des Werkstoffs aufgrund der langsamen Ausscheidungski-

netik oft erst nach Tausenden von Stunden eintritt. Dies liegt in jedem Fall innerhalb der 

typischen Lebensdauer einer Turbinenenschaufel, welche meist 20 000 Stunden beträgt. 

 

Es zeigt sich aus der Gesamtheit der bisher durchgeführten Untersuchungen, dass die 

TCP-Phasen die mechanischen Hochtemperatureigenschaften verschlechtern können. 
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Offenbar besteht aber ein komplexer Zusammenhang zwischen Volumenanteil der Phasen, 

Morphologie, Belastungsregime und Mikrostruktur der Legierung. 
 

3.2 Keimbildung und Wachstumskinetik der TCP-Phasen 

3.2.1 Keimbildung 

Heterogene Keimbildung 

Die Keimbildung erfolgt in Superlegierungen, wie fast immer in technischen Legierungen, 

heterogen an Fehlstellen. Porter et al. (2009) gibt folgende aufsteigende Reihenfolge für 

die energetische Bevorzugung der heterogenen Keimbildung an Fehlstellen an [Por09]: 
 

1. Leerstellen 

2. Versetzungen 

3. Stapelfehler 

4. Korngrenzen und Phasengrenzen 

5. freie Oberflächen 
 

In polykristallinen Legierungen findet die Keimbildung deshalb oft an den Korngrenzen 

statt. Es ist aber auch möglich, dass die Korngrenzen aufgrund der Bildung von Karbiden 

kaum noch Elemente für die TCP-Phasenbildung enthalten und die Triebkraft zur Aus-

scheidung daher sehr gering ist. In diesem Fall wurde von Hou et al. (2006) eine verstärk-

te Keimbildung am Eutektikum festgestellt [Hou06]. Grundsätzlich ist auch Keimbildung an 

Karbidausscheidungen denkbar. Da Korngrenzen in einkristallinen Legierungen fehlen, ist 

die Anzahl der TCP-Keime geringer als in polykristallinen Legierungen. Deswegen kommt 

in diesem Fall vor allem Keimbildung an Stapelfehlern oder Versetzungsnetzwerken in 

Frage. Es besteht, wie in der Arbeit von Hou et al. (2008) nachgewiesen wurde, ein Zu-

sammenhang zwischen der Anzahl der gebildeten Keime und dem Grad der plastischen 

Verformung. Diese Feststellung deutet auf Keimbildung an Versetzungsnetzwerken hin 

[Hou08]. Allerdings traten teilweise komplexe Zusammenhänge auf, die auf weitere Ein-

flussfaktoren hinweisen.  
 

Häufig erfolgt in den einkristallinen Superlegierungen aufgrund der starken Restsegregati-

on von Rhenium bevorzugte Keimbildung im Dendritenkern [Vol02].  
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Keimbildungsrate 

Bisher liegen über die Keimbildungsrate der TCP-Phasen nur wenige quantitative Er-

kenntnisse vor. Lediglich in der Arbeit von Sato et al. (2006) wurde die Anzahl der TCP-

Keime abhängig von Temperatur und Ru-Anteil bestimmt. Deren Ergebnisse zeigen, dass 

in der rutheniumfreien Legierung die maximale Keimbildungsrate bei 1000 °C erreicht wird 

und diese durch Ru deutlich reduziert wird. Es wurden in der Legierung ohne Ru nach 

1000 Stunden durchschnittlich etwa 3 und mit 2,5 wt-% Ru etwa 0,1 Keime in einem Vo-

lumen von 10 µm x 10 µm x 10 µm gefunden. Aufgrund dieser Arbeiten liegt die Vermu-

tung nahe, dass die Keimbildung auch nach 3000 Stunden noch nicht abgeschlossen ist 

[Sat06]. 

3.2.2 Bildung eines γ’-Saumes 
 

Durch Anreicherung der schlecht in den TCP-Phasen löslichen γ’-Bildner Al und Ta ent-

steht während der Ausscheidung ein γ’-Saum rund um die TCP-Phasen [Yeh04, Hob08b, 

Hou08] (siehe Abbildung 3.5). Die Arbeit von Hobbs et al. (2008) belegt, dass auch die 

Grenzfläche γ’ / TCP an den langen Seiten der Plättchen kohärent ist [Hob08b]. Daher ist 

davon auszugehen, dass der Wachstumsmechanismus auch nach der Bildung des γ’-

Saums unverändert bleibt.  

 

Im Gegensatz zur γ-Matrixphase ist über die Diffusionskoeffizienten in der γ’-Phase relativ 

wenig bekannt. Einige Zahlenwerte sind in der Tabelle 3.6 für die γ- und die γ’-Phase an-

gegeben. Diese Daten sind konsistent mit einer neueren Veröffentlichung von Campbell 

über die Diffusion in der γ’-Phase des Systems Ni-Al-Cr [Cam08]. 

 
Abbildung 3.5: γ'-Saum (grau) um eine TCP-Phasenausscheidung (REM-Aufnahme aus 
[Hou08]) 



3 Grundlagen der TCP-Phasen in Superlegierungen 22 

Alle Werte zeigen, dass die Diffusion in der γ’-Phase mit einer geordneten L12-Struktur 

gegenüber der ungeordneten kfz-Phase erschwert ist. Das deutet darauf hin, dass der γ’-

Saum das TCP-Phasenwachstum in einem gewissen Maße behindern könnte. 
 

Tabelle 3.6: Diffusionskoeffizienten einiger Legierungselemente in der γ- und der γ’-Phase 
bei 1200 °C. Daten aus [Kar00a, Kar00b, Cer03]. 

Element Al Cr Ti 

Dγ / 10-14 m²s-1 11 2,8 7,2 

Dγ' / 10-14 m²s-1 0,4 1,3 0,06
 

Andererseits erscheint der γ’-Saum gerade im Hauptwachstumsbereich an den Spitzen der 

Ausscheidungen als noch sehr schmal, da sich die Phase hier erst neu bildet (siehe 

Abbildung 3.5). Daher dürfte der γ’-Saum insgesamt nur einen geringen Einfluss in Hin-

blick auf die Ausscheidungskinetik haben. 
 

3.3 Hemmung des Wachstums der TCP-Phasen durch Ruthenium 

Die meisten Theorien, die bisher zur Erklärung des reduzierten Anteils von TCP-Phasen in 

rutheniumhaltigen Superlegierungen herangezogen wurden, beschränken sich auf das 

sogenannte „reverse partitioning“. Dieses beschreibt das Verteilungsverhältnis von Re 

zwischen der γ und der γ’-Phase. Re ist ein TCP-Phasenbildner, und somit sinkt die Trieb-

kraft zur Ausscheidung der TCP-Phasen, falls viel Re in der γ’-Phase abgebunden ist. Al-

lerdings wird die Existenz des „reverse partitioning“ in der Literatur kontrovers diskutiert. 

Ausgangspunkt war das Patent von O’Hara (1996), das die TCP-Phasenunterdrückung 

durch Ru auf ein geändertes Verteilungsverhältnis von Re zurückführte [O’Ha96]. Dies 

wurde für andere Legierungen von Tin et al. (2004, 2006), Ofori et al. (2004) und Neumei-

er et al. (2008) bestätigt [Ofo04, Tin04, Tin06, Neu08]. Verschiedene Arbeiten von Yoko-

kawa et al. (2003), Reed et al. (2004) und Volek et al. (2005) fanden aber keinerlei Ein-

fluss von Ru auf das Re-Verteilungsverhältnis [Yok03, Ree04, Vol05]. Zuletzt erkannte 

eine neuere Arbeit von Carroll et al. (2006) erstmals, dass neben Ru auch das Element Cr 

das Verteilungsverhältnis von Re beeinflusst [Car06].  

 

Diese widersprüchlichen Studien legen nahe, dass das Verteilungsverhältnis von Re nicht 

nur durch Ru, sondern auch durch zahlreiche andere Legierungselemente beeinflusst wird. 

Offensichtlich greift eine alleinige Betrachtung des Re-Verteilungsverhältnisses zu kurz 

und diverse andere Mechanismen spielen ebenfalls bei der Unterdrückung der TCP-

Phasen durch Ru eine Rolle. Solche Überlegungen wurden von Hobbs et al. (2008) auf-
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gegriffen, als er die verschiedenen möglichen Einflüsse qualitativ diskutierte [Hob08b]. Auf 

der Grundlage seiner Arbeit werden in den folgenden beiden Abschnitten die theoretisch 

denkbaren Einflüsse auf Keimbildungsrate und Wachstumsrate dargestellt. 
 

3.3.1 Einflüsse auf die Keimbildungsrate 

Die Keimbildung kann durch Ru auf verschiedene Weise beeinflusst werden. Aus den 

Ausführungen von Hobbs et al. (2008) ergeben sich vor allem die folgenden Einflussfakto-

ren [Hob08b]: 
 

1. γ’-Phasenanteil 

2. Verteilungsverhältnis zwischen γ und γ’ („reverse partitioning“) 

3. Grenzflächenenergie Matrix / Ausscheidung 

 

Da die γ’-Phase den Re-Anteil in der γ-Matrix steuert, kommt dieser Phase eine besondere 

Bedeutung zu. Ursache für den großen Einfluss auf den Re-Anteil ist, dass Re in der γ’-

Phase kaum löslich ist. Dadurch wirken sich Veränderungen im γ’-Phasenanteil oder in der 

Verteilung des Re zwischen der γ- und der γ’-Phase auf den Re-Anteil in der Matrix aus. 

Es scheinen der Phasenanteil und das Verteilungsverhältnis nicht nur von Ru, sondern 

auch von anderen Legierungselementen abzuhängen [Hob08b, Neu10].  

 

Das Re-Verteilungsverhältnis wurde bereits weiter oben in diesem Abschnitt diskutiert. 

Eine Reduzierung des γ’-Anteils bei Zugabe von Ru wurde von Hobbs et al. (2008) gefun-

den [Hob08b]. Dagegen konnten Reed et al. (2004) und Neumeier (2010) keinen Effekt 

feststellen [Ree04, Neu10]. Da insbesondere der Re-Anteil in der Matrix gegenüber dem 

γ’-Anteil sehr empfindlich ist, erscheint die relativ hohe Ungenauigkeit bei der Messung 

des γ’-Anteils mit den üblichen metallographischen Methoden problematisch.  

 

Uber die Grenzflächenenergie zwischen Matrix und Ausscheidung ist bisher nur wenig 

bekannt, und eine Beeinflussung durch Ruthenium wurde noch nicht diskutiert. 
 

3.3.2 Einflüsse auf die Wachstumsrate 

Das Wachstum der TCP-Phasen ist wie bei vielen Ausscheidungsprozessen diffusions-

kontrolliert. Damit sind die Diffusionskoeffizienten in der γ-Matrix die entscheidenden Ein-

flussgrößen auf den Wachstumsschritt der TCP-Phasen. Die Wachstumsrate wird bei Ru-

Zugabe nur mäßig reduziert, wie Sato et al. (2006) nachweisen konnten [Sat06]. Ingesamt 
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scheint die Reduzierung der Keimbildungsrate einen wesentlich größeren Einfluss zu ha-

ben. Das bestätigt sich auch dadurch, dass nach Messungen von Hobbs et al. (2007) so-

wie Mabruri et al. (2008) der Einfluss von Ru auf den Diffusionskoeffizienten des wichtigs-

ten TCP-phasenbildenden Element, nämlich Re, sehr gering ist [Hob07, Mab08]. 

 

Hobbs et al. (2007) entdeckten auch eine gewisse Bergaufdiffusion von Ru in Gegenwart 

von Re, die aber keinen großen Einfluss auf die Diffusion haben dürfte. Weiterhin stellten 

sie fest, dass die langen kohärenten Seiten der Plättchen bei Zugabe von Ru langsamer 

wachsen, weil für den kohärenten Stufenwachstumsmechanismus weniger Stufen zur Ver-

fügung stehen [Hob08b]. Sie vermuten, dass generell die plättchenförmige Morphologie 

durch diesen Mechanismus bedingt ist. Trotzdem beeinflusst Ru auf diese Weise den den 

Volumenanteil der TCP-Phasen kaum, da die Ausscheidungen in jedem Fall sehr schmal 

sind.  

 

Zusammenfassend gilt, dass die bisherige Forschung eine Hemmung der TCP-

Phasenbildung durch Ru als gesichert erscheinen lässt. Die bisherigen Ergebnisse erklä-

ren die Ursache dieses Effekts jedoch noch nicht schlüssig. Simulationen können die Auf-

klärung der Mechanismen unterstützen, weil dadurch die verschiedenen Einflüsse vonein-

ander getrennt und einzeln beurteilt werden können. 
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4 Methoden der physikalischen Modellierung 
Bisher wurde die Instabilität der Superlegierungen bezüglich der TCP-Phasenbildung vor 

allem mit Hilfe der PHACOMP-Methode bzw. Erweiterungen dieser Methode beurteilt, 

welche einen semiempirischen Ansatz darstellt und auf Betrachtungen der Elektronenleer-

stellenzahlen der Legierungselemente beruht. Eine Anwendung der für die σ-Phase entwi-

ckelten Methode auf andere TCP-Phasen ist aber schwierig, zumal die Methode nicht für 

rheniumhaltige Legierungen geeignet ist. Die CALPHAD-Methode ist dagegen eine neuere 

Methode zur Berechnung der Thermodynamik und Kinetik in beliebig komplexen Legie-

rungssystemen. Dabei können CALPHAD-Berechnungen auch als Eingangsdaten für 

komplexe Simulationen der Ausscheidungskinetik dienen. Im Folgenden wird zunächst ein 

Überblick über die PHACOMP- und die CALPHAD-Methode gegeben und anschließend 

ein neues Modell für die Ausscheidungskinetik der TCP-Phasen in Superlegierungen ab-

geleitet. 

 

4.1 PHACOMP-Methode 

4.1.1 Nv-Wert-Methode 

Die älteste Methode zur Vorhersage der Instabilität der Superlegierungen bezüglich der 

TCP-Phasenbildung ist die sogenannte Nv-Methode. Grundlage ist, dass man die Stabili-

tätsgrenze der σ-Phase, also die Phasengrenze σ+γ / γ durch Isolinien gleicher vN -Werte, 

gut beschreiben kann [Woo66, Sch71]. Dabei ist die vN -Zahl die mittlere Elektronenleer-

stellenzahl der Legierung. Die Elektronenleerstellenzahl der einzelnen Elemente lässt sich 

für die Übergangsmetalle wie Chrom, Mangan, Eisen, Kobalt und Nickel aus der Beset-

zung der 3d- und 4s-Orbitale herleiten [Mur68, Bar72]. Weiterhin kann man nach Schubert 

annehmen, dass die Nv-Zahlen für jeweils eine Gruppe im Periodensystem gleich sind. Die 

Nv-Zahlen für wichtige Legierungselemente sind in Tabelle 4.1 angegeben. 
 

Tabelle 4.1: Übersicht über die Nv-Zahlen wichtiger Legierungselemente der Superlegie-
rungen nach Volek (2002) [Vol02] 
Element Al Co Cr Mo Nb Ni Re Ru Ta Ti W 

Nv 7,66 1,66 4,66 9,66 5,66 0,66 3,66 2,66 5,66 6,66 9,66 
 

Die mittlere Elektronenleerstellenzahl einer Legierung ergibt sich aus den Elektronenleer-

stellenzahlen der Elemente wie folgt mit der Konzentration ixγ des Elements i in der Matrix: 
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 , ·v v i i
i

N N xγ= ∑  (4.1) 

In den ternären Systemen Ni-Co-Cr, Ni-Cr-Mo, Fe-Ni-Cr, Co-Fe-Cr und Co-Mo-Cr lässt 

sich der Existenzbereich der σ-Phase gut durch Nv-Isolinien approximieren [Rid51, Mur68, 

Sch71, Bar72]. Die Abbildung 4.1 zeigt die Übereinstimmung der vN -Isolinien und der σ-

Phasengrenzen am Beispiel der ternären Systeme Ni-Cr-Co und Ni-Cr-Mo. Auf Grundlage 

der Validierung von Woodyatt et al. (1966) lässt sich die Methode auch für komplexere Ni- 

und Co-Basislegierungen nutzen [Woo66].  

 
Abbildung 4.1: Vergleich von Phasengrenzen der σ-Phase und der vN - bzw. dM -Linien 
(a) im System Ni-Cr-Co und (b) im System Ni-Cr-Mo. Eine gute Approximation ist nach 
Volek (2002) nur mit einem Nv-Wert für Mo von 9,66 anstelle von 4,66 zu erzielen. Dem-
gegenüber ergibt sich mit der dM -Methode eine gute Übereinstimmung ohne weitere An-
nahmen (aus Volek (2002)) [Vol02]. *) nach [Mih68] und **) nach [Mor84]. 
 

Der Algorithmus der PHACOMP-Methode ist in der Abbildung 4.2 schematisch dargestellt.  

 
Nominelle Zusammensetzung (at-%)

Berechnung der mittleren Elektronen-
Leerstellenzahl Nv

Reduzierung um Verbrauch bei Karbid-
und Boridausscheidung

Bestimmung Einfluss des γ‘-Volumenanteils
auf Matrixkonzentration

 
Abbildung 4.2: Algorithmus der PHACOMP-Methode nach Sims (1987) [Sim87] 
 

Eine detaillierte Darstellung würde den Rahmen sprengen, und der interessierte Leser 

wird daher auf die Arbeit von Sims (1987) verwiesen [Sim87]. Wichtig ist, dass für die Be-
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rechnung der Elektronenleerstellenzahl die Zusammensetzung der Matrix und nicht die 

nominelle Legierungszusammensetzung genommen werden muss. Volek (2002) weist auf 

verschiedene Probleme dieser empirischen Methode hin [Vol02]. So wurde das Verfahren 

nur für die σ-Phase in rheniumfreien Legierungen entwickelt. Also sind Aussagen für die 

anderen TCP-Phasen wie die µ- oder P-Phase nicht möglich, obwohl diese in modernen 

hoch rheniumhaltigen Legierungen oft die Gleichgewichtsphasen sind. Außerdem muss 

der kritische vN -Wert, ab dem eine Legierung als instabil gilt, im Allgemeinen für jede Le-

gierung neu bestimmt werden. Dazu kommt noch, dass die klassische Nv–Methode auf 

homogen verteilten Legierungselementen beruht, dies aber insbesondere für die zu Seg-

regation neigenden rheniumhaltigen Legierungen nicht zutrifft. 

 
 

4.1.2 Md-Wert-Methode 

Zur Erweiterung der Nv–Methode auf andere TCP-Phasen wurden die sogenannte „New-

PHACOMP“-Methode (Md-Methode) und andere empirische Konzepte eingeführt [Mac78]. 

Das Konzept ist ähnlich zur Nv–Methode und ersetzt die mittlere Elektronenleerstellenzahl 

vN  durch den dM -Wert, welcher ein mittleres Maß für das Energieniveau der 3d-Orbitale 

der Übergangsmetalle in der Legierung ist. Die Md-Werte der einzelnen Übergangsmetalle 

wurden von Morinaga et al. (1984) berechnet [Mor84]. Tatsächlich ist die Übereinstim-

mung zwischen den dM -Isolinien und den Phasengrenzen selbst für die σ-Phase deutlich 

besser (siehe Abbildung 4.1). Allerdings ist der kritische dM -Wert als Stabilitätsgrenze 

wiederum empirisch festzulegen. In Abbildung 4.1 sind häufig genutzte Werte angegeben. 

Letztlich ist auch diese Methode nicht wirklich physikalisch begründet und nur für ausge-

wählte Legierungssysteme nutzbar. Dagegen stellen Ansätze auf Basis der CALPHAD-

Methode einen wesentlich allgemeineren und physikalisch fundierteren Ansatz dar, wel-

cher auch unmittelbar die Berücksichtigung der Matrixkonzentration erlaubt und unabhän-

gig von den auftretenden TCP-Phasen ist. 
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4.2 Thermodynamische Modellierung 

4.2.1 Konzept der CALPHAD-Methode 

Die thermodynamische Modellierung (CALPHAD-Methode1) ermöglicht die Berechnung 

thermodynamischer Eigenschaften von Legierungssystemen. Grundlage dafür sind ther-

modynamische Datenbanken, die experimentell bzw. durch ab-initio-Simulationen be-

stimmte Parameter enthalten [Agr02]. Diese beschreiben die Gibbs’sche Freie Enthalpie in 

Abhängigkeit von den Konzentrationen der Legierungselemente und der Temperatur. Das 

grundsätzliche physikalische Prinzip des thermodynamischen Gleichgewichts ist die Mini-

mierung der Gibbs’schen Freien Enthalpie ΔG des Systems. 

 0    für alle i
i

G c
c

∂Δ
=

∂
 (4.2) 

Mit der CALPHAD-Methode kann das thermodynamische Gleichgewicht beliebig komple-

xer Systeme berechnet werden. Die Minimierung erfolgt mit iterativen Ansätzen wie der 

Methode des steilsten Abstieges oder dem Newton-Raphson-Verfahren [Sau98]. Es exis-

tieren momentan verschiedene kommerzielle Softwarepakete, die auf dem CALPHAD-

Ansatz beruhen. Dies sind insbesondere ThermoCalc (Fa. ThermoCalc, Stockholm, 

Schweden), MT-DATA (National Physical Laboratory, NPL, Teddington, Großbritannien), 

Pandat (Fa. CompuTherm, Madison, USA) und FACTSage (Fa. GTT, Herzogenrath, 

Deutschland). 
 

Kommerzielle Datenbanken stehen für zahlreiche wichtige Legierungssysteme zur Verfü-

gung und erlauben auch Berechnungen in komplexen Legierungssystemen. Für Nickelba-

sis-Superlegierungen gibt es momentan drei verschiedene kommerzielle thermodynami-

sche Datenbanken, die unterschiedlich umfangreich und ausgereift sind. Dies sind die Da-

tenbanken TTNi7 der Fa. ThermoTech (Surrey, Großbritannien) [Sau00], TCNi1 der Fa. 

ThermoCalc (Stockholm, Schweden) [Dup01] sowie eine Datenbank des National Institute 

of Standards, NIST (Gaithersburg, USA) [Kat02]. 

 

4.2.2 Modellierung der Gibbs’schen Freien Enthalpie 

Modell der Gibbs’schen Freien Enthalpie 

Das grundlegende Prinzip der CALPHAD-Methode ist die Minimierung der Gibbs’schen 

Freien Enthalpie. Die Gibbs’sche Freie Enthalpie einer Phase eines nichtidealen Multi-

                                            
1 engl. „calculation of phase diagrams“ 
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komponentensystems lässt sich durch die Summe der Freien Enthalpien des Standardzu-

standes der reinen Elemente der Phase 0
refG , des Terms der idealen Lösung der Kompo-

nenten in der Phase ideal
mixG  sowie des Terms der nicht-idealen, manchmal als regulär an-

genommenen Lösungsenthalpie der Komponenten xs
mixG  beschreiben [Kat97]: 

 0 ideal xs
ref mix mixG G G G+ +=  (4.3) 

Wichtige Begriffe der Thermodynamik, die im Folgenden verwendet werden, sind im 

Anhang C definiert. Beispielsweise lässt sich die Gibbs’sche Freie Enthalpie einer Lö-

sungsphase mit einem kubisch-flächenzentrierten Gitter wie folgt darstellen: 

 ( )0, Rkfz kfz xs
i i i i mix

i i
x G T x n x GG l= + +⎡ ⎤⎣ ⎦∑ ∑  (4.4) 

Dabei sind xi die Konzentration der substitutionellen Elemente i, R die ideale Gaskonstan-

te und T die Temperatur. Der erste Term ist die Freie Enthalpie der reinen Legierungsele-

mente im Referenzzustand, der zweite Term die ideale Mischungsenthalpie und der dritte 

Term die nicht-ideale Mischungsenthalpie. Die Formel gilt nur unter der Annahme, dass in 

der Phase keine interstitiellen Elemente wie z.B. Bor oder Kohlenstoff vorliegen, andern-

falls muss bei der Modellierung ein zweites Untergitter berücksichtigt werden. Für die Freie 

Gibbs’sche Enthalpie besteht eine Temperatur- wie auch Konzentrationsabhängigkeit von 

den Legierungselementen. 

 
 

Die Enthalpie 0G  der chemischen Elemente wurde genau bestimmt und ist u.a. von Dins-

dale (1991) veröffentlicht worden [Din91]. Dagegen muss die nicht-ideale Mischungs-

enthalpie xs
mixG aufwändig durch Experimente bzw. ab-initio-Simulationen für die jeweiligen 

zugrundeliegenden binären und ternären Systeme ermittelt werden. Diese Daten werden 

in thermodynamischen Datenbanken zusammengefasst und können mit geeigneten An-

sätzen auch zur Extrapolation auf Multikomponentensysteme genutzt werden. 
 
 

Nicht-ideale Mischungsenthalpie 

Nach Sundman et al. (1981) kann die nicht-ideale Mischungsenthalpie ungeordneter Pha-

sen mit einem verallgemeinerten Modell der subregulären Lösung beschrieben werden 

[Sun81]: 

 ( ), ,
i j i

xs
mix i j i jx x x x TG

>

= Ω∑∑  (4.5) 

Dabei ist Ω(xi,xj,T) der temperaturabhängige Interaktionsparameter zwischen den Elemen-

ten i und j. Beim Modell der regulären Lösung ist dieser unabhängig von den Konzentrati-
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onen. Da diese Annahme im Allgemeinen aber nicht gültig ist, kann das Modell der subre-

gulären Lösung verwendet werden, bei dem der Interaktionsparameter konzentrations- 

und temperaturabhängig ist. Der generellste Ansatz ist aber die Beschreibung der Kon-

zentrationsabhängigkeit mit einem Potenzansatz k-ter Ordnung [Sau98]: 

 ( ) ( ) ( ) ( )20 1 2, ,
kk

i j ij ij i j ij i j ij i j
k

x x T L L x x L x x L x xΩ = + − + − + = −∑K  (4.6) 

Der Interaktionsparameter k
ijL  gibt die Wechselwirkung der Atome untereinander an. Für 

k=0 vereinfacht sich der der Potenzansatz zur regulären Lösung und für k = 1 zur subregu-

lären Lösung. Die Gibbs’sche Freie Enthalpie wird mit diesem Ansatz nun durch die Red-

lich-Kister-Gleichung beschrieben, welche für die meisten festen Lösungen gültig ist 

[Sau98]: 

 ( ) ( )0, R
kkfz k

i i i i i j ij i j
i i i

kfz

j i k
x G T x ln x x x L x xG

>

⎡ ⎤⎣= + +⎦ −∑ ∑ ∑∑ ∑  (4.7) 

Die Gleichung berücksichtigt lediglich binäre Wechselwirkungen zwischen den Atomen, 

was oft eine ausreichend gute Näherung ist. Im Bedarfsfall kann aber die Gleichung (4.7) 

noch um einen ternären Interaktionsparameter ijlΩ  erweitert werden, so dass sich dann 

folgende Gleichung ergibt: 

 
( ) ( )0, R

kk
i i i i j ij i j

i i i j i k

kfz

i j l ijl
i j i

k z
i

j

f

l

G x G T x ln x x x L

x

x x

x x
>

> >

+⎡ ⎤⎣ ⎦

+

= + + −

Ω

∑ ∑ ∑∑ ∑

∑∑∑
 (4.8) 

In der Praxis sind nach Saunders et al. (1998) fast nie höhere als ternäre Interaktionen 

zwischen den Atomen notwendig, um die Thermodynamik gut zu modellieren [Sau98]. 

Dies lässt sich dadurch begründen, dass nur die unmittelbaren Koordinationspartner ein 

bestimmtes Atom im Gitter beeinflussen und damit die Anzahl der Wechselwirkungen rela-

tiv klein ist. Multikomponentensysteme werden daher durch Extrapolationen auf Basis bi-

närer und ternärer Wechselwirkungen fast immer hervorragend modelliert. 

 

Extrapolation auf Multikomponentensysteme 

Sämtliche Modelle zur Beschreibung von Multikomponentensystemen summieren die bi-

nären und ternären Wechselwirkungsparameter mit Hilfe geometrischer Wichtungen der 

Elementkonzentrationen. Es existieren verschiedene Modelle für diese Extrapolation, die 

wichtigsten für metallische Systeme sind die Muggianu-Gleichung und die Kohler-

Gleichung. Bezüglich einer detaillierten Darstellung wird auf das Werk von Saunders et al. 

(1998) verwiesen [Sau98]. 
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Untergitter 

Die Darstellung von geordneten Phasen oder interstitiellen Atomen im Gitter erfordert eine 

Einführung des Konzeptes der Untergitter. Nach Saunders et al. (1998) werden die 

Enthalpien der idealen Lösung  ideal
mixG  und der nicht-idealen Lösung xs

mixG  nicht von der Ge-

samtkonzentration, sondern vielmehr von der Besetzung der verschiedenen Untergitter 

bestimmt [Sau98]. Einfache Lösungsphasen wie z.B. das kfz-Gitter werden dabei als Pha-

sen mit einem einzigen Untergitter betrachtet. Das Untergitterkonzept ist nicht auf Kristall-

gitter beschränkt, sondern stellt einen generellen phänomenologischen Ansatz dar. Die 

Besetzung eines Untergitters s mit dem Element i wird durch die Platzanteile s
iy beschrie-

ben, wobei s
iN  die Anzahl der Atome des Elements i auf dem Untergitter s und sN  die 

Gesamtanzahl der Plätze auf diesem Untergitter ist: 

 
s

s i
i s

Ny
N

=  (4.9) 

Die grundlegende Definition (4.3) der Gibbs’schen Freien Enthalpie der nicht-idealen Mi-

schung muss dann erweitert werden. Es ergibt sich die verallgemeinerte Redlich-Kister-

Gleichung: 

 ( ) ( ) ( )0
0 0

0 0
· ·s s s

I I i i IZ IZ
I s Z IZi

P G N ln y P Y LG Y RT y
>

+= +∑ ∑∑ ∑∑  (4.10) 

In der Gleichung wird eine Komponentenmatrix I verwendet, die alle Elemente in allen Un-

tergittern in einer zweidimensionalen Matrix enthält. Zusätzlich wird die Platzanteilmatrix Y 

eingeführt, welche die Platzanteile aller Elemente in allen Untergittern enthält. Die Pro-

duktmatrix P(Y) beschreibt schließlich alle Produkte ·s s
A By y , usw. Analog zur Modellierung 

der nicht-idealen Lösung in einem einfachen Gitter wird auch hier ein Potenzansatz der 

Ordnung I0, I1, ... IZ genutzt. Die eingehende Erläuterung des Untergitterkonzeptes würde 

den Rahmen dieser Arbeit sprengen. Für eine tiefgehende Abhandlung dieses Modells 

wird daher auf das Buch von Saunders et al. (1998) hingewiesen [Sau98]. 

 

Mit dem Untergitterkonzept wird die Thermodynamik von stöchiometrischen Strichphasen, 

geordneten Phasen und Phasen mit interstitiellen Atomen präzise modelliert. Die TCP-

Phasen können mit dem Untergitterkonzept als geordnete Phasen beschrieben werden. 

Beispielweise wird die σ-Phase mit ihren 30 Atomen durch Modelle mit drei Untergittern 

dargestellt. Dabei werden die stöchiometrischen Formeln (A,B)16(A,B)10(B)4 oder 

(A,B)16(A)10(B)4 verwendet, bei denen unterschiedliche Annahmen zur Löslichkeit der A-

tomgruppen A und B in den verschiedenen Untergittern getroffen werden und die fünf tat-
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sächlichen kristallographischen Untergitter der Elementarzelle unterschiedlich zusammen-

gefasst werden. Im System Ni-Co-Mo-W lässt sich so zum Beispiel die σ-Phase mit den 

Untergittern (Ni,Co,Mo,W)16(Ni,Co)10(Mo,W)4 modellieren, wobei A = Ni, Co und B = Mo, 

W ist [Sau98]. 

 

Die γ’-Phase hat in Ni-Legierungen die Zusammensetzung A3B und kann daher durch ein 

Untergittermodell in der Form (A,B)3(A,B) beschrieben werden. Ausführliche Ableitungen 

zu den CALPHAD-Modellen der verschiedenen Phasen finden sich in Saunders et al. 

(1998) und Dupin et al. (2001) [Sau98, Dup01]. 

 

4.2.3 Thermodynamische Datenbanken 

Alle binären und ternären Wechselwirkungsparameter k
ijL und k

ijlL , die im Kapitel 4.2.2 ein-

geführt wurden, müssen experimentell oder durch ergänzende ab-initio-Simulationen be-

stimmt werden. Datenbanken für komplexe Legierungssysteme wie Nickelbasis-

Superlegierungen oder Stähle berücksichtigen typischerweise etwa 15 Legierungselemen-

te. Die NW Wechselwirkungen der Ordnung k in einem System aus n Legierungselementen 

berechnen sich wie folgt, wobei ·( 1)·( 2) ·1! · ·2n nn n − −= K  die Fakultät von n ist: 

 
( )

!
! !W

n
k

n
k n k

N ⎛ ⎞
= =⎜ ⎟ −⎝ ⎠

 (4.11) 

Für ein Legierungssystem mit 15 Elementen sind daher zur vollständigen Beschreibung 

insgesamt 105 binäre und 455 ternäre Teilsysteme zu untersuchen. Der Aufwand lässt 

sich aber wesentlich reduzieren, da die Summenterme 
li jx x x∑∑∑  der Gleichung (4.8) 

in Teilsystemen mit Minorelementen oft sehr klein sind und damit der ternäre Wechselwir-

kungsparameter k
ijlL in diesen Fällen unbedeutend erscheint. In einer thermodynamischen 

Datenbank werden die notwendigen Wechselwirkungsparameter k
ijL und k

ijlL für alle Phasen 

gespeichert, so dass die Gibbs’sche Freie Mischungsenthalpie in Abhängigkeit von der 

Legierungszusammensetzung und der Temperatur aus der Datenbank berechnet werden 

kann. Auf dieser Grundlage werden dann die thermodynamischen Gleichgewichte ermittelt. 

 

Die Interaktionsparameter können mit geeigneter Software, z.B. dem PARROT-Modul von 

ThermoCalc, aus verschiedenen thermodynamischen Größen wie Mischungsenthalpien, 

Aktivitäten oder Phasengrenzen bestimmt werden. 
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Tabelle 4.2: Alle chemischen Elemente und ausgewählte relevante Phasen der thermody-
namischen Datenbank TTNi7 für Nickelbasis-Superlegierungen [Sau00] 
Elemente Ni, Al, Co, Cr, Cu, Fe, Hf, Mn, Mo, Nb, Ru, Re, Si, Ta, Ti, V, W, Zr, B, C, N, O 

Phasen2 Schmelze, γ, γ’, Laves, σ, µ, R, P, π 
 

Mit der Software werden intern aus beliebigen Eingangsdaten die Gibbs’schen Freien 

Enthalpien berechnet und die vorgegebenen Modelle (z.B. die Redlich-Kister-Gleichung 

(4.7)) zur Beschreibung der Thermodynamik der Phasen an die experimentellen Daten 

angepasst. Für die Simulation von Nickelbasis-Superlegierungen wird in dieser Arbeit die 

kommerzielle thermodynamische Datenbank TTNi Version 7 (Fa. ThermoTech, Surrey, 

Großbritannien) in Verbindung mit der Software ThermoCalc Version R (Fa. ThermoCalc, 

Stockholm, Schweden) und der Funktionsbibliothek TC-API Version 4 der gleichen Firma 

verwendet. Die Elemente und Phasen der Datenbank TTNi7 sind in der Tabelle 4.2 zu-

sammengefasst [And02, Sau00]. 

 

4.2.4 Abschätzung der molaren Volumina der Phasen 

Mit den allermeisten CALPHAD-Datenbanken kann man heute nur die Molanteile und 

nicht die Volumenanteile der Phasen berechnen, da die Datenbanken für die molaren Vo-

lumina, die für die Umrechnung benötigt werden, meist noch nicht vorhanden sind [Lu06]. 

Daher wird nun eine Abschätzung des Volumenanteils aus dem Molanteil abgeleitet. Der 

Volumenanteil j
vf  der Phase j kann aus dem Molanteil j

Mf  wie folgt berechnet werden: 

 ,

,

· m j
V M

j

g s ges

j j

e m

V
f

V
V

f
V

= =  (4.12) 

Dafür müssen die molaren Volumina der Phase Vm,j und der Gesamtlegierung Vm,ges be-

kannt sein. Im Folgenden werden Gleichungen zur Berechnung der molaren Volumina 

hergeleitet. Die Einheit des molaren Volumens einer Phase ist m3 mol-1. Das molare Volu-

men der Gesamtlegierung Vm,ges lässt sich aus den molaren Volumina ihrer Phasen Vm,j 

mit der Definition des molaren Volumens ermitteln: 
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2 nur ausgewählte Phasen, die für Ni-Basis-Superlegierungen der 3. und 4. Generation relevant sind 
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Dabei sind n die Stoffmenge (mol) und V das Volumen. Jetzt müssen noch die molaren 

Volumina der einzelnen Phasen j berechnet werden. Dafür lässt sich das molare Volumen 

Vm,j zunächst mit der molaren Masse Mj und der Dichte ρj bestimmen: 

 ,
j

m j
j

V
M
ρ

=  (4.14) 

Alle weiteren Berechnungen in diesem Kapitel werden nun der Einfachheit halber auf eine 

Elementarzelle bezogen. Für die molare Masse der Phase j gilt: 

 ·
ij i

i

jM xM = ∑  (4.15) 

Hierbei ist Mi die molare Masse und j
ix die Konzentration des Elements i. Die Dichte ρ ist 

für ideale Phasen identisch zur Dichte der Elementarzelle, wobei NA die Avogradro-Zahl 

darstellt: 
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a1,j, a2,j und a3,j sind die Gitterparameter der Elementarzelle und Ni,j die Atome des Ele-

ments i pro Elementarzelle der Phase j. Für das molare Volumen der Phase j mit den Ele-

menten i aus den Gleichungen (4.14), (4.15) und (4.16) folgt dann: 
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 (4.17) 

Nun lassen sich die molaren Volumina der Phasen der Superlegierungen mit den Gitterpa-

rametern der γ-Matrix von Neumeier (2009) sowie der TCP-Phasen von Rae et al. (2001) 

ermitteln (siehe Tabelle 3.1 und Tabelle 4.3) [Neu10, Rae01]. 
 

Tabelle 4.3: Molare Volumina wichtiger Phasen in Nickelbasis-Superlegierungen im Ver-
gleich zur γ-Matrix 
Phase Molvolumen Vm / m3 mol-1 Verhältnis zu γ-Matrix 

γ 6,6·10-6 1,00 

γ’ 7,0·10-6 1,06 

σ 7,0·10-6 1,06 

µ 9,0·10-6 1,36 

P 7,9·10-6 1,20 
 

Offenbar unterscheiden sich die molaren Volumina der γ-Matrix und der γ’-Phase kaum. 

Daher können die Molanteile der γ’-Phase, die man bei thermodynamischen Berechnun-
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gen erhält, in guter Näherung mit den Volumenanteilen gleichgesetzt werden. Bei den 

TCP-Phasen sind die Abweichungen zwischen Mol- und Volumenanteil vor allem bei der 

µ-Phase etwas größer. 

 

4.3 Thermodynamische Triebkraft 

Die thermodynamische Triebkraft zur Ausscheidung einer Phase ist vom Fortschritt der 

Ausscheidung abhängig und verschwindet, wenn die Matrix nicht mehr übersättigt ist. Da-

her entspricht die jeweilige Triebkraft der Keimbildung ΔGv nicht der Triebkraft des gesam-

ten Ausscheidungsprozesses ΔG0, sondern hängt vom Ausscheidungsgrad ab. In der 

Abbildung 4.3 sind die Gibbs’schen Enthalpien der Matrix und der Ausscheidungsphase 

schematisch dargestellt. Während der Ausscheidung wird die Gesamtenthalpie des Sys-

tems in jedem infinitesimalen Zeitschritt durch den Transport von Atomen aus der Matrix-

phase in die Ausscheidung um 1GΔ  reduziert. Aus der Definition des chemischen Potenti-

als ergibt sich dafür Folgendes [Por09]: 

 1 A A
M P M P

B Bc cG μ μ+Δ =  (4.18) 

cB0 cI cM cP

GM

GP

µP
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µM
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µP
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Abbildung 4.3: Triebkraft der (ersten) Keimbildung ΔGv und Triebkraft des gesamten Aus-
scheidungsvorgangs ΔG0 in einem binären Legierungssystem. Dabei ist cM die Matrixkon-
zentration vor Beginn der Ausscheidung, cI die Konzentration an der Grenzfläche (auf der 
Matrixseite) sowie cP die Konzentration in der Ausscheidung im thermodynamischen 
Gleichgewicht. 
 

Gleichzeitig wird die Enthalpie durch die Bildung der Ausscheidungsphase um 2GΔ  erhöht: 

 2 A A
P P P P

B Bc cG μ μ+Δ =  (4.19) 

Die resultierende Gesamtenthalpieänderung ist die Triebkraft der Keimbildung ΔGv zum 

jeweiligen Zeitpunkt, die sich auch graphisch darstellen lässt (siehe Abbildung 4.3): 



4 Methoden der physikalischen Modellierung 36 

 2 1vG G GΔ = Δ − Δ  (4.20) 

Mit diesem Prinzip können mit der CALPHAD-Methode alle Triebkräfte in beliebig komple-

xen Systemen berechnet werden. 

 

4.4 Kinetische Modellierung 

4.4.1 Grundlagen der Multikomponentendiffusion 

Diffusion in binären Systemen 

Das eindimensionale 1.Fick’sche Gesetz beschreibt den Diffusionsstrom j
r

 in einem binä-

ren System mit dem Diffusionskoeffizienten D und der Konzentration c(x,t): 

 ( , )( ) c x tj t D
x

∂
= − ⋅

∂

r
 (4.21) 

Die zeitliche und räumliche Entwicklung der Konzentration c(x,t) wird durch das eindimen-

sionale 2.Fick’sche Gesetz für einen konstanten Diffusionskoeffizienten beschrieben: 
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 (4.22) 

Der Diffusionskoeffizient D lässt sich generell durch eine Arrhenius-Beziehung mit der Ak-

tivierungsenergie für die Diffusion ΔQ und einer temperaturunabhängigen Diffusionskon-

stanten D0 angeben, wobei T die Temperatur und R die allgemeine Gaskonstante sind: 

 0

Q
R TD D e
−Δ

⋅= ⋅  (4.23) 

Für wichtige Legierungselemente der Superlegierungen sind die chemischen Diffusions-

koeffizienten in Tabelle 4.4 dargestellt. 

 

Tabelle 4.4: Chemische Diffusionskoeffizienten wichtiger Legierungselemente in Nickel bei 
1200 °C nach [Kar00a, Kar00b, Kar03] 

Element Al Co Cr Mo Re Ru Ta Ti W 

D / 10-14 m2 s-1 11,1 1,9 2,8 1,1 0,07 0,56 2,67 7,18 0,33 
 

 

Fick’sches Gesetz für Multikomponentendiffusion 

Bei der Diffusion in Multikomponentensystemen spielt die Kreuzdiffusion, also die Wech-

selwirkung mit anderen Elementen, eine wichtige Rolle. Aus diesem Grund muss das 

1.Fick’sche Gesetz (4.21) erweitert werden, dies wurde erstmals von Ågren (1982) abge-

leitet [Fic55, Agr82a, Agr82b]: 
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Dabei ist kj
r

 der Fluss des Elements k, cj die Konzentration des Elementes j und n
kjD% die 

Matrix der Interdiffusionskoeffizienten der Dimension ( ) ( )1 1n n− × −  mit dem Referenzele-

ment n (hier also Ni), der diffundierenden Spezies k und der Gradientenspezies j. Die 

Formel berücksichtigt den Kreuzdiffusionseinfluss der Konzentrationsgradienten /jc z∂ ∂  

sämtlicher Elemente j auf die Diffusion des Elements k. Das hier vorgestellte Modell geht 

von einem Diffusionsmechanismus durch Leerstellenaustausch aus [And02]. 

 

Für die weiteren Betrachtungen ist es zunächst notwendig, Bezugssysteme einzuführen, 

auf welche die Diffusion bezogen werden kann (für weitere Erläuterungen zu den Bezugs-

systemen siehe Anhang C) [And92]. Dazu wird zunächst das volumenfixierte Bezugssys-

tem definiert, bei dem kein Nettofluss von Volumen im System auftritt. 
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 (4.25) 

Dieses System entspricht den Beobachtungen in Experimenten. Im Gegensatz dazu be-

trachtet das gitterfixierte System die Diffusion relativ zum Atomgitter. Das ist die übliche 

Methode für atomistische Beschreibungen der Diffusion z.B. mit Hilfe von Leerstellenme-

chanismen. Sie ist aber experimentell nicht zugänglich, da sich das Gitter aufgrund der 

Wanderung von Leerstellen selbst bewegt. Die Umrechnung zwischen dem Fluss V
jj
r

in 

dem volumenfixierten und G
jj
r

in dem gitterfixierten System ist wie folgt möglich, wobei S die 

substitutionellen Atome sind [And92]. 
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 (4.26) 

Hierbei ist die Konzentrationsvariable ui folgendermaßen definiert. 
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Mobilitäten 

Der Diffusionskoeffizient ist wie in Gleichung (4.24) erkennbar der Proportionalitätsfaktor 

zwischen Konzentrationsgradient und Fluss. Dieses Konzept hat den Nachteil, dass für ein 

Multikomponentensystem der Diffusionskoeffizient zur Matrix wird und damit ( ) ( )1 1n n− × −  

Komponenten zu bestimmen sind. Die Diagonalelemente der Matrix nennt man Kreuzdif-

fusionskoeffizienten.  
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Als Alternative bietet sich das Konzept der Mobilität an. Dieses wird in der Physik vielfältig 

eingesetzt. Allgemein betrachtet ist die Mobilität der Proportionalitätsfaktor zwischen ei-

nem Potentialgradienten / xμ∂ ∂  und der effektiven Wanderungsgeschwindigkeit der Ato-

me v. Damit ist die Mobilität ebenso wie der Diffusionskoeffizient ein Maß für den „Wider-

stand“ gegen die Atomwanderung. 

 ·
x

v M μ
= −

∂
∂

 (4.28) 

Durch Multiplikation mit der Konzentration der diffundierenden Spezies lässt sich aus 

(4.28) eine andere Form des ersten Fick’schen Gesetzes ableiten, hier dargestellt für ein 

binäres System [And92]: 

 · · ·v c Mj c
x
μ∂

= −=
∂

r
 (4.29) 

Eine Erweiterung auf Multikomponentensysteme ist möglich, hierzu wird aber aus Platz-

gründen auf die Literatur verwiesen [And92]. Damit liegt eine alternative Gleichung für die 

Berechnung des Flusses von Atomen vor. Diese beschreibt im Gegensatz zu Gleichung 

(4.24) den Fluss in Abhängigkeit von einem Potentialgradienten und nicht von einem Kon-

zentrationsgradienten. Ein Vorteil ist, dass diese Gleichung unmittelbar auf der physikali-

schen Ursache der Diffusion, nämlich dem chemischen Potentialgradienten beruht und 

somit auch komplexe Phänomene wie die Bergaufdiffusion einfach modelliert werden kön-

nen. Entscheidend ist aber, dass nach Andersson et al. (1992) im gitterfixierten Bezugs-

system für n Elemente nur n-1 Mobilitäten existieren und damit der Aufwand bei der Mo-

dellentwicklung erheblich geringer ist als für die ( ) ( )1 1n n− × −  Diffusionskoeffizienten. Die 

Kreuzdiffusionskoeffizienten werden in diesem Fall durch die Potentialgradienten ausge-

drückt, welche sich einfach aus den thermodynamischen Datenbanken bestimmen lassen. 

Aus diesem Grund wird die Diffusion von Multikomponentensystemen üblicherweise mit-

tels Mobilitätsdatenbanken beschrieben. 

 

Der sogenannte intrinsische Diffusionskoeffizient ist zunächst im gitterfixierten Referenz-

system definiert und durch folgende Gleichung mit der Mobilität G
kiM verknüpft [Cam02]. 
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Für den Zusammenhang zwischen dem (volumenfixierten) intrinsischen Diffusionskoeffi-

zienten V
kjD  und der Mobilität Mi gilt nach Andersson et al. (1992) [And92]: 
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Dabei sind ikδ das Kronecker-Delta mit 
1 falls 
0 falls ik

i k
i k

δ
=⎧

⎨ ≠
=

⎩
und xk der Stoffmengenanteil so-

wie Mi die Mobilität des diffundierenden Elements i.  

 

Nun lässt sich der in Diffusionspaaren beobachtbare Interdiffusionskoeffizient n
ijD% im volu-

menfixierten System wie folgt berechnen (für Erläuterungen zu den Diffusionskoeffizienten 

siehe Anhang C). 

 n V V
kj kj knD D D= −%  (4.32) 

Das abhängige Element (in diesem Fall meist Ni) wird dabei eliminiert. Im Allgemeinen ist 

die Diffusionsmatrix ( ),n
kjD c T% konzentrations- und temperaturabhängig.  

 

4.4.2 Kinetische Datenbanken 

Analog zu den thermodynamischen Datenbanken3 müssen die Mobilitäten aus experimen-

tellen Daten abgeleitet werden und in kinetischen Datenbanken gespeichert werden. Die 

Mobilitäten Mi sind konzentrations- und temperaturabhängig. Man kann die Mobilität eines 

Elementes nach Andersson et al. (1992) durch einen Boltzmann-Ansatz mit dem Fre-

quenzfaktor Θi und der Aktivierungsenergie der Diffusion iQΔ  beschreiben [And92]: 

 
R R

i
i

iQexp
T T

M Θ Δ⎛ ⎞= −⎜ ⎟
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 (4.33) 

Der Frequenzfaktor Θi setzt sich aus dem Gitterparameter a und der Sprungfrequenz ω  

zusammen: 

 2·i a ωΘ =  (4.34) 

Damit lässt sich die Berechnung der Konzentrations- und Temperaturabhängigkeit der 

Mobilität auf die Abhängigkeiten des Frequenzfaktors Θi und der Aktivierungsenergie iQΔ  

zurückführen. Für die praktische Anwendung ist es vorteilhaft, die beiden Parameter zu 

einem einzigen zu verknüpfen, da Absolutwerte dieser Parameter meist nicht von Bedeu-

tung sind. Daher beschränkt sich die Darstellung der Konzentrations- und Temperaturab-

hängigkeit in der Regel auf die Aktivierungsenergie iQΔ , und der Frequenzfaktor wird als 

                                            
3 siehe Kapitel 4.2.3 
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1iΘ =  gesetzt [Cam02]. Andersson und Ågren (1992) modellieren die Konzentrations- und 

Temperaturabhängigkeit von iQΔ  völlig analog zum CALPHAD-Ansatz durch ein Redlich-

Kister-Polynom (4.7), bei dem j
iQ  und k pj

iA  meist nur linear von der Temperatur abhängig 

gewählt werden: 

 ( )kj k pj
i j i p j i p j

j p j p k

Q x Q x x A x x
>

Δ = + −∑ ∑∑ ∑  (4.35) 

Das bedeutet, dass die Bestimmung der Mobilitäten Mi für eine kinetische Datenbank auf 

die Ermittlung der linear von der Temperatur abhängigen Parameter j
iQ  und k pj

iA  zurück-

geführt werden kann und diese in einer Datenbank gespeichert werden müssen. Die Pa-

rameter müssen aus experimentellen Messungen von chemischen, Tracer- oder Selbstdif-

fusionskoeffizienten bestimmt werden. Die Analogie der Methode zur klassischen thermo-

dynamischen CALPHAD-Methode erlaubt es, dieselbe Optimierungssoftware zu verwen-

den. Die Tracer- bzw. Selbstdiffusionskoeffizienten *
iD  des Elements i werden durch Tra-

cerversuche ermittelt und stehen mit der Mobilität Mi über die Einstein-Beziehung in fol-

gendem Zusammenhang [And92]: 

 * Ri iD TM=  (4.36) 

Alle chemischen Diffusionskoeffizienten lassen sich aus den Konzentrationsprofilen in Dif-

fusionspaaren bestimmen. Im Folgenden werden die kommerzielle Datenbank MobNi1 der 

Fa. ThermoCalc (Stockholm, Schweden) sowie die für diese Arbeit entwickelte Datenbank 

WTMNi2 verwendet. Die verfügbaren Elemente und Phasen der Datenbanken sind in der 

Tabelle 4.5 dargestellt. 

 

Tabelle 4.5: Überblick über die Phasen und chemischen Elemente der Mobilitätsdaten-
banken MobNi1 und WTMNi2 
Datenbank Phasen Elemente 

MobNi1 γ, Schmelze Al, B, C, Co, Cr, Cu, Fe, Hf, Mn, Mo, N, Nb, Ni, O, Re, Ru, 

Si, Ta, Ti, V, W, Zr 

WTMNi2 γ, Schmelze Al, Co, Cr, Hf, Mo, Ni, Re, Ru, Ta, Ti, W 
 

Fast alle aktuell verfügbaren Datenbanken sind auf die einfachen Lösungsphasen sowie 

die Schmelze beschränkt, da für geordnete Phasen wie die γ’-Phase bisher nur wenige 

Diffusionsdaten vorliegen, wie z.B. von Campbell (2008) [Cam08]. 
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4.4.3 Lösung der eindimensionalen Diffusionsgleichung 

Für ein eindimensionales Multikomponentensystem gilt das 2. Fick’sche Gesetz wie folgt: 

 
1

1

n
jn

kj
j

cc D
t x x

−

=

∂⎛ ⎞∂ ∂
= ⎜ ⎟∂ ∂ ∂⎝ ⎠

∑ %  (4.37) 

Hierbei sind cj die Konzentration des Elements j, n
kjD% die chemische Diffusionskoeffizien-

tenmatrix und x die Raumkoordinate. Diese Differentialgleichung lässt sich z.B. mit der 

Finite Differenzen-Methode (FDM) lösen. Ein solcher FDM-Ansatz ist im kommerziellen 

Diffusionscode DICTRA implementiert und erlaubt die Berechnung von Diffusionsvorgän-

gen bei Phasenumwandlungen. 

 

4.5 Modellierung des Ausscheidungswachstums 

Die Entstehung von Ausscheidungen kann in drei separate Schritte getrennt werden, die 

aber bei Betrachtung einer Vielzahl verschiedener Teilchen auch zeitlich parallel ablaufen 

können. 

1. Keimbildung 

2. Wachstum 

3. Vergröberung 

 

In der Folge wird die Modellierung der Ausscheidungen auf Keimbildung und Wachstum 

beschränkt, weil die Vergröberung nur in der Spätphase der TCP-Phasenausscheidung 

eine Rolle spielt und diese Effekte daher weniger entscheidend für die mechanischen Ei-

genschaften der Legierungen sind. Eine Erweiterung um Vergröberungseffekte ist aber 

problemlos möglich. 

 

Da die untersuchten Superlegierungen sehr viele Legierungselemente aufweisen, ist die 

Berechnung der thermodynamischen Größen wie z.B. der Triebkraft der TCP-

Phasenausscheidung in diesen Modellen nur mit Hilfe der CALPHAD-Methode möglich. 

Dies gilt ebenso für die Berechnung der Diffusionskoeffizienten. 

 
 

Keimbildung 

Ein Keimbildungsmodell berechnet die Keimbildungsraten und kritischen Keimradien. 

Meistens erfolgt dies heute noch immer mit den klassischen Keimbildungsgesetzen, weil 

die Keimbildung in Multikomponentensystemen weiterhin nicht ausreichend verstanden ist 
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[Svo04]. Beim Konzept der klassischen Keimbildung werden die Enthalpiefreisetzung bei 

der Keimbildung, der Aufwand für die Neubildung der Keimoberfläche und der Aufwand 

aufgrund von Verspannungen berücksichtigt. Dabei muss in jedem Fall die Abhängigkeit 

der Matrixzusammensetzung vom Ausscheidungsgrad der TCP-Phasen berücksichtigt 

werden. Auf das in dieser Arbeit gewählte Keimbildungsmodell wird im Detail im Kapitel 

5.1.1 eingegangen. 

 
 

Wachstum 

Viele Wachstumsmodelle nähern das Konzentrationsfeld um die Ausscheidung durch ein 

eindimensionales Konzentrationsprofil an, wie es in der Abbildung 4.4 skizziert ist. Diese 

Modelle sind Varianten des numerischen Kampmann-Wagner-Modells (1984) [Kam84]. 

Eine vollständige Lösung der Diffusionsgleichung zur Berechnung des Konzentrationspro-

fils ist für ein Multikomponentensystem sehr zeitaufwändig, aber für die Berechnung der 

Ausscheidungskinetik muss im Prinzip nur der Gradient des Konzentrationsprofils unmit-

telbar an der Grenzfläche bekannt sein. Entweder berechnet man diesen durch Lösung 

der Diffusionsgleichung oder man wendet vereinfachte analytische Verfahren an, die direkt 

den Gradienten liefern. Die zweitgenannten Verfahren haben den großen Vorteil einer 

recht schnellen Berechnung und werden daher oft genutzt.  

vi
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Abbildung 4.4: Schematische Darstellung des Konzentrationsprofiles des Elements i an 
der Grenzfläche zwischen der Matrix und einer Ausscheidungsphase P. Angegeben sind 
die Matrixkonzentration cM

i, die Grenzflächenkonzentration cI
i und die Ausscheidungskon-

zentration cP
i. 

 

Ein frühes Modell, welches bereits teilweise mit der CALPHAD-Methode arbeitet, wurde 

von Robson et al. (1997) entwickelt und auf Hochtemperaturstähle angewandt. Dieses 

Modell erlaubt zwar die simultane Berechnung von Ausscheidungssequenzen, allerdings 

werden die komplexen Multikomponenteneffekte vernachlässigt [Rob97a, Rob97b]. Ver-

schiedene neuere Modelle nutzen die CALPHAD-Methode wesentlich weitergehend und 
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erzielen damit realistischere Ergebnisse. Sie lassen sich in zwei Gruppen unterteilen. Ei-

nerseits gibt es Modelle, die die Diffusionsgleichung vollständig für das gesamte System 

lösen. Andererseits kann man den Konzentrationsgradienten an der Grenzfläche wie in 

der vorliegenden Arbeit aber auch mit vereinfachenden Annahmen schneller berechnen. 

Der Schwerpunkt der bisher veröffentlichten Arbeiten liegt bei der Modellierung von Aus-

scheidungen in Hochtemperaturstählen. In die erste Gruppe von Modellen fallen unter an-

derem die Studien von Schwind et al. (2000) und Erneman et al. (2005), welche die TCP-

Phasenbildung in austenitischen Stählen modellierten, und von Schneider et al. (2005), die 

sich mit verschiedenen Ausscheidungen in ferritischen Stählen beschäftigten [Sch00, 

Ern05, Sch05]. Der Nachteil dieser Methoden liegt trotz der vollständigen Berechnung des 

Konzentrationsprofils in den sehr hohen Rechenzeiten und der komplexen Implementie-

rung eines Multikomponenten-Diffusionsmodells. 

 

Daher werden in jüngerer Zeit meist Modelle der zweiten Gruppe bevorzugt, die wie oben 

erläutert den Konzentrationsgradienten an der Grenzfläche vereinfacht beschreiben und 

so die zeitaufwändige vollständige Lösung der Diffusionsgleichung vermeiden. Hier sind 

insbesondere die Modelle von Sourmail et al. (2003) zur Modellierung der TCP-

Phasenbildung in austenitischen Stählen und von Sieurin et al. (2007) zur Beschreibung 

der σ-Phasenbildung in Duplexstählen zu nennen [Sou03, Sie07]. Sourmail verwendet 

allerdings für die Berechnung der Grenzflächenwachstumrate und der Grenzflächenkon-

zentration einen iterativen Algorithmus, der aufgrund seiner Komplexität kaum auf Nickel-

basis-Superlegierungen mit 10 oder mehr Elementen erweitert werden kann. Selbst in sei-

ner Arbeit konnten nicht einmal alle Legierungselemente der wesentlich einfacher zusam-

mengesetzten Stähle bei den Simulationen berücksichtigt werden. Dies ist für die vorlie-

gende Arbeit nicht akzeptabel. Außerdem berechnet Sourmail die Kapillaritätseffekte an 

der Grenzfläche mit analytischen Methoden, die aber streng genommen auf verdünnte 

Lösungen beschränkt und außerdem so komplex sind, dass sie nur schwer praktisch an-

gewandt werden können.  

 

Die Arbeit von Sieurin et al. (2007) beschränkt sich auf eine ausschließlich quasibinäre 

Beschreibung der Ausscheidung, d.h. es wird ein dominierendes Element angenommen. 

Insbesondere wenn schnell diffundierende Elemente wie Kohlenstoff oder Bor vorliegen, 

ist die Annahme aufgrund der großen Unterschiede der Diffusionskoeffizienten jedoch un-

zureichend. Allerdings ist sie in Hinblick auf die zeitaufwändige Berechnung des Gleich-

gewichts an der Grenzfläche vorteilhaft. Daher wird das Modell von Sieurin et al. trotz der 
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Einschränkungen auch in dieser Arbeit teilweise für die Modellierung der Ausscheidungs-

kinetik genutzt. 

 

Das Modell von Chen et al. (2008) stellt momentan die am weitesten fortgeschrittene Me-

thode zur Berechnung der Wachstumsrate und des Flussgleichgewichts an der Grenzflä-

che dar [Che08]. Das Grundprinzip wird im Kapitel 4.5.2 näher dargestellt, da es in dieser 

Arbeit als Grundlage für weitere Entwicklungen intensiv genutzt wird. Im Grunde lässt sich 

dieses Modell leicht mit einem numerischen Kampmann-Wagner-Modell zur Berechnung 

der Ausscheidungskinetik verschiedener Phasen koppeln.  

 

Neben den genannten Verfahren existieren noch verschiedene weitere Ansätze wie die 

Phasenfeldmethode und alternative Methoden. Beispiele für den Einsatz der Phasenfeld-

methode sind das Modell von Chen et al. (2004), welches das Wachstum der α-Phase in 

TiAlV-Legierungen beschreibt, und das MICRESS-Modell von Steinbach et al. (1996) 

[Ste96, Che04]. Die Phasenfeldmethode bietet das Potential für zwei- und dreidimensiona-

le Simulationen. Ein anderes Modell auf Basis des thermodynamischen Extremum-

Prinizips wurde von Kozeschnik und Svoboda entwickelt und erfolgreich für verschiedene 

Ausscheidungen angewandt [Koz04, Svo04].  

 

4.5.1 Quasbinäres Modell von Sieurin et al. 

Das quasibinäre Modell von Sieurin et al. (2007) stellt eine einfache Methode zur Simulati-

on der Ausscheidungskinetik dar. Da in einem binären System die Konode eindeutig durch 

das Massengleichgewicht definiert ist, muss sie nicht in jedem Zeitschritt neu berechnet 

werden. Weil die Gleichgewichtsberechnung an der Grenzfläche den zeitaufwändigsten 

Schritt darstellt, ergeben sich damit große Vorteile in Hinblick auf die Rechenzeit. Aller-

dings wird der gesamte Ausscheidungsprozess nur mit der Diffusion des ausscheidungs-

dominierenden Elements simuliert, für das meistens das am langsamsten diffundierende 

Element gewählt wird. Dies muss in einem Multikomponentensystem aber nicht zwingend 

korrekt sein. Das Element muss vorgegeben werden, weil es in einem Multikomponenten-

system nicht a priori bekannt ist.  

 

Im Folgenden werden die Grundgleichungen des Modells wiedergegeben [Sie07]. Das 

quasibinäre Modell beschreibt die Wachstumsgeschwindigkeit sphärischer Ausscheidun-

gen in Abhängigkeit von der dimensionslosen Übersättigung Ui des ausscheidungsdomi-
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nierenden Elements i mit den Konzentrationen der Matrix i
Mc  und der Grenzfläche i

Ic  bzw. 

i
Pc [Sie07]: 

 I
i i
M

i i
I

i
P

c cU
c c

−
=

−
 (4.38) 

Die Wachstumsgeschwindigkeit wird mit dem Diffusionskoeffizienten Di des ausschei-

dungsdominierenden Elements i und dem Radius der Ausscheidung r sowie dem halben 

mittleren Abstand der Keimbildungsorte rlim mit einem quasi-stationären Ansatz berechnet 

[Sie07]: 
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( )( )
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Dabei ist Z(U) ein Maß für die Übersättigung und folgendermaßen definiert: 
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U
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Der halbe mittlere Abstand der Keimbildungsorte kann durch die Anzahl der Keimplätze 

näherungsweise folgendermaßen abgeschätzt werden: 

 
3

0

1
limr

N
=  (4.41) 

Durch den letzten Faktor in der Gleichung (4.39) wird berücksichtigt, dass sich die Diffusi-

onsfelder der einzelnen Ausscheidungen nach einiger Zeit überlappen und dadurch das 

Wachstum gebremst wird, wenn das System das thermodynamische Gleichgewicht er-

reicht hat. Der Volumenanteil der Ausscheidungsphase berechnet sich unter Annahme 

sphärischer Ausscheidungen zunächst ohne Berücksichtigung eines eventuellen Zusam-

menstoßens der Ausscheidungen mit dem Radius der Ausscheidungen r(t) und der Anzahl 

der Keime N(t) wie folgt: 

 ( ) ( ) ( )34
3eV t r t N tπ=  (4.42) 

Bei großen Volumenanteilen der Ausscheidungsphase muss weiterhin beachtet werden, 

dass nicht nur die Diffusionsfelder, sondern auch die Ausscheidungen selbst zusammen-

stoßen und daher in ihrem Wachstum behindert werden. Dies kann mit Hilfe des klassi-

schen Johnson-Mehl-Avrami-Ansatzes berücksichtigt werden, wobei Ve das Volumen oh-

ne Modellierung der Behinderung ist [Sie07]: 

 ( ) ( )( )1 exp eV t V t= − −  (4.43) 

Im Allgemeinen kann dieser Effekt aber bei der Ausscheidung der TCP-Phasen in Super-

legierungen vernachlässigt werden, da deren Volumenanteile meist unter 10% liegen. Für 
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die Anwendung des Modells muss die Gleichung (4.39) mit einem Keimbildungsmodell  

gekoppelt gelöst werden. 

 

Es stellt sich heraus, dass diese Gleichungen steif und damit schwierig zu lösen sind. Die 

Funktion ode23s von MATLAB ist speziell für diese steifen Systeme geeignet und wurde 

daher zur Lösung der Gleichungen angewandt. Die Rechenzeiten liegen damit in der Grö-

ßenordnung von Sekunden. 

 

4.5.2 Multikomponentenmodell des Flussgleichgewichts von Chen et al. 

Tatsächlich herrscht an der Grenzfläche eines Multikomponentensystems ein komplexes 

Flussgleichgewicht, das durch alle Elemente beeinflusst wird und im Allgemeinen nicht 

dem Massengleichgewicht entspricht. Für dieses Flussgleichgewicht wird in Anlehnung an 

die Ableitungen von Chen et al. (2008) in dem folgenden Kapitel eine Beschreibung abge-

leitet [Che08]. Beim diffusionskontrollierten Wachstum bildet sich ein Konzentrationsprofil 

für jedes Legierungselement i aus (siehe Abbildung 4.4). Die Grenzfläche zwischen Matrix 

und Ausscheidung ist nach Chen et al. (2008) zu jedem Zeitpunkt im Gleichgewicht 

[Che08]: 

 
 

1. lokales thermodynamisches Gleichgewicht zwischen der Matrix mit der Zusammen-

setzung i
Ic und der Ausscheidung mit der Zusammensetzung i

Pc  

2. Flussgleichgewicht für alle Legierungselemente i an der Grenzfläche 
 

 

Lokales Gleichgewicht bedeutet, dass die Grenzfläche im thermodynamischen Gleichge-

wicht steht, dieses aber in einem Multikomponentensystem nicht zwangsläufig dem globa-

len Gleichgewicht der gesamten Legierung entsprechen muss. 

 

Nach der Gibbs’schen Phasenregel gibt es für zwei koexistierende Festkörperphasen, also 

Matrix und Ausscheidung (P = 2), bei konstanter Temperatur im binären System (N = 2) 

nur einen einzigen Freiheitsgrad f = 1. 

 1f N P= − +  (4.44) 

Das bedeutet, dass im binären System nur eine einzige eindeutige Konode existiert und 

somit lokales und globales Gleichgewicht an der Grenzfläche immer identisch sind. Im ter-

nären oder Multikomponentensystem (N ≥ 3) ist die Situation anders, da für das Zweipha-
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sengleichgewicht der Freiheitsgrad f ≥ 2 gilt. Damit existieren im isothermen System un-

endlich viele Konoden, die das thermodynamische Gleichgewicht (1) erfüllen (siehe 

Abbildung 4.5). Welche Konode in diesem Fall vom System eingestellt wird, entscheidet 

sich durch eine weitere Bedingung an der Grenzfläche, nämlich das Flussgleichgewicht für 

alle Legierungselemente (2), welches ebenfalls erfüllt sein muss. Diejenige Konode, die 

die globale Zusammensetzung (Matrixzusammensetzung i
Mc ) des Systems enthält, wird 

als Massengleichgewichtskonode bezeichnet (siehe Abbildung 4.5). Mit zunehmendem 

Ausscheidungsgrad nähert sich das lokale Gleichgewicht an der Grenzfläche immer mehr 

dem globalen Gleichgewicht an, da dies der thermodynamisch günstigste Zustand ist.  
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cB

cM
i

cP
i

γ

(b)

(a)

r

γ+P
cI

i

Konode

cM
icI
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Abbildung 4.5: Resultierendes Diffusionsprofil in Abhängigkeit von der Position r (links) bei 
(a) globalem Gleichgewicht (Massengleichgewichtskonode) mit der Zusammensetzung P 
und (b) lokalem Gleichgewicht an der Grenzfläche in einem ternären System Ni-A-B.  
 

Im Folgenden wird die Berechnung des Grenzflächengleichgewichts nach Chen et al. 

(2008) dargestellt [Che08]. Das lokale Gleichgewicht (1) ist für alle Elemente i unter Ein-

beziehung von Nickel durch die Bedingung gleicher chemischer Potentiale µi von Matrix- 

und Ausscheidungsphase an der Grenzfläche definiert. 

 i i
P Iμ μ=  (4.45) 

Für n Legierungselemente (mit Nickel) ergeben sich n Gleichungen für das lokale thermo-

dynamische Gleichgewicht. 

 

Das Flussgleichgewicht an der Grenzfläche (2) bestimmt, welches lokale thermodynami-

sche Gleichgewicht eingestellt wird. Der Fluss von Atomen ij
r

 über die Grenzfläche hängt 

von der Wachstumsgeschwindigkeit v und der Differenz zwischen der Konzentration der 

Ausscheidung i
Pc und der Konzentration in der Matrix i

Ic  unmittelbar neben der Ausschei-

dung ab (siehe Abbildung 4.4) [Che08]: 
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 ( )i i
i I Pj v c c= ⋅ −
r

 (4.46) 

Dieser Fluss über die Grenzfläche entsteht durch Diffusion aufgrund des Konzentrations-

gradienten in der Matrix an der Grenzfläche (siehe Abbildung 4.4). Mit dem 1. Fick’schen 

Gesetz für Multikomponentensysteme (4.24) gilt für den Fluss ij
r

 (siehe Kapitel 4.4.1): 
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Im Gleichgewicht herrscht Massenerhaltung, und es existieren daher für jedes einzelne 

Legierungselement außer dem abhängigen Element Nickel folgende n-1 Flussgleichge-

wichte aus (4.46) und (4.47) [Che08]: 
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Man erkennt nun, warum das lokale Gleichgewicht mit den Konzentrationen i
Pc und i

Ic  

nicht unbedingt dem globalen Gleichgewicht entsprechen muss. Die Grenzfläche bewegt 

sich mit der eindeutig definierten Wachstumsgeschwindigkeit v und diese Geschwindigkeit 

ist für sämtliche Legierungselemente i identisch, da die Grenzfläche nur dann eine eindeu-

tige Phasengrenze darstellt, wenn zu jedem Zeitpunkt alle Elemente dort den Übergang 

von der Matrix- zur Grenzflächenkonzentration haben. Im Allgemeinen erfüllt die Mas-

sengleichgewichtskonode aber nicht das Flussgleichgewicht (4.48), sondern führt auf-

grund der unterschiedlichen Diffusionskoeffizienten zu verschiedenen Wachstumsge-

schwindigkeiten für die verschiedenen Legierungselemente. Dies ist insbesondere dann 

einsichtig, wenn Legierungselemente wie Bor oder Kohlenstoff mit sehr großen Diffusions-

koeffizienten in der Legierung vorhanden sind. Das sich ausbildende lokale Gleichgewicht 

weicht so vom globalen Gleichgewicht ab, dass die veränderte Grenzflächenzusammen-

setzung die Unterschiede bei den Diffusionskoeffizienten ausgleicht. Die dazugehörige 

Konode wird als Flussgleichgewichtskonode bezeichnet. Zur Berechnung der Grenzflä-

cheneigenschaften während des Wachstums müssen also die 2n-1 Variablen der Wachs-

tumsgeschwindigkeit v sowie der Grenzflächenkonzentrationen i
Pc  und i

Ic  für jeden Zeit-

schritt bestimmt werden. Dafür stehen die insgesamt 2n-1 lokalen thermodynamischen 

Gleichgewichte und Flussgleichgewichte zur Verfügung und bilden ein nichtlineares Glei-

chungssystem. Die vollständige Lösung dieses Systems ist aufwändig, da dafür eine Viel-

zahl thermodynamischer Gleichgewichtsberechnungen notwendig ist.  
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5 Ergebnisse und Diskussion 

5.1 Ableitung des eingesetzten Ausscheidungsmodells 

In diesem Kapitel erfolgt die Ableitung des angewandten Modells, welches auf einem so-

genannten numerischen Kampmann-Wagner-Algorithmus (1984) beruht [Kam84]. Nach 

einem Gesamtüberblick folgen die detaillierten Ableitungen der zwei wesentlichen Teile, 

das Keimbildungs- und das Wachstumsmodell.  

Berechnung Matrix-
konzentration im Gleichgewicht γ + γ’

t = 0

Start

neue Keimbildung

Wachstum / Auflösung
existierender Ausscheidungen

Berechnung Konzentrations-
änderung Matrix

p < pmax p = p + 1

p = 0

adaptive Zeitschritte

t = t + dt

Ende

t < tmax

n = n + 1 n < nmax

n = 0

 
Abbildung 5.1: Überblick über das Modell zur Simulation der Ausscheidungskinetik für die 
p Phasen in n Ausscheidungsklassen unter vollständiger Berücksichtigung der Multikom-
ponenteneffekte. 
 

Das entwickelte Multikomponentenausscheidungsmodell sollte folgenden Anforderungen 

genügen: Es muss beliebig viele, typischerweise acht oder mehr Legierungselemente be-

rücksichtigen. Die Berechnung von Ausscheidungssequenzen mit der parallelen Aus-

scheidung von verschiedenen Phasen muss simuliert werden, und die Wechselwirkung mit 
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der γ’-Phase muss vorhanden sein. Aus diesem Grund wurde ein numerisches Kamp-

mann-Wagner-Modell (1984) gewählt, welches für diesen Zweck mit einem CALPHAD-

Modell für die Berechnung der Thermodynamik und der Kinetik gekoppelt wurde [Kam84].  

 

Die Abbildung 5.1 gibt einen Überblick über den Gesamtalgorithmus. Grundlegendes Prin-

zip der Kampmann-Wagner-Methode ist es, die Gesamtheit der Ausscheidungen einer 

bestimmten Phase in Klassen einzuteilen. Eine einzelne Klasse fasst sämtliche Ausschei-

dungen zusammen, die näherungsweise zur selben Zeit ausgeschieden wurden. Daher 

wird eine Klasse von Ausscheidungen durch die Anzahl der darin befindlichen Ausschei-

dungen N, einem aufgrund der zeitgleichen Keimbildung einheitlichen Radius der Aus-

scheidungen r sowie dem Zeitpunkt der Keimbildung tK eindeutig definiert. In der 

Abbildung 5.2 werden drei Zeitschritte des Algorithmus exemplarisch dargestellt.  

 

b)a) c)

Klasse 1

Klasse 2

Klasse 3

 
Abbildung 5.2: Prinzip der Ausscheidungsmodellierung. In jedem Zeitschritt findet neue 
Keimbildung aufgrund der Triebkraft statt, außerdem wachsen die vorhandenen Ausschei-
dungen. (a) Zeitschritt 1, (b) Zeitschritt 2 und (c) Zeitschritt 3. Sämtliche Ausscheidungen, 
die sich in einem bestimmten Zeitschritt bilden, werden zu einer bestimmten Keimklasse (1, 
2, ..., n) zusammengefasst. Diese ist durch die Anzahl der Keime N in der Klasse, den 
(einheitlichen) Radius r und den Zeitpunkt der Keimbildung tk eindeutig definiert. Die Zu-
gehörigkeit zur jeweiligen Keimklasse wird in der Grafik durch den Stil der Linien symboli-
siert (Klase 1: durchgezogen, Klasse 2: gestrichelt, Klasse 3: gepunktet). 
 

 

In dem eingesetzten Algorithmus wird in jedem Zeitschritt zunächst die aktuelle Keimbil-

dungsrate berechnet. Überschreitet diese eine bestimmte definierbare Schwelle, so wird 

eine neue Keimbildungsklasse zu den bereits vorhandenen hinzugefügt. Sie umfasst alle 

in diesem Zeitschritt neu gebildeten Keime. Die Anzahl wird auf Grundlage der Keimbil-

dungsrate berechnet und stellt ein Charakteristikum der Keimklasse dar. Nach diesem 

Schritt wird das Wachstum sämtlicher bereits im System vorhandener Keimklassen ermit-

telt. Dies geschieht für jede Keimklasse separat, da diese jeweils zu unterschiedlichen Zei-

ten gebildet wurden. Die Wachstumsrate berechnet sich unter Berücksichtigung der aktu-

ellen Matrixkonzentration, die durch Ab- bzw. Anreicherung während des Ausscheidungs-
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prozesses kontinuierlich verändert wird. Nach Berechnung der Wachstumsrate kann das 

neue Ausscheidungsvolumen und somit die Veränderung der Matrixkonzentration in die-

sem Zeitschritt ermittelt werden. Eine besondere Schwierigkeit stellen die verschiedenen 

Zeitskalen dar, welche die Ausscheidung charakterisieren. Während die Zeitskala der 

Keimbildung im Sekundenbereich liegt, wird der Gleichgewichtszustand erst nach zehn-

tausenden von Stunden erreicht. Dem muss durch den Einsatz adaptiver Zeitschritte 

Rechnung getragen werden. Da die zugrundeliegende CALPHAD-Methode nicht auf be-

stimmte Legierungssysteme beschränkt ist, kann das Modell im Prinzip für beliebige Aus-

scheidungsprozesse angewendet werden. 

5.1.1 Keimbildungsmodell 

Das Keimbildungsmodell dient zur Berechnung der Keimbildungsrate zu einem beliebigen 

Zeitpunkt. Diese wird in erster Linie durch die Übersättigung der Matrixphase bestimmt 

und reduziert sich deshalb mit zunehmendem Ausscheidungsgrad immer stärker. Es muss 

beachtet werden, dass die Anzahl der Keime physikalisch durch die geeigneten Plätze für 

die heterogene Keimbildung, also Fehlstellen wie Korngrenzen, Stapelfehler, Versetzun-

gen bzw. Versetzungsnetzwerke oder Leerstellen, beschränkt ist. Die heterogene ist ge-

genüber der homogenen Keimbildung aufgrund der reduzierten Aktivierungsenergie der 

Keimbildung an diesen Fehlstellen bevorzugt. 

r*

r

ΔG

 

 

Abbildung 5.3: Qualitative Darstellung der unterschiedlichen Enthalpieterme, die bei der 
Keimbildung eine Rolle spielen. Die Summe aller Einflüsse ist in der gestrichelten Kurve 
zusammengefasst. Nur Keime, die größer als der kritische Radius r* sind, wachsen stabil 
weiter. 
 

In dieser Arbeit werden sehr komplexe Superlegierungen betrachtet. Bisher stehen aber 

für die Multikomponentenkeimbildung keine geeigneten Theorien zur Verfügung [Svo04]. 

Aus diesem Grund wird in Übereinstimmung mit der Literatur die klassische Keimbildungs-

theorie angewandt [Sou03, Svo04, Sie07], die ursprünglich nur für binäre Systeme entwi-

ckelt wurde.  
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Hierbei wird die Enthalpie eines Keims durch die thermodynamische Triebkraft ΔGv, die 

Grenzflächenenergie γ sowie die Verformungsenthalpie ΔGs aufgrund der Fehlpassung 

des Keims in der Matrix beschrieben: 

 · · ·v i i s het
i

G V G A V G fγΔ = − Δ + + Δ∑  (5.1) 

 

Diese Größen sind in der Abbildung 5.3 qualitativ abhängig vom Radius dargestellt. Man 

erkennt, dass ein Keim erst eine kritische Größe r* erreichen muss, um selbständig unter 

Enthalpiegewinn weiter zu wachsen. Diese Größe wird durch das Maximum der Enthalpie-

funktion bestimmt und lässt sich daher durch Ableitung von (5.1) für einen sphärischen 

Keim wie folgt berechnen: 

 * 2
·v s het

r
G G f

γ
=

Δ − Δ
 (5.2) 

In der Gleichung (5.2) wird zusätzlich berücksichtigt, dass die Verspannungsenthalpie ΔGs 

bei der heterogenen Keimbildung reduziert ist. Ein Beispiel dafür ist die Keimbildung im 

Spannungsfeld einer Versetzung. Dieser Effekt wird über den Faktor fhet berücksichtigt, der 

von der Art der jeweiligen Fehlstelle abhängig ist. 

 

Die zum kritischen Radius r* gehörige freie Enthalpie ΔG* ist die Aktivierungsenthalpie, die 

aufgebracht werden muss, um den Keim zu bilden: 

 
( )

3
*

2
16

3· ·v s het

G
G G f

πγ
Δ =

Δ − Δ
 (5.3) 

Ein Keim wird aufgrund der thermischen bedingten Selbstdiffusion der Atome gebildet. 

Dabei entstehen durch Fluktuationen der thermischen Energie zufällig Bereiche in der 

Matrix, in denen die Konzentration der der neuen Ausscheidungsphase entspricht. Ist der 

Radius dieses Bereichs zufällig größer als der kritische Radius r*, so wächst der Keim sta-

bil weiter. Ist der Radius kleiner, so ist der Keim instabil und löst sich sofort wieder auf. Die 

Keimbildungsrate hängt damit einerseits von der Aktivierungsenergie der Keimbildung ΔG* 

ab, was sich mit einem Boltzmann-Term ( )( )* / kexp G T−Δ beschreiben lässt. Andererseits 

ist die Keimbildungsrate aber auch davon bestimmt, wie oft die Atome zufällig einen Be-

reich mit der richtigen Zusammensetzung bilden. Dies wird durch den Faktor B beschrie-

ben, der die Häufigkeit solcher Ereignisse darstellt. Er wird durch die Schwingungsfre-

quenz der Atome ω, die Anzahl der verfügbaren Keimbildungsorte N0 und die Aktivie-

rungsenergie ΔGt der Selbstdiffusion im Gitter bestimmt. Da das Modell ursprünglich für 
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binäre Systeme hergeleitet wurde, muss für ΔGt das die Ausscheidung dominierende Ele-

ment ausgewählt werden. Für die Häufigkeit der Keimbildungsereignisse B gilt so Folgen-

des [Por09]: 

 0· ·
k

tGB N exp
T

ω Δ⎛ ⎞= −⎜ ⎟
⎝ ⎠

 (5.4) 

Damit ergibt sich für die heterogene Keimbildungsrate [Por09]: 

 
*

0
d · · ·
d k k

r tGN GN exp exp
t T T

ω
⎛ ⎞−Δ −Δ⎛ ⎞= ⎜ ⎟⎜ ⎟

⎝ ⎠ ⎝ ⎠
 (5.5) 

Sourmail (2002) beschreibt die Schwingungsfrequenz der Atome ω temperaturabhängig 

mit der Boltzmann-Konstante k und der Planck’schen Konstante h wie folgt [Sou02]: 

 k
h
Tω =  (5.6) 

Die Anzahl der Fehlstellen N0 hängt von der Art der heterogenen Keimbildung ab, bei-

spielsweise liegt die Versetzungsdichte in Metallen zwischen 108 und 1018 m-2. Wenn 

sämtliche verfügbaren Keimbildungsplätze mit Ausscheidungen belegt sind, muss die 

Keimbildung beendet sein. Die Keimbildungsrate berücksichtigt dies bisher noch nicht. 

Dazu wird ein zusätzlicher Faktor (1 - N(t) / N0) eingeführt [Sie07]. Damit geht die Keimbil-

dungsrate gegen null, sobald die Anzahl der Ausscheidungen die Zahl der verfügbaren 

Keimbildungsplätze erreicht.  

 
0

d ( )d ( ) ( )1
d d

rN tN t N t
t N t

⎛ ⎞
= −⎜ ⎟

⎝ ⎠
 (5.7) 

Gleichung (5.7) beschreibt in Verbindung mit (5.5) die Entwicklung der Anzahl der gebilde-

ten Keime in Abhängigkeit von der Zeit. 

 

Einbeziehung der Kapillarität 

Zur Entstehung eines Keims muss eine gekrümmte Grenzfläche gebildet werden. Die 

Krümmung stellt einen energetisch ungünstigen Zustand dar und führt zu einer höheren 

Enthalpie des Keims, als dies für eine ebene Grenzfläche der Fall ist. Vereinfachend wer-

den sphärische Keime angenommen, obwohl dies je nach Fehlpassung und Grenzflä-

chenenergie nicht immer zutrifft. Die zusätzliche Enthalpie durch eine gekrümmte Grenz-

fläche lässt sich für eine Kugel mit der Grenzflächenenergie γ, dem molaren Volumen der 

Ausscheidung Vm und dem Krümmungsradius r berechnen [Por09]: 

 2 m
kap

VG
r

γ
Δ =  (5.8) 
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Die Abbildung 5.4 veranschaulicht, dass die Krümmung sowohl die Grenzflächenkonzent-

rationen der Matrix als auch die der Ausscheidung gegenüber einer ungekrümmten Grenz-

fläche verändert. Man benötigt diese veränderten Grenzflächenkonzentrationen für das 

Ausscheidungsmodell. Für ein binäres System lässt sich die Konzentration in der Matrix 

nahe der Grenzfläche aus der Konzentration an der ungekrümmten Oberfläche cI leicht 

analytisch berechnen [Por09]: 

 ( ) 2· 1
Rkap I

mr c
Tr

c Vγ⎛ ⎞= +⎜ ⎟
⎝ ⎠

 (5.9) 

Eine einfache Beispielrechnung zeigt, dass der Kapillaritätseinfluss nur für kleine Krüm-

mungsradien eine große Rolle spielt. Die Ergebnisse sind in der Tabelle 5.1 dargestellt. 

Offensichtlich kann man den Kapillaritätseinfluss bei einem Radius von größer als 100 nm 

weitgehend vernachlässigen.  

 

Tabelle 5.1: Beispielhafte Berechnung der Erhöhung der Konzentration an der Grenzflä-
che eines gekrümmten Keims in einem binären System mit einer Grenzflächenenergie von 
0,5 J m-2 bei 800 °C. Das Molvolumen wird als 1·10-5 m3 mol-1 angenommen. 
Radius r / nm 1 10 100 

Konzentrationsüberhöhung an der Grenzfläche cKap / cI 2,12 1,10 1,01 

 

G

c

GM

GP

cI cPcI,kap cP,kap  
Abbildung 5.4: Gibbs’sche Freien Enthalpien der Matrixphase und der Ausscheidungspha-
se mit ungekrümmter (durchgezogene Linien) bzw. gekrümmter Grenzfläche (gestrichelte 
Linien). 
 

Für Multikomponentensysteme lässt sich keine exakte geschlossene Lösung des Kapillari-

tätsproblems angeben. In der vorliegenden Arbeit wurde aber ausgenutzt, dass bei der 

Anwendung der CALPHAD-Methode der zusätzliche Enthalpieterm unmittelbar zu der 

Enthalpie der Phase in der thermodynamischen Datenbank addiert und somit das Gleich-

gewicht für die gekrümmte Phase direkt mit der CALPHAD-Methode berechnet werden 

kann: 
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 2· ·
kap Datenbank

mVG G
r

γ
Δ Δ= +  (5.10) 

Diese Methode stellt die allgemeinst mögliche Lösung dar. Die einzige Annahme ist die 

der sphärischen Keimmorphologie. Ein alternatives Verfahren ist zum Beispiel das von 

Sourmail (2002), welcher geschlossene Näherungsgleichungen entwickelte. Diese sind 

aber nur für verdünnte Lösungen gültig und zudem sehr kompliziert [Sou02]. 

 

Einbeziehung von Fehlpassungsspannungen 

Bei der Modellierung werden die Fehlpassungsspannungen berücksichtigt, weil sich im 

Allgemeinen die molaren Volumina der neu gebildeten Ausscheidungsphase und der Mat-

rixphase unterscheiden. Da das Volumen des neuen Keims die bisherige Matrixregion 

einnimmt, wird Dehnung und damit eine zusätzliche Verformungsenthalpie in das System 

eingebracht, die bei der Keimbildung überwunden werden muss. Tatsächlich ist das 

Spannungsfeld um den Keim, der als kohärent angenommen wird, sehr komplex. Außer-

dem können in der Matrix auch Plastifizierungen auftreten, und die E-Moduli von Matrix 

und Ausscheidung sind nicht identisch. Diese Effekte werden hier nicht berücksichtigt, weil 

die verwendeten klassischen Keimbildungsmodelle selbst bereits eine erhebliche Verein-

fachung darstellen und ein komplizierteres Modell der Verformungsenthalpie des Keims 

nicht rechtfertigen würden. Deshalb wird in der Folge angenommen, dass sich ein elasti-

sches isotropes Spannungsfeld um den sphärischen Keim bildet und die E-Moduli von 

Matrix und Ausscheidung identisch sind. Unter diesen Annahmen wurde von Kato et al. 

(1996) ein Term für die Verformungsenthalpie ΔGs bei der Fehlpassungsdehnung ε und 

der Querkontraktionszahl ν sowie dem Schubmodul G abgeleitet, welcher hier für die Be-

rechnung der Fehlpassungsenthalpie genutzt wird [Kat96]: 

 ( ) 22· 1
1sG G

ν
ε

ν
+

Δ =
−

 (5.11) 

Der Schubmodul hängt mit dem E-Modul über die Querkontraktionszahl zusammen: 

 ( )· 12·E G ν= +  (5.12) 

Die Fehlpassungsdehnung ε wird aus den Gitterkonstanten der Matrixphase aM und der 

Ausscheidung aP berechnet: 

 M P

M

a a
a

ε −
=  (5.13) 

Für nicht-kubische Kristallstrukturen unterscheidet sich die Fehlpassung in den verschie-

denen Richtungen. In diesem Fall wird vereinfacht die mittlere Fehlpassung der Ausschei-

dung über alle Richtungen berechnet. 
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5.1.2 Wachstumsmodell 

Da das Wachstum der Ausscheidungen diffusionsgesteuert ist, wird die Wachstumsge-

schwindigkeit vor allem durch das lokale Gleichgewicht an der Grenzfläche zwischen Mat-

rix und Ausscheidung bestimmt (siehe Kapitel 4.5.2). Zunächst wird in diesem Abschnitt 

die Berechnung des Grenzflächengleichgewichts und der Wachstumsrate für sphärische 

Ausscheidungen abgeleitet. Anschließend wird das Modell für die Berechnung der Matrix-

an- bzw. abreicherung während des Ausscheidungsprozesses vorgestellt. Zuletzt folgt die 

Verallgemeinerung auf nicht-sphärische Ausscheidungen. 

 

Wachstumsrate und Gleichgewicht an der Grenzfläche 

An der Grenzfläche in einem Multikomponentensystem herrscht wie im Kapitel 4.5.2 abge-

leitet ein Flussgleichgewicht. Eine korrekte Berechnung der Ausscheidungszusammenset-

zung und der Wachstumsrate erfordert die Ermittlung dieses Flussgleichgewichts in jedem 

Zeitschritt. Die Abbildung 5.5 zeigt das typische Konzentrationsprofil an der Grenzfläche 

für ein beliebiges Element i.  

P
cI

i

cM
i

c

x

d= ri iζ

r

Matrix

cP
i

dc/dx

 

Abbildung 5.5: Analytische Beschreibung des Konzentrationsgradienten an der Grenzflä-
che mit der effektiven Diffusionslänge di. 
 

Solche Profile lassen sich für alle Elemente im System zeichnen. Die Lage der Grenzflä-

che zwischen Matrix und Ausscheidung muss für alle Elemente identisch sein. Im Kapitel 

4.5.2 konnte gezeigt werden, dass für die Berechnung des Flussgleichgewichts nur der 

Konzentrationsgradient in der Matrix genau an der Grenzfläche bekannt sein muss. Daher 

wird im Folgenden angelehnt an die Arbeit von Chen et al. (2008) zunächst ein Verfahren 

zur Berechnung dieses Gradienten abgeleitet [Che08]. Zunächst wird das Konzentrations-

profil des Legierungselements i betrachtet. Wir definieren die effektive Diffusionslänge di, 
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durch die sich der Konzentrationsgradient an der Grenzfläche mit der Matrix- i
Mc und der 

Grenzflächenkonzentration i
Ic beschreiben lässt. 

 
i i
M I

i
i

c cc
d
−

∇ =  (5.14) 

Nach Chen et al. (2008) ergibt die exakte analytische Lösung des Wachstumsproblems für 

ein binäres System, dass die effektive Diffusionslänge di direkt proportional zum Radius 

der Ausscheidung r ist und der Proportionalitätsfaktor ξi durch die dimensionslose Über-

sättigung Ui gegeben ist. Ui wurde bereits in der Gleichung (4.38) festgelegt [Che08]. 

 22
i

i i
iW

d U r rξ==  (5.15) 

Also gilt für den Proportionalitätsfaktor ξi Folgendes [Che08]: 

 22
i

i
i

U
W

ξ =  (5.16) 

Der Faktor Wi hängt dabei auch mit der Übersättigung zusammen und wird mit der kom-

plementären Fehlerfunktion erfc(x) wie folgt definiert [Che08]: 

 ( ) ( )2 3 222 i i i i iW exp erfcW W W Uπ− =  (5.17) 

Der Proportionalitätsfaktor ξi geht für kleine Übersättigungen gegen eins und für große 

Übersättigungen gegen null, was bedeutet, dass bei großen Übersättigungen der Gradient 

und damit die Wachstumsrate sehr groß werden. Damit haben wir den Gradienten an der 

Grenzfläche zwischen Matrix und Ausscheidung für eine binäre Legierung analytisch exakt 

durch die Übersättigung und den jeweiligen Radius der Ausscheidung beschrieben. Nach 

Chen et al. (2008) gelten die abgeleiteten Gleichungen auch in einem Multikomponenten-

system unabhängig für alle Elemente [Che08]. Die Flussgleichgewichte aus (4.48) können 

somit für alle Legierungselemente unabhängig aufgestellt werden. Sie sind sowohl für das 

Wachstum als auch die Auflösung in einem Multikomponentensystem gültig. 

 ( )
1

1

i in
i i n
P ij

M I
I

j i

c cc c D
r

v
ξ

−

=

−
− = ∑ %  (5.18) 

Da damit die Konzentrationsgradienten an der Grenzfläche berechenbar werden, sind 

sämtliche Größen des Flussgleichgewichts und des lokalen thermodynamischen Gleich-

gewichts nun bekannt. Die Wachstumsgeschwindigkeit v sowie die Grenzflächenkonzent-

rationen i
Ic  und i

Pc können damit bestimmt werden. Das Modell ist für beliebige große und 

kleine Übersättigungen gültig. Es erweist sich als vorteilhaft, die Berechnungen nicht mit 

Diffusionkoeffizienten, sondern mit Hilfe von Mobilitäten durchzuführen, da nur (n-1) Mobi-

litäten anstelle von (n-1)x(n-1) Diffusionkoeffizienten notwendig sind (siehe Kapitel 4.4.1). 
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Außerdem beschreiben die Mobilitäten die Diffusion unmittelbar auf Grundlage der tat-

sächlichen physikalischen Ursache, nämlich den chemischen Potentialgradienten. Daher 

wird die Gleichung (5.18) entsprechend ersetzt. Die Nichtdiagonalelemente der Diffusions-

koeffizientenmatrix ijD  werden als Kreuzdiffusionskoeffizienten bezeichnet und beschrei-

ben die Wechselwirkung der diffundierenden Spezies mit den anderen Spezies im Gitter. 

Alle Diffusionskoeffizienten lassen sich durch die Mobilitäten Mi in Verbindung mit einem 

thermodynamischen Faktor ausdrücken, der durch den Gradienten des chemischen Po-

tentials / cμ∂ ∂  definiert wird (siehe Kapitel 4.4.1): 

 n i
ik i i

k

D c M
c
μ∂

=
∂

%  (5.19) 

Für den Fluss in der Matrix an der Grenzfläche ergibt sich damit: 

 i ii ij c M μ= − ∇
r

 (5.20) 

Und dann gilt für das Flussgleichgewicht: 

 ( )
i

i i
i
M

i
I

IP
i

I
ic c c M

R
v μ

ξ
μ−

− =  (5.21) 

Diese Gleichung kann nun in Verbindung mit dem lokalen thermodynamischen Gleichge-

wicht zur Berechnung der Wachstumsgeschwindigkeit v und der Grenzflächenkonzentrati-

onen i
Ic sowie i

Pc verwendet werden. Mit fortschreitendem Ausscheidungsgrad verändert 

sich die Matrixkonzentration durch An- bzw. Abreicherung. Eine Folge davon ist, dass das 

Flussgleichgewicht an der Grenzfläche, welches gemäß Gleichung (5.21) auch von der 

Matrixkonzentration abhängt, in Richtung des globalen Gleichgewichts verschoben wird. 

Also nähert sich die Flussgleichgewichtskonode zunehmend der Massengleichge-

wichtskonode. Das nichtlineare Gleichungssystem aus lokalem thermodynamischen 

Gleichgewicht und Flussgleichgewicht lässt sich beispielsweise für ein System Ni-A-B-C-D 

wie folgt darstellen: 
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Die insgesamt 9 Unbekannten dieses Systems sind die Wachstumsgeschwindigkeit v und 

die Grenzflächenkonzentrationen A D
P Pc cK  bzw. A D

I Ic cK . Die Mobilitäten Mi können unmit-

telbar aus Datenbanken bestimmt werden, und die chemischen Potentiale µ werden mit 

der CALPHAD-Methode berechnet.  

 

In der Literatur werden zur Beschreibung des Flussgleichgewichts verschiedene Ansätze 

genutzt. Die Modelle von Sourmail (2002) und Robson (1997) vernachlässigen die Kreuz-

diffusionsterme, was in vielen Legierungen eine schlechte Näherung darstellt, zumal mit 

den heutigen ausgereiften Datenbanken präzise Erkenntnisse über die Kreuzdiffusionsef-

fekte vorliegen. Außerdem beschränken sich die Modelle auf ternäre Systeme (Robson) 

bzw. berücksichtigten die Multikomponenteneffekte nur näherungsweise (Sourmail). Das 

hier vorgestellte Modell modelliert dagegen die Multikomponenteneffekte und die Kreuzdif-

fusionsterme vollständig. 
 

Änderung der Matrixkonzentration aufgrund der Massenerhaltung 

Durch die Beschränkung der Beschreibung der Konzentrationsprofile auf den Gradienten 

an der Grenzfläche stehen für die Berechnung der An- bzw. Abreicherung der Matrix mit 

zunehmendem Ausscheidungsgrad die erforderlichen Konzentrationsdaten nicht unmittel-

bar zur Verfügung. Im Folgenden wird daher ein Verfahren abgeleitet, welches die Kon-

zentrationsänderung in der Matrix idc  auch ohne vollständige Lösung der Diffusionsglei-

chung nur unter Nutzung der Ausscheidungszusammensetzung und der Grenzflächen-

konzentrationen bestimmen kann.  

P Matrix
cI

cP

cM

c

x

c0

1
2

 
Abbildung 5.6: Schematische Darstellung des Massengleichgewichts für ein Element i 
zwischen Ausscheidung (1) und Matrix (2). Die Verarmungszone nahe der Ausscheidung 
wird dabei vernachlässigt. c0 ist die Konzentration in der Matrix vor Beginn der Ausschei-
dung. 
 

Der mittlere Abstand zwischen zwei Ausscheidungen beträgt bei einer typischen Aus-

scheidungsdichte von 1·1015 m-3 ca. 10 µm, und das Diffusionsfeld einer einzelnen Aus-
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scheidung hat daher einen Radius von etwa 5 µm. Man kann deswegen annehmen, dass 

die Diffusion innerhalb dieses Bereichs relativ schnell erfolgt und die Matrixkonzentration 
i
Mc  überall gleich ist (siehe Abbildung 5.6). Diese Annahme ist insbesondere für plättchen-

förmige Ausscheidungen nur eingeschränkt gültig und erfordert die Einführung von Form-

faktoren. Die Massenerhaltung gilt für alle Elemente i mit den Ausscheidungsphasen j wie 

folgt (siehe Bereiche (1) und (2) in der Abbildung 5.6), wobei 0
ic  die Konzentration in der 

Matrix vor Beginn der Ausscheidung ist: 

 ( ) ( ), 0 00 0
( · ·) 0

j
MPV Vi i i i

P j M
j

c V c dV cc dV⎡ ⎤− + −⎢ =⎥⎣ ⎦∑ ∫ ∫  (5.23) 

Das Volumen der Matrix VM hängt unmittelbar mit den Ausscheidungsvolumina j
PV  der 

Phasen j zusammen: 

 1 j
M P

j

VV = − ∑  (5.24) 

Mit Gleichung (5.23) und unter Berücksichtigung der konstanten Matrixkonzentration i
Mc  

gilt: 

 ( ) ( )0 0 ,0
· 1 ·( )

j
PVi i j i i

M P P j
j j

cc V VVc c d
⎛ ⎞ ⎡ ⎤− − =⎜ ⎟ ⎢ ⎥⎣ ⎦⎝ ⎠

−∑ ∑ ∫  (5.25) 

Nach einer Umformung ergibt sich nun die Gleichung (5.26), die es ermöglicht, die Matrix-

konzentration ( )i
Mc t  zu jedem Zeitpunkt t aus der Ausgangskonzentration 0

ic  und dem 

Konzentrationsprofil ( )i
Pc V  in den Ausscheidungsphasen zu berechnen: 
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 (5.26) 

Mit dieser Methode kann das eingesetzte Modell auch Veränderungen in der Zusammen-

setzung der Ausscheidungsphase während der Ausscheidung, wie sie aufgrund der Ver-

schiebung des lokalen Gleichgewichts in Richtung des globalen Gleichgewichts oft auftre-

ten, ohne Näherungen exakt berücksichtigen. 

 

Ausscheidungen mit nicht-sphärischer Geometrie 

Bei der Ausscheidung der TCP-Phasen bilden sich in der Regel keine sphärischen, son-

dern meist plättchenförmige Ausscheidungen (siehe Kapitel 3). Dies muss bei der Model-

lierung berücksichtigt werden, da sich dadurch das Ausscheidungswachstum deutlich ver-

langsamt. Eine exakte Berechnung dieser Effekte ist lediglich mit sehr rechenintensiven 
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zweidimensionalen Modellen möglich, z.B. mit der Phasenfeldmethode. Im Folgenden 

werden daher Formfaktoren abgeleitet, die eine Berechnung der Ausscheidungskinetik mit 

den eindimensionalen Gesetzen für sphärische Ausscheidungen und eine anschließende 

Abbildung dieser Ergebnisse auf nicht-sphärische Ausscheidungen ermöglichen. Dabei 

werden die Formfaktoren genutzt, die von Kozeschnik et al. (2006) für Multikomponenten-

systeme entwickelt wurden [Koz06]. Die nicht-sphärischen Ausscheidungen werden dazu 

einheitlich durch Zylinder mit dem Aspektverhältnis φ beschrieben, wobei r der Radius und 

l die Höhe der Ausscheidungen ist: 

 
2·
l
r

φ =  (5.27) 

Es lässt sich eine Kugel definieren, deren Volumen mit dem Volumen des jeweiligen Aus-

scheidungszylinders übereinstimmt und die den Radius rk hat (siehe Abbildung 5.7). 

rk

φ < 1 φ > 1 l

2r  
Abbildung 5.7: Modellierung nicht-sphärischer Ausscheidungen mittels Zylindern. Ver-
gleich verschiedener Aspektverhältnisse φ und einer äquivalenten sphärischen Ausschei-
dung mit identischem Volumen. 
  

Zunächst werden die Formfaktoren Sj für die Oberfläche der Ausscheidung der Phase k 

und für die Diffusion in der Matrixphase Oj abgeleitet [Koz06]: 

 
1 2
3 30,0,7 3816631jS φ φ

−
+=  (5.28) 

 
2
31,0692jO φ≈  (5.29) 

Diese ermöglichen es dann, das Wachstumsgesetz von Svoboda und Kozeschnik (2004), 

welches ebenfalls für sphärische Ausscheidungen gilt, für nicht-sphärische Teilchen an-

zuwenden [Svo04]. Damit wird mit den Wachstumsgesetzen von Kozeschnik et al. ein Zu-

sammenhang zwischen dem Formfaktor für die Wachstumsrate F(φ) und dem Aspektver-

hältnis φ für Multikomponentensysteme berechnet: 
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 (5.30) 

 Der Formfaktor F ist als die auf φ=1 skalierte Wachstumsrate definiert: 

 ( ) 1·j vFvφ φφ ==  (5.31) 
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Der Zusammenhang ist in der Abbildung 5.8 grafisch dargestellt. Die Gleichung gilt für dif-

fusionskontrolliertes Wachstum unter Annahme konstanter Zusammensetzungen in der 

Ausscheidung und unter Vernachlässigung mechanischer Spannungen [Koz06]. Man er-

kennt, dass der Formfaktor F in der doppelt-logarithmischen Darstellung für ausreichend 

große Ausscheidungen, typischerweise für Ausscheidungen größer als 100 nm, linear mit 

dem Aspektverhältnis φ  zusammenhängt und durch folgendes einfaches Potenzgesetz 

beschrieben werden kann: 

 ( ) 0,6640,976·F φ φ −=  (5.32) 

Im Gegensatz dazu wird die Gleichung (5.30) bei sehr kleinen Ausscheidungen vom Ober-

flächeneinfluss Sk dominiert, und die Wachstumsrate ist in diesem Fall bei φ=1 maximal, 

da dann das optimale Oberflächen- zu Volumenverhältnis vorliegt [Koz06]. 
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Abbildung 5.8: Formfaktor F für die Wachstumsrate nicht-sphärischer Ausscheidungen in 
Abhängigkeit vom Aspektverhältnis der Ausscheidung φ und dem Radius rk 
 

 

Mit steigendem Radius reduziert sich aber dieser Einfluss rasch, und die Diffusion in der 

Matrix beginnt zu dominieren (siehe Abbildung 5.8). Der Übergang zum Potenzgesetz 

hängt von der Grenzflächenenergie und der Triebkraft ab. Da dieser Bereich von den sehr 

groß werdenden TCP-Ausscheidungen rasch durchlaufen wird und weil das Aspektver-

hältnis zu Beginn des Wachstums nicht bekannt ist, wird der Formfaktor in dieser Arbeit 

vereinfachend mit der Gleichung (5.32) beschrieben. In allen Simulationen in dieser Arbeit 

wird immer mit einer äquivalenten sphärischen Ausscheidung mit dem Radius rk gerechnet. 

Zur Transformation auf die reale nicht-sphärische Ausscheidung muss also nur die Ge-

schwindigkeit v im Gleichungssystem (5.22) durch den Formfaktor F dividiert werden: 

 ( ) ( )1·
i

i
i

i i
P i

i

M I
I Ic c c MF v

R
μ μ

ξ
φ − −

− =  (5.33) 
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Für das gesamte Gleichungssystem gilt dann: 
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 (5.34) 

Mit Hilfe des Aspektverhältnisses φ lassen sich daraus die Abmaße der nicht-sphärischen 

Ausscheidung, die Höhe l und die Breite 2r unter Berücksichtigung der Identität der Volu-

mina berechnen: 

 3 24 ·2
3 krV r rπ π φ==  (5.35) 

Damit ergibt sich für die Länge l der Ausscheidung mit der Gleichung (5.27) das Folgende: 

 
2

3
4· ·l V φ

π
=  (5.36) 

Für das dargestellte Modell werden zylindrische Ausscheidungen angenommen, die nur 

näherungsweise der Realität entsprechen. Dabei wird in dem Modell implizit berücksichtigt, 

dass das Hauptwachstum an den kurzen Seiten stattfindet. Die Form der Ausscheidungen 

muss vorgegeben werden, sie ergibt sich nicht aus dem Modell. 
 

5.1.3 Numerische Aspekte 

Implementierung 

Das dargestellte und angewandte Modell wurde mit der Standardprogrammiersprache für 

Simulationsentwicklung, MATLAB, implementiert. Diese bietet den Vorteil einer einfachen 

Kopplung mit grafischen Ausgaben und verfügt bereits über wichtige für die Arbeit not-

wendige Lösungsalgorithmen. Dies sind insbesondere Algorithmen zur Lösung nichtlinea-

rer Gleichungssysteme sowie gewöhnlicher Differentialgleichungen. Die integrierten Algo-

rithmen konnten direkt zur Berechnung der Modellgleichungen angewandt werden.  

 

Der Kern des Modells ist die Lösung des nichtlinearen Gleichungssystems für das lokale 

thermodynamische Gleichgewicht und das Flussgleichgewicht (5.34). Da das System we-

gen der sehr großen zahlenmäßigen Unterschiede zwischen den Flussgleichgewichten 

und den thermodynamischen Gleichgewichten schlecht konditioniert ist, muss das Glei-
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chungssystem in aller Regel vorkonditioniert werden. Dazu müssen einzelne Gleichungen 

so mit Vorfaktoren angepasst werden, dass die Zahlenwerte der verschiedenen Gleichun-

gen in derselben Größenordnung liegen. Dadurch wird nur die numerische Stabilität, nicht 

aber die Lösung selbst beeinflusst. Zur Lösung wird der nichtlineare Optimierungsalgo-

rithmus fsolve von MATLAB verwendet, welcher je nach konkretem Gleichungssystem 

verschiedene Algorithmen wie z.B. den Levenberg-Marquardt-Algorithmus automatisch 

auswählen kann. Trotzdem ist die Lösung des nichtlinearen Gleichungssystems aufgrund 

der vielen notwendigen CALPHAD-Berechnungen sehr zeitaufwändig und macht mehr als 

95% der gesamten Rechenzeit des Modells aus. Im Modell werden, wie im vorherigen Ka-

pitel gezeigt, die chemischen Potentiale von Matrix und Ausscheidung benötigt. Manche 

Elemente wie Tantal sind aber nur in der γ-Matrix und nicht in den TCP-Phasen löslich und 

werden durch das Gleichgewicht von Matrix und Ausscheidung nicht berührt. Diese Ele-

mente dürfen daher in dem Modell nicht bei den Gleichgewichtsberechnungen berücksich-

tigt werden. Die Anzahl der Gleichungen reduziert sich also für jedes Element, welches 

nicht in der Ausscheidung löslich ist, um zwei. Für ein System Ni-A-B-C-D ergibt sich bei-

spielsweise folgendes nichtlineares Gleichungssystem, wenn das Element A nicht in der 

Ausscheidungsphase löslich ist: 
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 (5.37) 

Die Anzahl der Gleichungen hat sich also von neun auf sieben reduziert. 

 

Adaptive Zeitschritte 

Die Simulation der Ausscheidungsprozesse erfordert die Betrachtung zahlreicher Zeitska-

len. Die Keimbildung spielt sich auf einer Skala von Sekunden und weniger ab, während 

das thermodynamische Gleichgewicht teilweise erst nach zehntausenden Stunden erfolgt 

ist. Insbesondere beim Erreichen der Gleichgewichtszusammensetzung sind ausreichend 

kleine Zeitschritte nötig, um eine gute numerische Stabilität zu erhalten. Zur Berücksichti-

gung dieser Effekte werden adaptive Zeitschritte in den Simulationen eingeführt, die mit 

zunehmendem Fortschritt der Ausscheidung größer werden. Das Modell von Sourmail 
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(2002) nutzt beispielsweise keine adaptiven Zeitschritte und benötigt daher sehr hohe Re-

chenkapazitäten, die trotz einfacherer Modellphysik einen sinnvollen Einsatz nicht möglich 

machten [Sou02]. Das genutzte Konzept beruht auf einem potenziellen Anstieg der Zeit-

schritte, welcher durch eine maximal zulässige Zunahme von Ausscheidungsvolumen und 

–radius beschränkt wird. Der g-te Zeitschritt wird zunächst wie folgt berechnet (t0 = tmin): 

 1lg( )( ) 10 gj tt g −+=  (5.38) 

Falls im Verlauf der Simulation die Zunahme der Schrittweite nicht durch Ausscheidungs-

volumen oder –radius beschränkt wird, soll die Simulation die Endzeit tmax nach gges Schrit-

ten erreichen. Daher berechnet sich der Faktor j folgendermaßen: 

 ( )lg lg()max min

ges

t t
g

j =
−

 (5.39) 

Die Schrittweite wird in jedem Zeitschritt g aber nur dann erhöht, wenn die folgenden 

Grenzen für die Zunahme des Ausscheidungsvolumens und des –radius eingehalten wer-

den: 

 1
max

g g

g

V V
V

V
−−

≤ Δ  (5.40) 

 1
max

g g

g

r r
r

r
−−

≤ Δ  (5.41) 

Hierbei sind ΔVmax und Δrmax die maximal zulässigen Änderungen von Volumen und Radi-

us innerhalb eines Zeitschritts. 

 

Thermodynamische und kinetische Berechnungen 

Für die Simulationen werden zahlreiche thermodynamische und kinetische Daten wie die 

chemischen Potentiale und die Mobilitäten benötigt. Diese werden mit der kommerziellen 

Bibliothek TC-API Version 4 (ThermoCalc, Stockholm, Schweden) berechnet. Dadurch 

wird ein direkter Zugriff auf die thermodynamischen und kinetischen CALPHAD-

Datenbanken realisiert. Eine Nutzung dieser Bibliothek ist in MATLAB grundsätzlich mög-

lich. Die CALPHAD-Berechnungen sind für die Modelle kritisch, da eine einzelne Gleich-

gewichtsberechnung auf dem verwendeten Rechner mit einem Pentium 4 2,8 GHz Pro-

zessor und 1 GB Arbeitsspeicher für neun Legierungselemente rund 40 Millisekunden 

dauert und für eine Simulation Millionen solcher Berechnungen nötig sind. Daher machen 

die thermodynamischen und kinetischen Berechnungen mehr als 95% des Aufwandes der 

Modelle aus und führen momentan zu Rechenzeiten von teilweise mehr als zehn Stunden 

für die Ausscheidungssimulation der TCP-Phasen in einer Superlegierung. 
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5.2 Datenbanken 

5.2.1 Verifizierung der thermodynamischen Datenbank TTNi7 

Für die notwendigen thermodynamischen Berechnungen wurde wie erläutert (siehe Kapi-

tel 4.2.3) die kommerzielle Datenbank TTNi7 ausgewählt, weil diese Datenbank auch das 

Element Ruthenium umfasst [Sau96, Sau00]. Während die Anwendbarkeit der Datenbank 

TTNi7 für rheniumhaltige Superlegierungen von Copland et al. (2001) und Zhao et al. 

(2002) bestätigt wurde, finden sich bisher keine Verifizierungen für rutheniumhaltige Su-

perlegierungen [Cop01, Zha02]. Daher wurden von Heckl (2010) und Rettig (2009) insge-

samt 14 rhenium- und rutheniumhaltige Legierungen untersucht, um die Aussagekraft der 

Datenbank systematisch zu überprüfen [Ret09, Hec10a]. Außerdem wurde eine Reihe von 

Messungen aus der Literatur zur weiteren Vergrößerung der Datenbasis herangezogen. 
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Abbildung 5.9: (a) Berechneter quasibinärer Schnitt der Legierung CMSX-4 für Al. (b) 
Phasenanteile der Legierung CMSX-4 in Abhängigkeit von der Temperatur, zum Vergleich 
sind die Messungen von [Sha05] dargestellt (schwarze Punkte). Man erkennt, dass die  
Legierung in Bezug auf die TCP-Phasenausscheidung instabil ist. 
 

 

Aufgrund der vielen Legierungselemente können die Phasendiagramme von Superlegie-

rungen nur in Form von quasibinären Schnitten dargestellt werden. Abbildung 5.9a zeigt 

einen berechneten quasibinären Schnitt der Legierung CMSX-4 für Al. Man erkennt, dass 

die Legierung instabil ist, da verschiedene TCP-Phasen auftreten. Weil ein quasibinärer 

Schnitt eine Projektion ist, können keine Konoden eingezeichnet werden und so lassen 

sich damit keine Phasenanteile bestimmen. Man muss sich also bei der Darstellung der 

Phasenanteile auf eine einzige Zusammensetzung beschränken (siehe Abbildung 5.9b).  
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Die Umwandlungstemperaturen lassen sich durch die Wärmefreisetzung während der Er-

starrung ermitteln. In Abbildung 5.10 sind die mit der DSC-Methode (Differential Scanning 

Calorimetry) gemessene und die simulierte Wärmefreisetzung bei der Erstarrung zweier 

Legierungen gegenüber gestellt. Die Legierung in der Abbildung 5.10b enthält Ruthenium, 

und die Legierung in der Abbildung 5.10a ist rutheniumfrei.  
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Abbildung 5.10: Wärmefreisetzung bei der Erstarrung der Superlegierungen (a) ASTRA1-
00 ohne Ru und (b) ASTRA1-02 mit 2 wt-% Ru. Dargestellt sind die Messungen von 
[Hec10a] (durchgezogen), Gleichgewichtssimulationen (gestrichelt) und Scheil-Gulliver-
Simulationen (Strichpunkte). Die Scheil-Gulliver-Erstarrung beschreibt gut die experimen-
tellen Messungen. Lediglich die γ’-Solvustemperatur muss aus Gleichgewichtsberechnun-
gen abgeleitet werden. 
 

Die Wärmefreisetzung wurde einerseits mittels Gleichgewichts- und andererseits mittels 

der Scheil-Gulliver-Erstarrung simuliert, wobei die Scheil-Gulliver-Methode die Erstarrung 

im höchstmöglichen Ungleichgewicht darstellt und die gemessene Kurve wesentlich bes-

ser beschreibt [Gul13, Sch42]. Die eutektische Temperatur wird gut modelliert, zum Bei-

spiel liegt das Eutektikum in Abbildung 5.10b bei ca. 1330 °C, was mit der Scheil-Gulliver-

Simulation übereinstimmt, bei der das Eutektikum bei ca. 1325 °C liegt.  

 

Die Ausscheidung der (sekundären) γ’-Phase ist eine reine Festkörperreaktion und kann 

daher mit der Scheil-Gulliver-Methode nicht dargestellt werden, weil diese nur die Erstar-

rung modelliert. Daher können lediglich die Gleichgewichtsberechnungen mit den Mes-

sungen der γ’-Ausscheidung verglichen werden. Diese Simulationen modellieren den Be-

ginn der γ’-Ausscheidung bei 1280 °C. Der Wert lässt sich aber nur schwierig mit den 

DSC-Messungen vergleichen, weil bei diesen die γ’-Ausscheidung ein undeutliches Signal 

liefert. Man kann lediglich die Temperatur der maximalen Ausscheidungsrate bestimmen, 

die bei ca. 1230 °C liegt. Weitergehende experimentelle Untersuchungen haben gezeigt, 

dass dieser Wert realistisch ist [Hec10a]. Insgesamt wurden für die Validierung der 
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Gleichgewichtsberechnungen 110 verschiedene Superlegierungen verwendet, um ein 

breites Spektrum von Legierungen mit unterschiedlichem Re- und Ru-Anteil zu berück-

sichtigen. Der Vergleich der Berechnungen mit der Datenbank TTNi7 und den Messungen 

erfolgte, wenn verfügbar, für die Liquidustemperatur TL, die Solidustemperatur Ts und die 

γ’-Solvustemperatur Tγ’ (siehe Tabelle 5.2). 
 

Tabelle 5.2: Verwendete Messdaten für die Verifizierung der Datenbank TTNi7. Toleran-
zen sind auf Grundlage der Literaturangaben geschätzt. 
Quelle Größe Basislegierung Re-Anteil Ru-Anteil Fehler Anzahl 

[Sha05] Tl, Ts, Tγ’ CMSX-4 3 wt-% 0 wt-% ± 5 °C 1 

[Fuc02] Tl, Ts, Tγ’ CMSX-10 6 wt-% 0 wt-% ± 5 °C 1 

[Spo96] Tl, Ts, Tγ’ verschiedene 0 wt-% 0 wt-% ± 5 °C 24 

[Cop01] Tl, Ts, Tγ’ René N6 1,8 – 2,1 at-% 0 at-% ± 5 °C 50 

[Dha92] Tl, Ts, Tγ’ verschiedene 0 wt-% 0 wt-% ± 3 °C 11 

[Car00] Tγ’ verschiedene 0 – 6,5 wt-% 0 – 5 wt-% ± 15 °C 9 

[Ret09] Tl, Ts, Tγ’ ASTRA1 0 – 6 wt-% 0 – 6 wt-% ± 5 °C 14 

 

In Abbildung 5.11 wird ein Vergleich der Simulationen und Messungen für die (a) Liquidus-, 

(b) γ’-Solvus- und (c) Solidustemperatur gezeigt. Jeder Messpunkt stellt eine Legierung 

dar, und die Abweichung von der Diagonale ist ein Maß für die Genauigkeit der Simulatio-

nen. Die berechneten Liquidus- wie auch Solidustemperaturen stimmen in den meisten 

Fällen gut mit den Messungen überein. Alle Abweichungen der Messungen der verschie-

denen Autoren erscheinen klar gruppiert, was die unterschiedlichen systematischen Fehler 

und die Streuung der verschiedenen Messmethoden zeigt. Man kann aber keinen syste-

matischen Effekt von Re oder Ru auf die Qualität der Simulationen feststellen. Es ist be-

merkenswert, dass die mit sehr unterschiedlichen Methoden gemessenen γ’-

Solvustemperaturen sämtlicher Literaturquellen konsistent sind. Die Abweichungen bei 

den Messungen aus Rettig et al. (2009) werden dadurch bedingt, dass die Simulationen 

wie bereits dargestellt allein den Beginn der γ’-Ausscheidung, die DSC-Messungen dage-

gen lediglich die Temperatur der maximalen Ausscheidungsrate erfassen können, da die 

γ’-Ausscheidung bei diesen Legierungen in den DSC-Kurven nur relativ undeutlich er-

kennbar ist [Ret09]. 

 

Abbildung 5.12 stellt temperaturabhängige Messungen der Zusammensetzungen der γ-

Matrix und der γ’-Ausscheidungen der Legierung Ni - 4,9Al - 4,1Co - 8,2Cr - 2,5Mo - 3,0Re 
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- 3,0Ru - 1,6Ta - 3,9Ti (wt-%) dar, welche von Pyczak und Neumeier mittels TEM-EDS 

durchgeführt wurden [Ret09]. Zum Vergleich sind die thermodynamischen Gleichge-

wichtsberechnungen eingetragen [Ret09]. Die Zusammensetzung der γ-Phase wird mit der 

Datenbank TTNi7 generell gut simuliert, insbesondere wird auch die Temperaturabhängig-

keit richtig vorhergesagt. Vor allem der Anteil der Legierungselemente Mo und Re, aber 

auch der von Ru weicht teilweise etwas von den Messungen ab. Insgesamt sind die Ab-

weichungen bei der Simulation der Zusammensetzung der γ’-Phase wesentlich größer, 

trotzdem wird die erheblich geringere Temperaturabhängigkeit als bei der γ-Phase richtig 

simuliert. Die quantitativen Abweichungen sind vor allem für Mo, Ta, Re und Ru groß, 

während sie für Al, Co, Cr und Ti relativ gering sind. 
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Abbildung 5.11: Vergleich von Messungen und Berechnungen mit der Datenbank TTNi7 
für die (a) Liquidus-, (b) γ’-Solvus und (c) Solidustemperatur. Jeder Punkt steht für eine 
Legierung [Ret09]. Die Berechnungen mit der Datenbank stimmen gut mit den experimen-
tellen Messungen überein. 
 

Alle Messungen wurden an Proben durchgeführt, die vor dem Versuch eine Stunde bei der 

jeweiligen Messtemperatur geglüht wurden. Danach wurde außer bei Rhenium keine nen-
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nenswerte Segregation mehr festgestellt. Zusätzlich wurde die Probe bei 850 °C für 24 

Stunden geglüht, um auch jegliche Restsegregation von Re zu entfernen. Es zeigt sich, 

dass die Messungen bei dieser Probe mit allen anderen konsistent sind und die Restseg-

regation von Re daher die Messungen nicht nennenswert beeinflusst hat.  
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Abbildung 5.12: Temperaturabhängigkeit der Zusammensetzung der (a,b) γ-Phase und der 
(c,d) γ’-Phase in der Legierung Ni - 4,9Al - 4,1Co - 8,2Cr - 2,5Mo - 3,0Re - 3,0Ru - 1,6Ta - 
3,9Ti (wt-%). Simulationen sind als durchgezogene Linien und Messungen mittels TEM-
EDS als Punkte dargestellt. Messungen aus Rettig et al. (2009)  [Ret09]. Die Simulationen 
der γ-Phase sind im Allgemeinen sehr genau, während die Ergebnisse für die γ’-Phase vor 
allem für Mo, Ta, Re und Ru Abweichungen zeigen. 
 

Die Ergebnisse verdeutlichen, dass Berechungen mit der Datenbank TTNi7 für Superle-

gierungen mit Re und Ru verlässliche Aussagen ermöglichen. Lediglich die Berechnungen 

der γ’-Zusammensetzung müssen für einige Elemente wie Mo, Ta, Re und Ru verbessert 

werden, während die Temperaturabhängigkeiten trotzdem korrekt simuliert werden. 
 



5 Ergebnisse und Diskussion 71 

5.2.2 Entwicklung einer kinetischen Datenbank 

Für die Modellierung der Diffusion wurde eine neue Mobilitätsdatenbank entwickelt, die 

speziell für Ru-haltige Legierungen geeignet ist. Dabei stand die veröffentlichte Mobilitäts-

datenbank für Nickelbasis-Superlegierungen von Campbell et al. (2002) zur Verfügung, 

welche die γ-Matrix im System Ni-Al-Co-Cr-Hf-Mo-Re-Ta-Ti-W modelliert [Cam02]. Diese 

Datenbank musste um das Legierungselement Ru erweitert und die Beschreibung des 

Elements Re in der Datenbank verbessert werden. Zusätzlich wurde die Datenbank um 

ein Modell für die Diffusion in der Schmelze ergänzt. Für die Modellierung wurden die in 

Tabelle 5.3 angegebenen experimentellen Daten genutzt. Der Temperaturbereich unter-

halb von 900 °C wurde aufgrund von Korngrenzendiffusion, die von Campbell et al. (2002) 

gefunden wurde, nicht modelliert [Cam02]. Man kann mit den Parametern für die binären 

Systeme Ni-X unmittelbar eine Datenbank für Multikomponentensysteme aufbauen, da ein 

Element X in erster Näherung nur vom Hauptlegierungselement Ni und kaum von den 

restlichen Legierungselementen beeinflusst wird. Dies wurde verschiedentlich, unter ande-

rem in den Arbeiten von Andersson et al., Ågren et al. und Campbell et al. [And92, Agr92, 

Cam04, Cam05], nachgewiesen. 
 

 

Die Beschreibung der Mobilität des Elements i erfolgt mit dem Redlich-Kister-Polynom 

(4.35). In der Regel reicht eine Beschränkung auf eine Potenzreihe erster Ordnung aus, 

und die beiden Parameter j
iQ und 0 pj

iA können analog zu Campbell et al. als linear abhän-

gig von der Temperatur modelliert werden: 

 , , ·j j j
i i A i BV V TQ = +  (5.42) 

Damit ergibt sich der folgende Parametersatz, der die Mobilitäten im binären System Ni-

Ru in Abhängigkeit von der Temperatur T in Verbindung mit der Gleichung (4.35) be-

schreibt: 

 

Ni Ni
,A ,B

Ni Ni
Ni Ni,A Ni,B

Ni,A Ni,B

Ru
,A ,B

0 Ni,Ru Ni,Ru Ni,Ru
Ni Ni,A Ni,B

0 Ru,Ni R

Ni
Ru Ru Ru

Ni

Ru Ru Ru
Ni

Ru Ru
Ru Ru Ru

Ru Ru,A Ru
u,Ni Ru,Ni

,B

·

·

·

·

·

·

Q

Q

V V T

V V T

V V T

V V T

A V V T

A V V

Q

T

Q

= +

= +

= +

+

+=

=

=

+

 (5.43) 

Mit Hilfe der Parameter V, welche in der Mobilitätsdatenbank gespeichert werden, können 

dann die Mobilitäten bzw. Diffusionskoeffizienten für beliebige Systeme berechnet werden. 

Dabei müssen die Parameter i
Ni,A
NV und i

Ni,B
NV  für Ni

NiQ  aus Campbell et al. (2002) übernom-
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men werden, um den Datensatz konsistent mit dieser Datenbank zu machen [Cam02]. Für 

die restlichen Parameter V sind Startwerte für die Iterationen nötig, welche im Anhang A 

abgeleitet werden. Sämtliche iterative Anpassungen der experimentell gemessenen Werte 

an das Modell erfolgten mit dem Parrot-Modul der Software DICTRA. Die Ergebnisse der 

Modellierung sind in der Abbildung 5.13 dargestellt. Auch wenn die kfz-Phase teilweise 

metastabil ist, muss die Modellierung im gesamten Konzentrationsbereich physikalisch 

sinnvolle Werte ergeben, um in Multikomponentensysteme extrapolieren zu können. Die 

Abbildung 5.13d belegt, dass das Modell dies für Ni-Ru erfüllt, gleiches gilt auch für das 

nicht dargestellte Modell von Ni-Re. Eine vollständige Übersicht über die bestimmten Mo-

dellparameter findet sich im Anhang A. Für die Modellierung von Erstarrungsprozessen ist 

auch notwendig, die Diffusion in der Schmelze zu simulieren, allerdings sind die Interakti-

onen von Multikomponentensystemen in der Schmelze bisher weitgehend unerforscht. 

Zudem dominiert in den allermeisten technischen Prozessen die Konvektion den Stoff-

transport in der Schmelze, und der beobachtete Diffusionskoeffizient ist daher eher ein 

effektiver Transportkoeffizient. Deshalb ist es gängige Praxis, einen temperaturunabhän-

gigen Selbstdiffusionskoeffizienten von 1·10-9 m2s-1 in der Schmelze anzunehmen. Für den 

Parameter j
iQ  gilt damit die Einstein-Beziehung [Cam02]: 

 ( )*
,Schmelze SchmelzeR ·j

i T ln DQ =  (5.44) 

Die daraus resultierenden Parameter für die Schmelze sind ebenfalls im Anhang A ange-

geben. Es zeigt sich, dass die drei verfügbaren Datensätze von Jönsson et al. (1995), 

Karunaratne et al. (2000, 2003), Hobbs et al. (2007) und Mabruri et al. (2008) konsistent 

sind, da sie mit demselben Modell gut beschrieben werden können. Das beweist, dass das 

entwickelte Modell für die Diffusion von Re und Ru zuverlässig ist. 
 

Tabelle 5.3: Verwendete experimentelle Messungen für die Modellierung der Diffusion von 
Re und Ru in der γ-Matrix. Die Toleranzen wurden aus den Literaturangaben geschätzt. 
Quelle Messgröße Fehler Konzentration Temperatur / °C Fehler / °C 

[Jön95] *
NiD 1 ±10 % in Ni 876 - 1227 ± 5 

[Hob07] Ni
Re,ReD%  ±10 % 0 – 8 wt-% 900 - 1000 ± 5 

[Kar00b] Ni
Re,ReD%  ±10 % 0 - 10 wt-% 900 - 1300 ± 5 

[Hob07] N
Ru,Ru

iD%  ±10 % 0 – 8 wt-% 900 - 1000 ± 5 

[Kar03] Ni
Ru,RuD%  ±10 % 0  -10 wt-% 900 - 1300 ± 5 

                                            
1 Zur Erläuterung der Notation siehe Verzeichnis der Formelzeichen und Abkürzungen 
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Abbildung 5.13: Modellierung der Diffusionskoeffizienten in den Systemen (a,b) Ni-Re und 
(c,d) Ni-Ru. Zum Vergleich sind die experimentellen Daten von Jönsson (1995), 
Karunaratne et al. (2000, 2003), Hobbs et al. (2007) und Mabruri et al. (2008) angegeben 
[Jön95, Kar00b, Kar03, Hob07, Mab08]. Für die Parameter siehe Anhang A. Das 
entwickelte Modell beschreibt die Diffusion von Re und Ru in Nickel sehr gut. 
 

5.3 Modellierung der Segregation und Wärmebehandlung 

5.3.1 Thermische Modellierung des Bridgman-Prozess 

Die Abkühlrate T&  muss für die Simulation der Wärmebehandlung bekannt sein. Meistens 

wird diese, wie z.B. von Lamm (2007), nachträglich mit Hilfe der Gleichung (2.2) abge-

schätzt, da die Abzugsgeschwindigkeit v bekannt ist und der Dendritenstammabstand λ 

metallographisch gemessen werden kann [Lam07]. Das bedeutet, dass die Abkühlrate und 

der Dendritenstammabstand ohne aufwändige Temperaturmessungen im Ofen im Gegen-

satz zur Simulation experimentell nicht unabhängig bestimmbar sind. Daher wurden von 
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Opel und Franke (2009) thermische Simulationen des Erstarrungsprozesses in der am 

Lehrstuhl WTM vorhandenen Gießanlage DS-Unit 4 mit der Gießsimulationssoftware Pro-

CAST durchgeführt [Ope09], um den Temperaturverlauf im Bauteil während der Erstar-

rung bestimmen zu können. Diese Eingangsdaten werden dann für die Wärmebehand-

lungssimulationen im Kapitel 5.3.3 verwendet. Dabei ist zu berücksichtigen, dass ver-

schiedene Parameter des Modells, in erster Linie die Wärmeübergangskoeffizienten, mit 

Hilfe der Dendritenabstände zunächst experimentell kalibriert werden müssen und so im-

plizit Abhängigkeiten existieren können. Die Ergebnisse der Simulation für drei zylinder-

förmige Probestäbe finden sich in der Abbildung 5.14. In (a) ist die Erstarrungsgeschwin-

digkeit, in (b) der Temperaturgradient zum Zeitpunkt der Erstarrung und in (c) ist der resul-

tierende Dendritenstammabstand bei der Erstarrung abgebildet, außerdem ist in (d) die 

Geometrie der Gussform dargestellt. Der Dendritenstammabstand wurde mit der Glei-

chung (2.2) aus dem jeweiligen berechneten Temperaturgradienten und der berechneten 

Erstarrungsgeschwindigkeit ermittelt. Man erkennt, dass im Bauteil drei Bereiche mit un-

terschiedlicher Mikrostruktur vorliegen: 

 
 

1. schnell erstarrter Bereich an der Kühlplatte 

2. Übergangsbereich mit inhomogenen Dendritenstammabständen 

3. homogener Bereich in den oberen drei Vierteln des Bauteils 
 

 

Im Bereich 1 erstarrt die Schmelze unmittelbar beim Kontakt mit der Kühlpatte mit einer 

sehr feinen Mikrostruktur. In der Übergangszone 2 läuft die Erstarrungsfront noch außer-

halb des Baffles2, da die Kühlplatte aus technischen Gründen nicht unmittelbar an das 

Baffle herangefahren werden kann. Dadurch ist die Erstarrung sehr schnell, und gleichzei-

tig schirmen sich die Probestäbe auf der Innenseite gegenseitig ab, so dass die Wärme-

abstrahlung reduziert ist. Dies resultiert in einem inhomogenen Dendritenstammabstand 

auf der Innen- und Außenseite der Probestäbe. Im Bereich 3 befindet sich die Erstarrungs-

front dann im Baffle, und die Erstarrungsgeschwindigkeit entspricht der Abzugsgeschwin-

digkeit. Daher entsteht dort eine homogene Mikrostruktur.   

                                            
2 Isolation, die die Heizzone von der Kühlzone im Ofen trennt 
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Abbildung 5.14: Simulation der Erstarrung im Laborofen DS-Unit 4 des Lehrstuhls WTM 
mit 10 mm/min Abzugsgeschwindigkeit im Bridgman-Prozess von Opel (2009) [Ope09]. (a) 
Erstarrungsgeschwindigkeit, (b) Temperaturgradient bei der Erstarrung, (c) Dendritenarm-
stammabstand λ jeweils an der Oberfläche, (d) 3D-Projektion der Gussform. Man kann die 
Erstarrung in drei Bereiche einteilen. 1. schnell erstarrter Bereich an der Kühlplatte, 2. in-
homogen erstarrter Übergangsbereich und 3. die homogene Zone.  
 

Die Simulation ergibt in den größten Teilen der Probestäbe eine Abkühlrate von ca. 0,75 

K/s während der Erstarrung. Dies stimmt hervorragend mit den Werten überein, die aus 

den experimentell gemessenen Dendritenstammabständen mit der Gleichung (2.2) be-

stimmt wurden. Nur ca. 1 cm vor der Kühlplatte erhöht sich die Abkühlrate auf 1,15 K/s. 

Zur Einordnung fasst Tabelle 5.4 typische Abkühlraten bei der Erstarrung zusammen. Al-

lerdings muss betont werden, dass in dem Modell zunächst einige Parameter, insbesonde-

re die Wärmeübergangskoeffizienten, sorgfältig kalibriert werden müssen [Ope09].  
 

Tabelle 5.4: Typische Abkühlraten bei der Erstarrung mit unterschiedlichen industriellen 
und Laborverfahren. HRS: High Rate Solidification = Bridgman-Verfahren, LMC: Liquid 
Metal Cooling, DSC: Differential Scanning Calorimetry 
Verfahren Abkühlrate T&  K/s Dendritenabstand λ / µm 

industrielles HRS 0,05 600 

Labor-DSC 0,1 globular 

industrielles LMC 0,25 300 

Labor-HRS 0,25 – 1,0 150 - 250 

5.3.2 Segregation 

Bei der dendritischen Erstarrung tritt unvermeidlich Segregation der Legierungselemente 

zwischen dem Dendritenkern und dem interdendritischen Bereich auf. Insbesondere die 
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Segregation von Re beeinflusst die TCP-Phasenbildung nennenswert, da das Element 

durch die langsame Diffusion bei der Wärmebehandlung kaum vollständig homogenisiert 

werden kann. Für die Simulation der Segregation werden oft eindimensionale Erstar-

rungsmodelle verwendet. Dabei ist das einfachste Modell der Erstarrung das Scheil-

Gulliver-Modell, welches unendlich schnelle Diffusion in der Schmelze und keinerlei Diffu-

sion im Festkörper annimmt [Gul13, Sch42]. Dies kommt der Realität bei der Erstarrung 

metallischer Schmelzen sehr nahe. Um den Einfluss der möglichen Multikomponenten-

rückdiffusion im bereits erstarrten Festkörper während der Erstarrung berücksichtigen zu 

können, wurden zusätzlich zu Scheil-Gulliver-Simulationen auch eindimensionale Diffusi-

onssimulationen mit der Software DICTRA durchgeführt. Mehrdimensionale Rechnungen 

sind mit DICTRA nicht möglich. 
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Abbildung 5.15 (a) Prinzip der Simulation der eutektischen Erstarrung, (1) T > TL, (2) T > 
TE, (3) T < TE, (4) reales Eutektikum. (b) Konzentrationsprofil von Cr zum Zeitpunkt der 
Erstarrung des interdendritischen Bereichs von CMSX-4 (noch mit Restschmelze) wie in 
(3), die Punkte A, B, und C erstarren jeweils gleichzeitig. 
 

Die Erstarrung der γ-Phase erfolgt dabei im DICTRA-Modell vom linken Rand und die Er-

starrung der γ’-Phase vom rechten Rand der Schmelze nach Unterschreiten der jeweiligen 

Liquidustemperatur der Phase (siehe Abbildung 5.15a (1-3)). Diese Methode wurde unter 

anderem von Walter et al. (2005) entwickelt, da in einer eindimensionalen Simulation kei-

ne Phasen nebeneinander, sondern nur gegenüber liegen können [Wal05]. In erster Nähe-

rung spielt die Anordnung der festen Phasen keine Rolle, solange Wechselwirkungseffekte 

der verschiedenen festen Phasen, wie sie z.B. bei der Erstarrung mit sehr feinen Lamellen 

entstehen, vernachlässigt werden können. Eingangsgrößen für die DICTRA-Simulation 

sind neben den Diffusionskoeffizienten vor allem der Dendritenstammabstand und die Ab-

kühlrate. Allerdings entspricht ein so berechnetes Konzentrationsprofil längs des Dendriten 
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noch nicht dem gemessenen, da das gemessene Konzentrationsprofil im interdendriti-

schen Bereich aus den mittleren lokalen Konzentrationen der γ- und der γ’-Phase zusam-

mengesetzt ist (siehe (4)). In der Literatur wird daher die Simulation bei Beginn der eutek-

tischen Erstarrung, also beim Beginn der γ’-Ausscheidung, meist abgebrochen und das 

Eutektikum nicht weiter beachtetet [Wal05]. 

 

Im Folgenden wird als der eutektische bzw. interdendritische Bereich der Bereich verstan-

den, der rechts von dem Punkt liegt, an dem sich die Erstarrungsfront des Dendriten be-

fand, als die γ’-Ausscheidungstemperatur unterschritten wurde (also der Punkt A in 

Abbildung 5.15b). Die im Modell von rechts nach links wachsende γ’-Ausscheidung würde 

in der Realität ebenfalls von links nach rechts parallel zur γ-Phase wachsen (siehe 

Abbildung 5.15a (4)). Das bedeutet, dass die lokale Gesamtzusammensetzung des Eutek-

tikums durch Abbildung der γ’-Zusammensetzung auf die γ-Phase rechts vom Punkt A und 

anschließende Mittelung mit der Zusammensetzung der γ-Phase berechnet werden kann. 

Zum Beispiel erstarren die Punkte A, B und C gleichzeitig und werden daher aufeinander 

abgebildet und ihre Konzentrationen gemittelt. Es ergibt sich dann das Profil, wie in der 

Abbildung 5.16a dargestellt, welches sich im interdendritischen Bereich deutlich von der 

Scheil-Gulliver-Simulation unterscheidet. Die Abbildung 5.17 zeigt die Segregationskoeffi-

zienten kRe von Re und kRu von Ru in verschiedenen Re- und Ru-haltigen Legierungen. 

Der Segregationskoeffizient des Elements i ist dabei wie folgt definiert: 

 
Kern

i
i
ID

ix
x

k =  (5.44) 

Man erkennt, dass die Segregationskoeffizienten der Simulation generell in der richtigen 

Größenordnung liegen. Die experimentell gemessene Segregation variiert aber zwischen 

den Legierungen mit 1 wt-% und 2 wt-% Re deutlich, was von den Simulationen nicht er-

fasst ist. Da die Scheil-Gulliver- und die DICTRA-Simulationen fast identische Ergebnisse 

liefern, kann man schlussfolgern, dass die Rückdiffusion im erstarrten Festkörper unter 

den gegebenen Erstarrungsbedingungen in der Achse längs des Dendriten keinen Ein-

fluss auf die Erstarrung hat. Der Grund für die Diskrepanz zwischen simulierter und ge-

messener Segregation liegt daher in der Rückdiffusion quer zum Dendriten, weil in dieser 

Richtung die Diffusionswege wesentlich kürzer als längs des Dendriten sind (siehe 

Abbildung 5.16b).  
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Abbildung 5.16: (a) Berechnete Konzentrationsprofile von Cr und Ta in der Legierung 
CMSX-4 (Abzugsgeschwindigkeit 3,5 mm/min) mit der Scheil-Gulliver-Methode (gestri-
chelt) und DICTRA mit der im Text beschriebenen Berechnung im interdendritischen Be-
reich (durchgezogen), (b) Mikrosondenmapping der Re-Segregation im Dendritenkern im 
Gusszustand [Neu10]. Die 1D-Modelle beschränken sich auf die Diffusion längs des 
schwarzen Pfeils. Es ist klar erkennbar, dass die Diffusionsgradienten senkrecht dazu 
nicht vernachlässigbar sind. 
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Abbildung 5.17: Mittels Scheil-Gulliver-Methode und DICTRA simulierte und gemessene 
Segregationskoeffizienten von (a) Re und (b) Ru in Abhängigkeit vom Re- und Ru-Gehalt, 
experimentelle Daten aus Heckl sowie Rettig et al. [Hec10a, Ret09]. Die beiden Methoden 
liefern ähnliche Ergebnisse, was darauf hindeutet, dass die Segregation nicht von Multi-
komponenteneffekten beeinflusst wird. Vielmehr werden Unterschiede von Experiment 
und Simulation durch die vernachlässigte Diffusion quer zur Achse des Dendriten bedingt. 
 

Eine weitere wichtige Größe ist die eutektische Temperatur. In der Abbildung 5.18 sind 

daher Vergleiche zwischen Simulation und Experiment für diese Größe sowie für den Eu-

tektikumsanteil dargestellt. Die Simulationen ergeben eine richtige Größenordnung für die 

eutektische Temperatur. Allerdings verändert sich die eutektische Temperatur bei Verän-

derung des Re- bzw. Ru-Anteils in der Simulation deutlich, was nicht den Messungen ent-

spricht. Die simulierten Eutektikumsanteile weichen ebenso deutlich von den Messungen 
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ab. Daraus ergibt sich, dass das eindimensionale Scheil-Gulliver-Modell für die Modellie-

rung der Eigenschaften des Eutektikums schlecht geeignet ist, da es die vorherrschende 

Diffusion quer zum Dendriten vernachlässigt.  
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Abbildung 5.18: Vergleich der mit Scheil-Gulliver und DICTRA-Berechnungen simulierten 
und experimentell bestimmten Eigenschaften des Eutektikums verschiedener Re- und Ru-
haltiger Superlegierungen. (a) Solvustemperatur des Eutektikums, (b) Eutektikumsanteil. 
Die Scheil-Gulliver-Simulation erweist sich als relativ schlecht geeignet für die Simulation 
des Eutektikums. 
 

Zusammenfassend lässt sich feststellen, dass die Verwendung eines eindimensionalen 

DICTRA-Diffusionsmodells für die Simulation der Segregation gegenüber dem wesentlich 

einfacheren Scheil-Gulliver-Modell keine Vorteile bietet. Die Segregation kann ausrei-

chend gut vorhergesagt werden, während das Eutektikum ungenügend simuliert wird. 

Folglich ist eine genaue Simulation nur mit zweidimensionalen Modellen möglich, da sonst 

die Diffusion quer zum Dendriten nicht berücksichtigt werden kann. 

 

5.3.3 Wärmebehandlung 

Die Modellierung der Wärmebehandlung erfolgt mit einem eindimensionalen Modell mit 

der Software DICTRA, welches die Multikomponentendiffusion beachtet. Dabei ist es aus 

Symmetrieüberlegungen ausreichend, nur die Hälfte des Dendritenarms zu betrachten. 

Das gewählte Modell ist in Abbildung 5.19 dargestellt, Anschmelzungen bei zu großen 

Aufheizraten werden vom Modell erfasst. Da die γ’-Ausscheidungsphase die Diffusion be-

hindert, indem sie den Querschnitt der Matrix reduziert, muss deren Phasenanteil berück-

sichtigt werden. Dies wird durch den empirischen Labyrinthfaktor in DICTRA ermöglicht, 

welcher den effektiven Diffusionsquerschnitt in Abhängigkeit vom Volumenanteil der Aus-
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scheidungen reduziert. Hierbei werden die Diffusionskoeffizienten in der γ’-Phase nicht 

explizit benötigt. 
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Abbildung 5.19: Eindimensionales Modell für die Simulation der Wärmebehandlung. Dabei 
wird der Einfluss der γ’-Phase berücksichtigt, weiterhin werden mögliche Anschmelzungen 
modelliert. 
 

Eine Wärmebehandlung verfolgt drei Ziele: Zum einen sollen die eutektischen Bereiche 

vollständig aufgelöst werden, zum anderen soll die Segregation der Legierungselemente 

möglichst vollständig beseitigt werden, und zum dritten soll die γ’-Phase gänzlich in Lö-

sung gebracht werden, um die γ’-Phase mit einer optimalen Morphologie wieder auszu-

scheiden zu können. Die Ergebnisse der Simulationen sind in der Abbildung 5.20 darge-

stellt. Dabei wird die berechnete Entwicklung der Restsegregation bei der Wärmebehand-

lung mit den experimentellen Messungen von Lamm (2007) verglichen [Lam07].  

 

Der Restsegregationsindex δ ist mit den maximalen und minimalen Konzentrationen cmax 

und cmin im Dendriten zu den Zeiten 0 und t wie folgt definiert: 

 0 0

t t
max min

max min

c c
c c

δ −
=

−
 (5.45) 

Er ist zu Beginn der Wärmebehandlung gleich eins und wird bei vollständiger Homogeni-

sierung gleich null. Setzt man die Länge der Simulationsregion (siehe Abbildung 5.19) 

gleich dem halben Dendritenstammabstand, also 235 µm, so stellt man fest, dass die Ho-

mogenisierung der Legierungselemente drastisch unterschätzt wird.  

 

Erst wenn die Länge der Simulationsregion auf 80 µm reduziert wird, ergibt sich eine rea-

listische Vorhersage der Restsegregation. Offensichtlich ist das eindimensionale Modell 

der Diffusion längs des Dendriten auch bei der Simulation der Homogenisierung eine zu 

starke Vereinfachung, da in Wirklichkeit nicht die Diffusion längs des Dendriten, sondern 

quer zum Dendriten die Homogenisierung dominiert. In dieser Richtung herrschen wesent-

lich höhere Konzentrationsgradienten (siehe Abbildung 5.16b) und damit schnellere Diffu-

sion. Eine gute Vorhersage der Wärmebehandlung ist deswegen mit eindimensionalen 

Modellen nur mit einer empirisch reduzierten Länge der Simulationsregion möglich.  
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Abbildung 5.20: Simulation der Entwicklung der Restsegregation von CMSX-4 während 
einer Wärmebehandlung bei 1315 °C mit einem eindimensionalen DICTRA-Modell bzw. 
dem analytischen Modell von Flemings (1974) [Fle74]. Restsegregation von (a) Re und W, 
(b) Ta und Ti, (c) Co und Cr und (d) Anteil des Eutektikums bei 1275 °C und 1315 °C. Die 
Modellierung beschreibt die experimentellen Ergebnisse nur dann gut, wenn die Modell-
größe empirisch anstelle des halben Dendritenabstandes von 235 µm auf 80 µm festge-
setzt wird. Dies ist durch die Diffusion quer zur Dendritenachse zu erklären, welche in der 
eindimensionalen Simulation vernachlässigt werden muss. 
 

 

Letztlich besteht bei den deutlich aufwändigeren eindimensionalen Diffusionsmodellen 

dieselbe Problematik wie bei dem klassischen analytischen Modell von Flemings (1974), 

welches die Homogenisierung einer binären Legierung folgendermaßen beschreibt 

[Fle74]: 

 ( )
2

2

4 ·exp tDt πδ
λ

⎛ ⎞
= −⎜ ⎟

⎝ ⎠
 (5.46) 

In Abbildung 5.20 sind die Ergebnisse mit dem Modell von Flemings ergänzend eingetra-

gen. Die benötigten Diffusionskoeffizienten wurden dazu aus der Datenbank WTMNi2 ent-

nommen, und für den Dendritenstammabstand wurde der gemessene Wert gewählt. Be-
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reits die Arbeit von Lamm (2007) zeigte die Problematik des Modells von Flemings, konnte 

diesen Effekt aber noch nicht auf die Eindimensionalität des Modells zurückführen [Lam07]. 

Zusammenfassend gilt die Schlussfolgerung, dass die Simulation der Wärmebehandlung 

mit eindimensionalen Diffusionsmodellen in Multikomponentensystemen möglich ist, dazu 

aber empirische Annahmen zur Berücksichtigung von mehrdimensionalen Effekten erfor-

derlich sind. Die Entwicklung von 2D-Modellen stellt eine bessere Lösung dar. 

5.4 Modellierung der Rheniumverteilung zwischen γ und γ’-Phase 

Das sogenannte „reverse partitioning“, also die Verschiebung von Rhenium von der γ- in 

die γ’-Phase durch Zugabe von Ruthenium zur Legierung, gilt als ein möglicher Mecha-

nismus für die Reduzierung der TCP-Phasenausscheidung durch Ruthenium. Dieser Ef-

fekt ist jedoch, wie bereits im Kapitel 3.3 erläutert wurde, in der Literatur höchst umstritten. 

Vielmehr scheint es nicht nur eine Abhängigkeit von Ruthenium, sondern auch von ande-

ren Legierungselementen zu geben. Das Verteilungsverhältnis zwischen der γ- und der γ’-

Phase ist eine thermodynamische Größe. Dies kann man beispielhaft anhand der 

Abbildung 5.21 erkennen, welche einen mit ThermoCalc berechneten isothermen Schnitt 

des ternären Systems Ni-Al-Mo darstellt. Dabei wird das Verteilungsverhältnis durch die 

Konzentration in der γ-Phase cγ und die Konzentration in der γ’-Phase xγ’ (in at-%) definiert: 

 / '
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Abbildung 5.21: (a) Phasendiagramm des ternären Systems Ni-Al-Mo. Der Verteilungsko-
effizient γ/γ’ wird durch die Neigung der Konoden beschrieben. Man erkennt, dass auch in 
diesem einfachen Modellsystem der Verteilungskoeffizient konzentrationsabhängig ist. 
 

Das bedeutet, dass der Verteilungskoeffizient / '
ik γ γ in einem ternären System der Neigung 

der Konoden entspricht. Man erkennt im System Ni-Al-Mo klar, dass die Neigung und da-
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mit der Verteilungskoeffizient / '
Mok γ γ wesentlich vom Molybdän-Anteil abhängig sind. Aller-

dings lässt sich dieser für Multikomponentensysteme nicht so anschaulich in einem Pha-

sendiagramm darstellen. Daher wird der Verteilungskoeffizient von Re in der Superlegie-

rung UM-F9 anstelle dessen in Abhängigkeit vom Ru-Anteil aufgetragen (siehe Abbildung 

5.22). Dann entspricht „reverse partitioning“ einer negativen Steigung der Kurve. 

 

Der Einfluss dritter Elemente auf das Verteilungsverhältnis wurde dazu durch Variation der 

Elemente Cr, Mo, Ta und Ti in thermodynamischen CALPHAD-Berechnungen mit Ther-

moCalc untersucht. Dabei wurden die Atomanteile der restlichen Elemente nicht verändert 

und der variierte Anteil von Ru und dem dritten Element nur durch die Veränderung des 

Nickel-Anteils ausgeglichen. Die Berechnungen zeigen deutlich, dass die Steigung der 

Kurve des Verteilungskoeffizienten sowohl von Cr, Mo als auch Ti abhängt.  
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Abbildung 5.22: Verteilungskoeffizienten von Re zwischen der γ und der γ'-Phase in der 
Legierung UM-F9 in Abhängigkeit vom Ru-Gehalt sowie dem (a) Cr-, (b) Mo-, (c) Ta- und 
(d) Ti-Gehalt. Die Konzentration der Elemente Cr, Mo und Ti hat einen großen Einfluss auf 
das „reverse partitioning“, welches sich durch eine negative Steigung der Kurven äußert. 
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Bei Veränderung dieser Elemente dreht sich sogar das Vorzeichen der Steigung, was die 

Schlussfolgerung zulässt, dass Ru nur dann einen „reverse partitioning“-Effekt aufweisen 

kann, wenn auch die restlichen Legierungselemente jeweils in der richtigen Konzentration 

vorliegen. Weiterhin werden offensichtlich auch die Absolutwerte des Verteilungskoeffi-

zienten von Re durch die meisten Legierungselemente beeinflusst. Carroll et al. (2006) 

fanden, dass „reverse partitioning“ lediglich bei einem kleinen Chrom-Anteil in der Legie-

rung auftreten kann. Dies stimmt gut mit den Simulationsergebnissen in der Abbildung 

5.22a überein [Car06]. Tendenziell liegen die simulierten Verteilungskoeffizienten im Ver-

gleich zu den vorhandenen experimentellen Messungen relativ hoch, andererseits weisen 

die Messungen von Verteilungskoeffizienten eine legierungs- und messtechnisch bedingte 

enorme Streuung von kγ/γ’ = 2 ... 40 auf. Es bleibt ebenfalls festzuhalten, dass die berech-

nete Steigung der Kurven und damit die Abhängigkeit vom Ruthenium-Anteil der Legie-

rung in allen Fällen relativ gering ist. Die neueren Messungen u.a. von Volek (2002) und 

Neumeier (2009) mit Werten von k < 10 sind dabei als zuverlässiger einzustufen, da hier 

in-situ-TEM-Messungen durchgeführt wurden [Vol02, Neu10]. Im Gegensatz dazu beruhen 

u.a. die Arbeiten von O’Hara (1996) auf nasschemischen Trennungen und Messungen der 

γ- und der γ’-Phase [O’Ha96]. Zur Zuverlässigkeit der Simulationen lässt sich ausführen, 

dass die Verteilungskoeffizienten tendenziell überbewertet werden, weil mit der Datenbank 

TTNi7 die Konzentration von Re in der γ’-Phase deutlich unterschätzt wird (siehe auch Ka-

pitel 5.2.1).  
 

Zusammenfassend stellt man fest, dass das Verteilungsverhältnis zwischen der γ- und der 

γ’-Phase eine thermodynamische Größe ist. Die Simulationen zeigen, dass der „reverse 

partitioning“-Effekt existiert, aber nicht nur von Ru, sondern auch von verschiedenen ande-

ren Legierungselementen, insbesondere von Cr, Mo und Ti, abhängt. 

 

5.5 Thermodynamik und Kinetik der TCP-Phasenausscheidung 

5.5.1 Thermodynamik der Ausscheidung 

Die Thermodynamik bestimmt den Gleichgewichtszustand einer Legierung und damit auch 

den TCP-Phasenanteil. Bei der Anwendung von Werkstoffen bei hoher Temperatur wird 

sich dieser Zustand nach längerer Zeit einstellen. In Abbildung 5.23 sind die mit der 

CALPHAD-Methode simulierten Phasenanteile der Legierungen TMS-121 ohne Ru und 

TMS-138+ mit 2,5 wt-% Ru in Abhängigkeit von der Temperatur dargestellt. Diese be-

schreiben den Zustand im thermodynamischen Gleichgewicht, also nach (unendlich) lan-
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ger Zeit bei der jeweiligen Temperatur. Man erkennt, dass bei Temperaturen von über 

1000 °C die P-Phase die stabile TCP-Phase mit ca. 5 mol-% Anteil ist, was etwa 4 vol-% 

entspricht. Bei tieferen Temperaturen als 1000 °C überwiegt dann die μ-Phase mit ver-

gleichbaren Volumenanteilen.  
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Abbildung 5.23: Phasenanteile in der Legierung (a) TMS-121 ohne Ru und (b) TMS-138+ 
mit 2,5 wt-% Ru. Der Ru-Gehalt beeinflusst bei diesen Legierungen offenbar die Thermo-
dynamik nur wenig. 
 

 

Eine Zugabe von Ruthenium führt nur zu einer leichten Reduzierung des TCP-

Phasenanteils, da offenbar Ru die Thermodynamik kaum beeinflusst. Die Abbildung 5.24a 

zeigt, dass der simulierte TCP-Phasenanteil im Gleichgewicht in rutheniumfreien Legie-

rungen generell gut mit dem experimentell beobachteten Auftreten von TCP-Phasen in 

rutheniumfreien Legierungen korreliert. In Abbildung 5.24a wird dargestellt, wie häufig 

TCP-Phasen in der Legierungsgruppe im Experiment auftraten, wenn jeweils ein bestimm-

ter TCP-Gleichgewichtsanteil in der Simulation festgestellt wurde. Man erkennt, dass ein 

hoher simulierter Gleichgewichtsanteil eine hohe Wahrscheinlichkeit für das tatsächliche 

Auftreten von TCP-Phasen mit sich bringt. Umgekehrt ist bei einem niedrigen simulierten 

Anteil die Wahrscheinlichkeit für das Auftreten gering. Der Schwellwert, ab dem TCP-

Phasenausscheidung zu erwarten ist, kann allerdings nur empirisch für ein bestimmtes 

Legierungssystem angegeben werden. Weiterhin ist in der Abbildung 5.24b der simulierte 

TCP-Phasenanteil den experimentellen Beobachtungen von TCP-Phasen in einer anderen 

Legierungsserie gegenübergestellt. Auch hier kann ein Schwellwert angegeben werden, 

oberhalb dessen TCP-Phasenbildung in den Legierungen beobachtet wird. 
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Abbildung 5.24: Simulierte TCP-Phasenanteile und Beobachtungen im Vergleich. (a) 
Histogramm, (b) TCP-Phasenanteile im Gleichgewicht. Experimentelle Daten: (a) Volek 
(2002) (θ = 750 – 980 °C, t = 500 – 5000 h) [Vol02] und (b) Caron (2000) – für Legie-
rungsbezeichnungen und Bedingungen siehe Anhang D [Car00]. Man stellt fest, dass die 
CALPHAD-Methode ein gutes Werkzeug zur einfachen Abschätzung der Legierungsinsta-
bilität ist. 
 

 

Der große Vorteil der CALPHAD-Methode gegenüber klassischen Verfahren wie der Nv- 

oder Md-Methode ist, dass nicht nur die σ-Phase, sondern auch die µ- oder P-Phase be-

rücksichtigt werden und außerdem die Zusammensetzung der Matrix berechnet werden 

kann und nicht gesondert gemessen werden muss. 
 

Tabelle 5.5: Konzentrationen der Mischkristallhärter in der Matrix der Legierung SRR300D 
vor und nach der TCP-Phasenausscheidung bei θ = 1050 °C. Die Ausscheidung reduziert 
die Konzentration der mischkristallhärtenden Elemente sehr stark. 
 Mo W Re 

ohne TCP / wt-% 3,4 6,6 8,7 

mit 1,5% TCP (µ+P) / wt-% 2,7 5,7 5,3 

 

Die Tabelle 5.5 zeigt die berechneten Matrixkonzentrationen der wichtigsten Mischkristall-

härter Mo, W und Re nach der Ausscheidung von ca. 1,5 vol-% TCP-Phasen. Man stellt 

fest, dass sich die Konzentration von Mo und W durch die TCP-Phasenausscheidung auf 

ca. 80% und die von Re sogar auf 60% verringert. Durch diese Verarmung der Matrix an 

mischkristallhärtenden Elementen sinkt die Kriechfestigkeit nach der TCP-

Phasenausscheidung vermutlich erheblich ab. 
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5.5.2 Keimbildung 

Die Keimbildungsrate wird durch die kritische Enthalpie der Keimbildung bestimmt und 

hängt von der Anzahl der verfügbaren Keimbildungsplätze, der thermodynamischen Trieb-

kraft der Ausscheidung, der Grenzflächenenergie und der Verformungsenthalpie durch die 

Verspannung des Keims ab. Die Bestimmung dieser Parameter ist abgesehen von der 

thermodynamischen Triebkraft schwierig und muss teilweise durch Anpassung an experi-

mentelle Daten erfolgen. Daher wird im Folgenden eine Sensitivitätsanalyse dieser Para-

meter durchgeführt3. 
 

Sensitivitätsanalyse der Parameter der Keimbildung 

Der Einfluss der verschiedenen Parameter auf die zeitliche Entwicklung der gebildeten 

Keime ist in der Abbildung 5.25 am Beispiel der Legierung SRR300D dargestellt. Diese 

Berechnungen wurden abweichend von den sonstigen Simulationen in dieser Arbeit nicht 

mit dem Multikomponentenausscheidungsmodell, sondern mit dem vereinfachten quasibi-

nären Modell von Sieurin et al. (siehe Kapitel 4.5.1) durchgeführt, weil das Multikomponen-

tenmodell auf Grund der langen Rechenzeiten nur schlecht für Parameterstudien geeignet 

ist. Das Modell von Sieurin et al. beruht auf den gleichen Grundlagen, kann aber ohne 

Einschränkung zumindest zum grundlegenden Verständis der Parametereinflüsse genutzt 

werden.  

 

Wie aus der Abbildung erkennbar ist, wirkt sich die Anzahl der verfügbaren Keimbildungs-

plätze (a) lediglich auf die Keimzahl und nicht auf die Keimbildungsrate aus. Dagegen ha-

ben sowohl die Grenzflächenenergie (b) als auch in geringerem Maße die Triebkraft (c) 

einen erheblichen Einfluss auf die Keimbildungsrate und sind kritische Parameter. Auch 

die Verformungsenergie durch die Verspannung des Keims (d) wirkt sich auf die Triebkraft 

aus und hat ebenfalls einen gewissen Einfluss. Die Keimbildung verläuft im Modell prak-

tisch instantan. Tatsächlich ist aufgrund der experimentellen Arbeiten u.a. von Karunarat-

ne et al. (2001) davon auszugehen, dass die Keimbildung sehr schnell ist [Kar01]. Ande-

rerseits stellte Sato et al. (2006) fest, dass die Keimbildung selbst nach 1000 Stunden 

noch nicht abgeschlossen ist [Sat06]. Dieser Widerspruch lässt sich dadurch auflösen, 

dass die heterogene Keimbildung an günstigen Keimbildungsplätzen sehr rasch verläuft, 

in der Legierung aber auch ungünstige Plätze zur Verfügung stehen, an denen Keimbil-

dung wesentlich langsamer ist.  

                                            
3 Sämtliche detaillierte Parameter aller Simulationen sind im Anhang E aufgeführt. 
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Abbildung 5.25: Einfluss der folgenden Parameter auf die modellierte Keimbildungsrate 
der σ-Phase in der Legierung SRR300D bei 1050 °C. (a) Anzahl der verfügbaren Keimbil-
dungsplätze, (b) Grenzflächenenergie, (c) Triebkraft und (d) Fehlpassungsspannung. Ins-
besondere die Grenzflächenenergie hat einen deutlichen Einfluss auf die Keimbildungsra-
te, während die Keimbildungsplätze nur die Anzahl der Keime beeinflussen. 
 

Das ZTU-Diagramm wird einerseits bei niedrigen Temperaturen durch die Diffusion und 

andererseits bei hohen Temperaturen durch die Grenzflächenenergie bzw. die thermody-

namische Triebkraft, also durch die kritische Enthalpie der Keimbildung, dominiert. Daher 

wirken sich die betrachteten Parameter auch unmittelbar auf das ZTU-Diagramm aus (sie-

he Abbildung 5.26). 
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Abbildung 5.26: Einfluss der Parameter auf das ZTU-Diagramm der Legierung SRR300D 
(1 vol-% σ-Phase, Modell von Sieurin et al.). (a) Anzahl Keimplätze, (b) Grenzflächen-
energie, (c) Triebkraft und (d) Fehlpassungsspannung. Alle Berechnungen sind für das 
ausscheidungsdominierende Element Ta gültig. Die Variation der Anzahl der Keimbil-
dungsplätze verschiebt das ZTU-Diagramm vor allem auf der Zeitachse, während die rest-
lichen Parameter die Temperatur der Nase des ZTU-Diagramms verschieben. 
 

 

Eine Änderung der Zahl der verfügbaren Keimbildungsplätze (a) verschiebt das ZTU-

Diagramm vor allem auf der Zeitachse, während die Grenzflächenenergie (b), die Trieb-

kraft (c) und die Verformungsenergie (d) die Nase des ZTU-Diagramms auf der Tempera-

turachse verschieben. Dies gilt nur für die Betrachtung ausreichend großer Ausscheidun-

gen. Dabei ist die Keimbildungsrate deutlich von der Grenzflächenenergie abhängig, sie 

wird gemäß Abbildung 5.27 bei 0,5 Jm-2 nahezu null. 
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Abbildung 5.27: Keimbildungsrate der σ- und P-Phase in der Legierung SRR300D in Ab-
hängigkeit von Temperatur und Grenzflächenenergie. Der deutliche Einfluss der Grenzflä-
chenenergie ist klar erkennbar. 
 

Einfluss der Kapillarität 

Für die Modellierung der Kapillarität werden vereinfachend sphärische Keime angenom-

men. Wie in der Abbildung 5.28a dargestellt ist, wirkt sich die Krümmung an der Grenzflä-

che des Keims erheblich auf die Keimbildung aus, da die Freie Gibbs’sche Enthalpie der 

σ-Phase schon bei einer Grenzflächenenergie von 0,25 Jm-2 enorm vergrößert wird. Die-

ser Effekt ist stark vom Radius des Keims abhängig und wird für mehr als 10 nm zuneh-

mend vernachlässigbar (siehe Abbildung 5.28b). Der Einfluss auf die µ- und die P-Phase 

ist hier nicht dargestellt, aber vergleichbar groß. 
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Abbildung 5.28: (a) Gibbs’sche Freie Enthalpie der σ-Phase in der Legierung SRR300D in 
Abhängigkeit von der Grenzflächenenergie bei einem Keimradius von r = 0,5 nm, (b) 
Grenzflächenenergie in Abhängigkeit vom Keimradius. Bei Radien größer als 10 nm wird 
der Einfluss der Grenzflächenenergie gering. 
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Aufgrund der Grenzflächeneffekte können nur die Keime stabil wachsen, die eine be-

stimmte kritische Größe überschreiten (siehe Kapitel 5.1.1). Die sich ergebenden kriti-

schen Keimradien wurden für die Legierung SRR300D auf Grundlage der CALPHAD-

Methode berechnet und sind in der Tabelle 5.6 angegeben.  

 

Tabelle 5.6: Berechnete kritische Keimradien der TCP-Phasen in der Legierung SRR300D 
bei 1050 °C. Die Berechnungen gelten für direkte Keimbildung in der Matrix. Alle verwen-
deten Werte für die Grenzflächenenergien finden sich in der Tabelle 5.7. 

Phase 
Triebkraft  
GV / J mol-1 

kritischer Radius  
r* / m 

Aktivierungsenergie 

ΔG* / J 

σ 1816 1,7·10-10 5,7·10-21 

µ 2251 1,3·10-9 3,7·10-18 

P 2201 1,4·10-9 3,9·10-18 
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Abbildung 5.29: Wachstum der P-Phase bei 1013 °C in der Legierung SRR300D unter 
Annahme sphärischer Keime und Vernachlässigung der Überlappung der Diffusionsfelder 
im Multikomponentenmodell. (a) Wachstumsgeschwindigkeit, (b) Konzentrationen an der 
Grenzfläche in Abhängigkeit vom Ausscheidungsradius. Auch hier ist der Einfluss der 
Grenzflächenenergie deutlich erkennbar. Bei größeren Radien stellt sich dann das Fluss-
gleichgewicht ein.  
 

Eine zusätzliche Grenzflächenenergie führt in der ersten Phase des Keimwachstums zu 

einer reduzierten Wachstumsgeschwindigkeit (siehe Abbildung 5.29a). Da sich aber das 

Wachstum der TCP-Phasen über sehr lange Zeiten erstreckt und verhältnismäßig wenige 

große Ausscheidungen entstehen, spielt dieser kurze Zeitraum am Beginn des Wachs-

tums für den gesamten Ausscheidungsprozess keine Rolle und die Kapillarität hat auf die 

TCP-Phasen daher insgesamt betrachtet nur einen geringen Einfluss. In der Abbildung 

5.29a ist ergänzend eine binäre Modellrechnung mit dem Element Ta angefügt, welche 
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das Multikomponentenmodell bestätigt. Offenbar werden durch den Einfluss der Grenzflä-

chenenergie die Konzentrationen an der Grenzfläche der TCP-Ausscheidungen und ins-

besondere die Löslichkeiten in der Matrix bei Radien von kleiner als 10 nm deutlich verän-

dert (siehe Abbildung 5.29b). Außerdem erkennt man, dass das Flussgleichgewicht selbst 

bei großen Ausscheidungsradien aufgrund der Multikomponenteneffekte an der Grenzflä-

che nicht dem Massengleichgewicht entspricht. Dies gilt allerdings nur, solange sich die 

Diffusionszonen der Ausscheidungen nicht überlappen. 
 

Zusammenfassend zeigt sich, dass die Keimbildung gegenüber mehreren Modellparame-

tern sehr sensitiv ist und die Kapillarität lediglich einen Einfluss auf die Keimbildung, je-

doch nicht auf den gesamten Wachstumsprozess der TCP-Phasen hat. 

5.5.3 Dominierendes Legierungselement 

Das Modell von Sieurin et al. (siehe Kapitel 4.5.1) beschreibt die Ausscheidungskinetik 

vereinfachend durch die Diffusion des die Ausscheidung dominierenden Elements. In der 

Abbildung 5.30 ist das Wachstum der σ-Phase in der Legierung SRR300D mit dem Modell 

von Sieurin et al. unter Annahme verschiedener dominierender Elemente im Vergleich zu 

dem in dieser Arbeit entwickelten Multikomponentenmodell ohne die Notwendigkeit eines 

dominierenden Elements berechnet. Dieser Vergleich ermöglicht es, das dominierende 

Element zu bestimmen.  

 

Die Kurve des Modells von Sieurin et al., welches mit Wolfram berechnet wurde, entspricht 

dem Multikomponentenmodell am besten. Daher kann Wolfram als das ausscheidungs-

dominierende Element identifiziert werden. Es ist überraschend, dass nicht das Element 

Rhenium mit dem niedrigesten Diffusionskoeffizienten dominiert, aber wie im Kapitel 4.5.2 

dargestellt wurde, herrscht an der Grenzfläche ein Flussgleichgewicht. Die Einstellung 

dieses Gleichgewichts ist ein komplexer Vorgang und führt dazu, dass nicht unbedingt das 

Element mit dem niedrigsten Diffusionskoeffizienten das Wachstum dominieren muss. 

Vielmehr stellt sich das Flussgleichgewicht so ein, dass alle Elemente die gleiche Wachs-

tumsgeschwindigkeit haben.  

 

Die Anwendung des Modells von Sieurin et al. stieß sowohl bei der Wahl von Wolfram als 

auch von Rhenium für das ausscheidungsdominierende Element auf technische Schwie-

rigkeiten, da beide Elemente in den verfügbaren Diffusionsdatenbanken sehr große 

Kreuzdiffusionskoeffizienten aufweisen und der Hauptdiffusionskoeffizient sogar negativ ist. 

Diese Beschreibung der Diffusionskoeffizienten ist für das quasibinäre Modell von Sieurin 
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et al., das einen einzigen (Haupt-)Diffusionskoeffizienten erfordert (siehe Kapitel 4.5.1), 

nutzlos und nur in einem Multikomponentensystem sinnvoll anwendbar. Es blieb daher 

lediglich die Möglichkeit, das nächstliegende Element Tantal bei der Anwendung des Mo-

dells zu nutzen. Auf Grund der Ergebnisse in der Abbildung 5.30 steht es außer Frage, 

dass Tantal nicht dem wirklichen ausscheidungsdominierenden Element entspricht, son-

dern aus technischen Gründen gewählt werden muss. Wegen der zahlreich notwendigen 

Anpassungen von ohnehin kaum bekannten Parametern in dem Modell von Sieurin et al. 

erscheint dies aber nicht als kritisch. Außerdem liegt das Hauptziel der Anwendung des 

Modells von Sieurin et al. sowieso vor allem im qualitativen Verständnis der Parameterzu-

sammenhänge, während für realistische Ausscheidungssimulationen das neu entwickelte 

Multikomponentenausscheidungsmodell genutzt werden muss. 
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Abbildung 5.30: Wachstum der σ-Phase unter Annahme unterschiedlicher die Kinetik do-
minierender Elemente (Modell von Sieurin et al., gestrichelt) sowie mit dem Multikompo-
nentenmodell bei 1050 °C in der Legierung SRR300D. Die Nadelform der Ausscheidungen 
sowie eine mögliche Überlappung der Diffusionsfelder der Ausscheidungen werden in al-
len Modellen nicht berücksichtigt. Anhand des Vergleichs mit dem Multikomponentenmo-
dell kann man Wolfram als das ausscheidungsdominierende Element identifizieren. 
 

5.5.4 Ausscheidungssequenzen 

Im folgenden Kapitel wird die Ausscheidungssequenz der Legierung TMS-121 mit der no-

minellen Legierungszusammensetzung unter Berücksichtigung der σ-, µ- und P-Phase 

simuliert. Nachdem bisher zum qualitativen Verständnis der Parameterzusammenhänge 

das stark vereinfachte Modell von Sieurin et al. zum Einsatz kam, wird ab hier das neu 

entwickelte Multikomponentenmodell eingesetzt, bei dem keinerlei Annahmen über das 

ausscheidungsdominierende Element getroffen werden müssen. Thermodynamische Be-

rechnungen ergeben, dass die P-Phase zwischen 910 °C und 1193 °C und die µ-Phase 

unterhalb von 1092 °C stabil ist. 
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Modellparameter 

Für die Modellierung werden die molaren Volumina der Ausscheidungen aus dem Kapitel 

4.2.4 genutzt. Die Abschätzung der Grenzflächenenergien erfolgte aufgrund der Erkennt-

nisse in der Literatur zur Keimbildung der TCP-Phasen, welche im Kapitel 3.2 dargestellt 

wurden. Typischerweise liegen die Grenzflächenenergien für kohärente Ausscheidungen 

bei kleiner als 0,2 Jm-2, für inkohärente Teilchen bei 0,5 Jm-2 oder größer und für semiko-

härente Teilchen dazwischen.  

 

Die σ-Phase zeigt experimentell eine hohe Kohärenz mit der Matrix, und deshalb wird de-

ren Grenzflächenenergie mit 0,05 Jm-2 als sehr klein angenommen (siehe Tabelle 5.7). Bei 

der µ- und P-Phase muss zwischen der direkten Keimbildung in der Matrix und an bereits 

gebildeten σ-Phasenausscheidungen unterschieden werden (siehe Kapitel 3.2). Im ersten 

Fall ist die Kohärenz mit der Matrix gering, und die Grenzflächenenergie wird daher zu 0,5 

Jm-2 abgeschätzt. Im letzteren Fall liegt dagegen hohe Kohärenz und somit eine geringe 

Grenzflächenenergie vor, die zu 0,05 Jm-2 abgeschätzt wird. Heterogene Keimbildung re-

duziert die Verspannungsenergie erheblich, und deswegen wird im Kapitel 5.7.1 der Pa-

rameter als fhet = 0,2 gesetzt. 
 

Tabelle 5.7: Gewählte Grenzflächenenergie und heterogene Keimbildung in der σ-, µ- und 
P-Phase in Abhängigkeit vom Keimbildungsort. 
 in der Matrix an der σ-Phase 

 γ / J m-2 fhet / - γ / J m-2 fhet / - 

σ 0,05 0,2 _____ _____ 

µ 0,5 0,2 0,05 0,2 

P 0,5 0,2 0,05 0,2 
 

Die Anzahl der verfügbaren Keimbildungsplätze kann aus der mittleren Ausscheidungs-

dichte in dieser Legierung abgeschätzt werden. Man findet typischerweise eine TCP-

Ausscheidung in einem Volumen von 10 µm x 10 µm x 10 µm, dies entspricht N0=1·1015 

m-3 (siehe Tabelle 5.8).  
 

Tabelle 5.8: Gewählte Parameter des Keimbildungsmodells. 
Parameter Symbol σ µ P 

Keimplätze  N0 1·1015 m-3 1·1015 m-3 1·1015 m-3 

Aktivierungsenergie Gt 255 kJ mol-1 255 kJ mol-1 255 kJ mol-1 

Fehlpassungsdehnung ε 0,036 0,036 0,036 
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Außerdem lässt sich die Aktivierungsenergie der Atomwanderung über die Grenzfläche 

analog zu Sourmail et al. (2003) als die Aktivierungsenergie von Rhenium festlegen 

[Sou03], und mit Hilfe der Gitterparameter der TCP-Phasen und der Matrix kann die Ver-

spannung der Keime gemäß Anhang B abgeschätzt werden. 
 

Thermodynamik des mehrstufigen Ausscheidungsprozesses 

Die Ausscheidung der TCP-Phasen erfolgt in der Legierung TMS-121 wie in vielen ande-

ren Legierungen über die σ-Phase als metastabile Zwischenstufe. Dies ist durch die sehr 

geringe Grenzflächenenergie der σ-Phase und die hohe Grenzflächenenergie der µ- bzw. 

P-Phase in der Matrix begründet.  
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Abbildung 5.31: Aktivierungsenergie bei der Ausscheidung der TCP-Phasen in der Legie-
rung TMS-121. (a) Ausscheidung der µ-Phase, (b) Ausscheidung der P-Phase. Die indi-
rekte Keimbildung über die σ-Phase hat eine wesentlich geringere Aktivierungsenergie. 
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Abbildung 5.32: (a,b) Stufenweiser Enthalpiegewinn durch die Ausscheidungssequenz γ -> 
σ -> µ/P der TCP-Phasen in der Legierung TMS-121 bei vollständiger Umwandlung. Diese 
Größe entspricht der globalen Triebkraft zur Ausscheidung (siehe Kapitel 4.3). Die σ-
Phase hat eine deutlich geringere Enthalpie als die µ- bzw. P-Phase und kann daher als 
Zwischenstufe in einer Ausscheidungssequenz existieren (CALPHAD-Methode). 
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Die resultierenden kritischen Aktivierungsenergien der Keimbildung in Abbildung 5.31 ver-

deutlichen, dass die indirekte Ausscheidung über die Zwischenstufe wesentlich leichter 

erfolgen kann. Weitere thermodynamische Berechnungen in der Abbildung 5.32 zeigen, 

dass die σ-Phase in der Legierung TMS-121 eine metastabile Zwischenstufe ist und diese 

eine deutlich geringere Enthalpie als die µ- bzw. P-Phase hat, welche die stabilen Endstu-

fen der Ausscheidung sind. 
 
 

Triebkräfte 

Alle Triebkräfte bei Beginn der Ausscheidung der σ-, µ- und P-Phase sind in der Abbildung 

5.33 dargestellt. Diese Triebkräfte sind wesentlich größer als die globale Triebkraft aus 

Abbildung 5.32, da sie nur bei Beginn der Ausscheidung wirken und danach durch zu-

nehmende Veränderung der Matrixzusammensetzung in Richtung des thermodynami-

schen Gleichgewichts abnehmen. Man erkennt, dass die Triebkraft zu Beginn der Aus-

scheidung der metastabilen σ-Phase vergleichbar groß zu den anderen Phasen ist, ob-

wohl sie nicht die stabile Gleichgewichtsphase ist. Die Triebkraft nimmt mit steigender 

Temperatur ab. Daher können mit steigender Temperatur weniger heterogene Keimbil-

dungsplätze aktiviert werden, und die Ausscheidungen werden mit steigender Temperatur 

weniger, dafür aber größer. 
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Abbildung 5.33: Mit der CALPHAD-Methode berechnete Triebkräfte jeweils bei Beginn der 
Ausscheidung in der Legierung TMS-121. Sie sind für alle Phasen vergleichbar groß, ob-
wohl diese unterschiedlich stabil sind. Die dargestellten Anfangstriebkräfte ΔGv entspre-
chen nicht der globalen Triebkraft ΔG0 aus Abbildung 5.32 (siehe auch Kapitel 4.3). 
 

Ternäres Modellsystem Ni-12Cr-16W 

Zunächst wird nun das einfache ternäre Modellsystem Ni-12Cr-16W (at-%) betrachtet. 

Dieses ermöglicht es, die Eigenschaften des Multikomponenten-Ausscheidungsmodells 

ohne eine Überlagerung von störenden Einflüssen zu studieren.  
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Abbildung 5.34: Phasenanteile der TCP-Phasen (sphärische Ausscheidungen) im Modell-
system Ni-12Cr-16W (at-%) bei 1050 °C. (a) Bei alleiniger Ausscheidung der σ-Phase, (b) 
bei der Ausscheidungssequenz mit der σ-, μ- und P-Phase. Die metastabile σ- bzw. μ-
Phase lösen sich mit fortscheitender Ausscheidungssequenz wieder auf, und im thermo-
dynamischen Gleichgewicht liegt nur noch die P-Phase vor (Multikomponentenmodell). 
 

Eine Erschwernis stellen vor allem die γ’-Phase, die Morphologie sowie die nicht in den 

TCP-Phasen löslichen Elemente wie Tantal dar. Wir vergleichen jeweils zwischen der ein-

fachen Ausscheidung der σ-Phase mit Unterdrückung sämtlicher weiterer Phasen und der 

kompletten Ausscheidungssequenz mit allen TCP-Phasen. In Abbildung 5.34 sind die je-

weiligen Phasenanteile angegeben.   
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Abbildung 5.35: Konzentrationen in der Matrixphase cM im Modellsystem Ni-12Cr-16W (at-
%) sowie an der Grenzfläche cI (auf der Matrixseite). (a) Bei alleiniger Ausscheidung der 
σ-Phase, (b) bei Ausscheidungssequenz mit der σ-, μ- und P-Phase (nur für W dargestellt). 
Die Grenzflächenkonzentration (Flussgleichgewicht) verschiebt sich bis zum Erreichen des 
stationären Zustandes in Richtung des Massengleichgewichts. Unterschreitet die Matrix-
konzentration die Grenzflächenkonzentration einer Phase, so löst sich diese auf (Multi-
komponentenmodell). 
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Die Simulationen erreichen zum Schluss jeweils exakt das thermodynamische Gleichge-

wicht. Dabei liegt in Abbildung (b) eine Ausscheidungssequenz vor, welche unter Annah-

me einer indirekten Ausscheidung der µ- bzw. P-Phase an den σ-Ausscheidungen be-

rechnet wurde und verdeutlicht, dass nur die P-Phase stabil ist und nicht wieder aufgelöst 

wird.  

 

Wie bereits im Kapitel 4.5.2 abgeleitet wurde, stellt sich an der Grenzfläche eines Multi-

komponentensystems bei der Ausscheidung ein Flussgleichgewicht ein, welches sich im 

Allgemeinen vom Massengleichgewicht (berechnet mit der nominellen Legierungszusam-

mensetzung) unterscheidet. Abbildung 5.35 belegt, dass sich dieses Flussgleichgewicht 

mit zunehmendem Ausscheidungsgrad in Richtung des Massengleichgewichts verschiebt 

und beim Erreichen des Gleichgewichtszustandes in dieses übergeht. Sobald die Matrix-

konzentration die Konzentration an der Grenzfläche einer Phase unterschreitet (oder ü-

berschreitet), wird diese Ausscheidung thermodynamisch instabil und beginnt, sich aufzu-

lösen (siehe Abbildung 5.35b). Dies ist am Beispiel der σ- und µ-Phase deutlich zu erken-

nen. Es ist dabei zu betonen, dass die µ- und σ-Phase bereits deutlich vor Erreichen des 

(metastabilen) Gleichgewichtszustandes wieder aufgelöst werden und daher die P-Phase 

jederzeit noch über eine ausreichende Triebkraft verfügt. Weiterhin stellt man fest, dass 

die verschiedenen TCP-Phasen unterschiedlich zusammengesetzt sind. Die unterschiedli-

che Zusammensetzung sorgt auch dafür, dass die Summe der Phasenanteile in den 

Abbildung 5.35a und b nicht identisch ist, obwohl die Massenerhaltung gewährleistet ist. 

 

Die in der Abbildung 5.36 dargestellten Wachstumsraten entsprechen der physikalischen 

Vorstellung. Bei sehr kleinen Radien überwiegt zunächst die Kapillarität. Anschließend 

kommt es zum Wachstum nach einem t -Gesetz (entsprechend einer Gerade im Radius-

Wachstumsrate-Diagramm), und mit zunehmender Überlappung der Diffusionsfelder der 

Ausscheidungen fällt die Wachstumsrate ab. Der Auflösungsprozess verläuft dabei analog 

zum Wachstum. 



5 Ergebnisse und Diskussion 99 

10-10 10-9 10-8 10-7 10-6 10-510-14
10-13
10-12
10-11
10-10
10-9
10-8
10-7a)

σ

W
ac

hs
tu

m
sr

at
e 

v 
/ m

/s

Radius r / m
10-10 10-9 10-8 10-7 10-6 10-510-14

10-13
10-12
10-11
10-10
10-9
10-8
10-7b)

P
μ

σ

W
ac

hs
tu

m
sr

at
e 

v 
/ m

/s

Radius r / m

Abbildung 5.36: Wachstums-/Auflösungsraten in Abhängigkeit vom Radius im Modellsys-
tem Ni-12Cr-16W (at-%). (a) Bei alleiniger Ausscheidung der σ-Phase, (b) bei Ausschei-
dungssequenz mit der σ-, μ- und P-Phase (Multikomponentenmodell). 
 
 

Phasenanteile in der Superlegierung TMS-121 

Nach der Betrachtung der grundlegenden Eigenschaften des Ausscheidungsmodells folgt 

nun die Anwendung auf die reale Superlegierung TMS-121, die neben deutlich mehr Le-

gierungselementen auch einen zusätzlichen Einfluss des γ’-Volumenanteils, plättchenför-

miger Ausscheidungen und des Elements Ta aufweist, welches nicht in den TCP-Phasen 

löslich ist. Diese Effekte erschweren die Modellierung erheblich, können aber ohne Ein-

schränkungen berücksichtigt werden. Ein Effekt ist, dass der γ’-Phasenanteil in der Matrix 

während der Ausscheidung durch die Änderung der Konzentration der γ’-Phasenbildner 

verändert wird. Die Abbildung 5.37 stellt die zeitliche Entwicklung des Volumenanteils in 

der Ausscheidungssequenz bei zwei verschiedenen Temperaturen dar. Dabei wird die 

Plättchenform mit einem Aspektverhältnis von φ = 200 berücksichtigt, wobei das Aspekt-

verhältnis dem Modell vorgegeben werden muss. Wie Abbildung 5.23 ergibt, ist bei 825 °C 

die µ-Phase und bei 1100 °C die P-Phase im stabilen Gleichgewicht. Die Simulationen 

erreichen dieses Gleichgewicht jeweils nach langen Zeiten. Der Übergang ins Gleichge-

wicht erfolgt langsam und stetig. Es ist erwähnenswert, dass der Volumenanteil im Gleich-

gewicht nicht exakt dem entspricht, der sich bei der nominellen Legierungszusammenset-

zung einstellt, weil durch die sich verändernden Flussgleichgewichte sowie den abneh-

menden Einfluss der Kapillarität längs der Ausscheidung die Zusammensetzung variabel 

und die Ausscheidung deswegen inhomogen ist (siehe Abbildung 5.38b). Man kann zei-

gen, dass das Modell die Massenerhaltung trotz dieser schwierigen Bedingungen für 

sämtliche Elemente mit sehr hoher Genauigkeit gewährleistet und das Gleichungssystem 

für die Grenzflächengleichgewichte (5.37) mit sehr hoher Genauigkeit gelöst werden kann. 
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Da die Unterschiede zwischen Matrix- und Grenzflächenkonzentration kurz vor Erreichen 

des Gleichgewichts sehr gering sind, müssen dort zur Gewährleistung stabiler Berechnun-

gen sehr kleine Zeitschritte gewählt werden. 
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Abbildung 5.37: Volumenanteile der σ-, µ- und P-Phase in der Ausscheidungssequenz in 
TMS-121 mit der nominellen Zusammensetzung bei (a) 825 °C und (b) 1100 °C. Die Aus-
scheidungen sind plättchenförmig mit einem Aspektverhältnis von φ=200. Die σ-Phase 
erweist sich bei beiden Temperaturen als metastabil. Bei 825 °C erreicht die Legierung in 
praktisch relevanten Zeiten nie das thermodynamische Gleichgewicht (Multikomponen-
tenmodell). 
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Abbildung 5.38: Ausscheidung der TCP-Phasen in TMS-121 bei 1100 °C. (a) Konzentrati-
on von Re in der Matrix cM und in der Grenzfläche cI (auf der Matrixseite) über der Zeit, (b) 
Konzentrationsprofil von Re in den TCP-Phasenausscheidungen. Es ist klar erkennbar, 
dass die σ-Phase rasch aufgelöst wird, da die Matrixkonzentration sehr schnell die Grenz-
flächenkonzentration von Re unterschreitet. Die Zusammensetzung der TCP-Phasen vari-
iert längs der Ausscheidung aufgrund des Kapillaritätseinflusses und der Verschiebung 
des Flussgleichgewichts zum Massengleichgewicht (Multikomponentenmodell).  
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Wachstumsraten  

Die Wachstumsraten werden auch für diese komplexe Superlegierung physikalisch korrekt 

modelliert (siehe Abbildung 5.39). Nach einer Hemmung des Wachstums durch Kapillari-

tätseffekte bei kleinen Radien wachsen die Ausscheidungen zunächst nach einem t -

Gesetz, und in der dritten Phase wird das Wachstum durch die Überlappung der Konzent-

rationsfelder gebremst.  
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Abbildung 5.39: Wachstumsgeschwindigkeiten der TCP-Phasen in Abhängigkeit von der 
jeweiligen maximalen Länge der Ausscheidungen in TMS-121 bei 825 °C und 1100 °C 
(Multikomponentenmodell) 
 

Die Triebkraft für die Ausscheidung der Phasen wird in dem Multikomponentenmodell zu 

jedem Zeitpunkt jeweils entsprechend der Matrixkonzentration neu berechnet. Es ist auf-

fällig, dass sich die Wachstumsraten der einzelnen Phasen nur relativ wenig unterschei-

den. Eine Ursache ist, dass das Wachstum jeglicher Ausscheidungsphasen durch die Dif-

fusion in derselben Matrixphase kontrolliert wird und damit die Kinetik nicht allzu unter-

schiedlich sein kann. Außerdem wird der steuernde Konzentrationsgradient im Multikom-

ponentenmodell über einen Proportionalitätsfaktor aus dem jeweiligen Ausscheidungsra-

dius ermittelt.  
 

 

Dieser Proportionalitätsfaktor berechnet sich für jedes Element i aus der Übersättigung Ui 

der Matrix (siehe Kapitel 5.1.2). Eine nähere Betrachtung zeigt aber, dass diese Definition 

der Übersättigung für ein einzelnes Element in einem Multikomponentensystem aufgrund 

des herrschenden Flussgleichgewichts, welches sich vom Massengleichgewicht unter-

scheidet, problematisch sein kann. Dies ist der zweite Grund dafür, dass sich die Wachs-

tumsraten für die verschiedenen Phasen kaum unterscheiden. Die Änderung der Tempe-

ratur von 1100 °C auf 825 °C reduziert die Wachstumsraten um zwei Zehnerpotenzen. 
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Maximale Länge der Ausscheidungsplättchen  

Es ist eine zentrale Aufgabe der Legierungsentwicklung, die maximale Länge der spröden 

Ausscheidungsphasen vorherzusagen, da diese Größe in die bruchmechanische Betrach-

tung des Einflusses auf die mechanische Festigkeit eingeht. Dies ist mit dem vorliegenden 

Modell möglich. Es zeigt sich, dass das thermodynamische Gleichgewicht bei 825 °C erst 

nach mehr als 20 Mio. Stunden mit µ-Phasenausscheidungen von ca. 130 µm Länge er-

reicht wird. Eine nennenswerte Ausscheidung beginnt nach ca. 14 000 Stunden.  
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Abbildung 5.40: Maximale Länge der TCP-Phasenausscheidungen in der Legierung TMS-
121 bei (a) 825 °C und (b) 1100 °C bei einem Aspektverhältnis von φ=200. Die maximalen 
Längen der Ausscheidungen liegen um die 100 µm (Multikomponentenmodell). 
 

Dagegen ist bei 1100 °C schon nach 30 Stunden eine nennenswerte Ausscheidung erfolgt, 

und die längsten Plättchen besitzen nach etwa 200 000 Stunden Längen von 100 µm. Al-

lerdings werden bereits nach etwa einem Jahr Plättchenlängen von 80 µm erreicht. Die σ-

Phase ist zu diesem Zeitpunkt schon verschwunden, während sich die ebenfalls metasta-

bile P-Phase in technisch relevanten Zeiten nicht nennenswert auflöst. 
 

Die Modellierung bestätigt damit klar, dass bei der Ausscheidung von TCP-Phasen in Su-

perlegierungen aus thermodynamischen und kinetischen Gründen ganze Ausscheidungs-

sequenzen auftreten und die σ-Phase in vielen Fällen eine metastabile Vorläuferphase ist. 

Man stellt aber auch fest, dass das Wachstum der stabilen TCP-Phasen aus der σ-Phase 

ein sehr langsamer Prozess ist und daher in realistischen Zeiträumen das thermodynami-

sche Gleichgewicht nicht erreicht wird. 
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5.6 Einfluss von Ruthenium auf die TCP-Phasenausscheidung 

Ruthenium kann bei der TCP-Phasenausscheidung die Keimbildung durch eine Reduzie-

rung der Triebkraft durch Veränderung des γ’-Anteils, „reverse partitioning“ und eine Ver-

änderung der Grenzflächenenergie der Ausscheidung beeinflussen. Außerdem könnte die 

Wachstumsgeschwindigkeit durch eine Beeinflussung der Diffusionskoeffizienten in der 

Matrix verändert werden. Im folgenden Kapitel werden diese Einflüsse näher untersucht. 

5.6.1 Keimbildung 

Triebkraft 

Die Triebkraft zur Ausscheidung wird durch die Konzentration der TCP-Phasenbildner, 

insbesondere von Re in der Matrix, bestimmt. Zum einen wirkt sich der γ’-Anteil auf die Re-

Konzentration in der Matrix aus, da Re in der γ’-Phase kaum löslich ist. In der Legierung 

SRR300D ist zum Beispiel der γ’-Anteil im Vergleich zur Ru-haltigen Legierung geringer 

(siehe Abbildung 5.41), allerdings zeigen die thermodynamischen Berechnungen, dass 

dies nicht durch Ru, sondern durch einen leicht veränderten Atomanteil von Al und Ta in 

SRR300D + 3 Ru verursacht wird. Dies wird durch die Arbeit von Neumeier (2010) bestä-

tigt, welcher keinen signifikanten Einfluss von Ru auf den γ’-Anteil in Legierungen mit iden-

tischen Atomanteilen der restlichen Elemente fand [Neu10]. Zum anderen belegt das Kapi-

tel 5.4, dass auch das „reverse partitioning“ je nach Legierung auftreten kann, was die Re-

Konzentration in der Matrix ebenfalls beeinflusst. 
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Abbildung 5.41: Mittels CALPHAD-Methode berechneter γ'-Anteil in SRR300D (0 wt-% Ru) 
und SRR300D + 3 Ru (3 wt-% Ru) aus [Hob08b] im Vergleich. Die Ru-haltige Legierung 
hat nur aufgrund der Gesamtzusammensetzung einen reduzierten γ’-Anteil. 
 

In Abbildung 5.42 wird der Einfluss eines veränderten γ’-Anteils sowie γ/γ’-

Verteilungsverhältnisses („reverse partitioning“) auf die Legierung SRR300D modelliert. 
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Aus Rechenzeitgründen wurde hier wieder auf das Modell von Sieurin et al. zurückgeriffen, 

welches für Parameterstudien ausreichend ist. Dazu wurden Berechnungen mit einem um 

5 mol-% reduzierten γ’-Anteil sowie einem um den Faktor 3 reduzierten γ/γ’-

Verteilungsverhältnis von Re durchgeführt. Diese Werte erscheinen aufgrund der bisheri-

gen Ergebnisse in der Literatur als realistische maximale Einflüsse von Ru. Die Triebkraft 

der Ausscheidung (a) wird sowohl durch den reduzierten γ’-Anteil als auch den „reverse 

partitioning“-Effekt deutlich verringert. Dies führt dazu, dass die maximale Keimbildungsra-

te zu tieferen Temperaturen verschoben (b) und die Ausscheidungsgeschwindigkeit im 

ZTU-Diagramm verringert wird (c). Alle Effekte werden durch die Reduzierung der Matrix-

konzentration von Re verursacht (d). Sie sind deutlich geringer als z.B. der Einfluss der 

Restsegregation von Re durch die dendritische Erstarrung.  
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Abbildung 5.42: Einfluss eines veränderten γ'-Anteils bzw. γ/γ’-Verteilungsverhältnisses kγ/γ’ 
auf die σ-Phasenausscheidung in der Legierung SRR300D. (a) Triebkraft, (b) Keimbil-
dungsrate, (c) ZTU-Diagramm und (d) Matrixkonzentration von Re. Beide Effekte reduzie-
ren die TCP-Ausscheidung deutlich und sind wahrscheinliche Mechanismen für die Unter-
drückung der TCP-Phasen durch Ru (Modell von Sieurin et al.). 
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Damit belegen die Ergebnisse, dass sowohl die Reduzierung des γ’-Anteils als auch das 

„reverse partitioning“ in Ru-haltigen Legierungen die Triebkraft der TCP-

Phasenausscheidung verringern kann. Allerdings zeigt der Vergleich des ZTU-Diagramms 

aus Abbildung 5.42c mit dem später experimentell bestimmten Einfluss von Ru auf das 

ZTU-Diagramm (siehe Abbildung 5.45), dass der Einfluss des γ’-Anteils bzw. des γ/γ’-

Verteilungsverhältnisses allein nicht die experimentell beobachtete enorme Unterdrückung 

der TCP-Phasen durch Ru erklären kann. Diese macht sich bei 2 wt-% Ru in der 

Abbildung 5.45 durch eine Verlangsamung der Ausscheidung etwa um den Faktor zehn 

bemerkbar, während der Effekt in Abbildung 5.42c lediglich den Faktor zwei beträgt. 
 
 

Grenzflächenenergie 

Die Grenzflächenenergie hat bei der Erklärung des Einflusses von Ru auf die TCP-

Phasenausscheidung bisher nur wenig Beachtung gefunden. Da die experimentellen Ar-

beiten aber übereinstimmend zeigen, dass die Keimbildung durch Ru massiv reduziert 

wird und die Einflüsse auf die γ’-Phase wie oben erläutert dafür nicht ausreichend sind, 

muss eine Auswirkung von Ru auf die Grenzflächenenergie in Betracht gezogen werden. 

Bisher ist über diesen Einfluss von Ru wenig bekannt. Besonders im Kapitel 5.5.2 (siehe 

Abbildung 5.26b) wird die Bedeutung der Grenzflächenenergie deutlich. Die Erhöhung der 

Grenzflächenenergie durch Ru verschiebt die Nase des ZTU-Diagramms zu niedrigeren 

Temperaturen, aber auch eine Veränderung der Grenzflächenenergie kann nicht allein für 

den Effekt von Ru auf die TCP-Phasenausscheidung verantwortlich gemacht werden. 

 

5.6.2 Diffusion 

Falls Ru die Diffusionsgeschwindigkeit in der Matrix verkleinert, verlangsamt dies auch das 

Ausscheidungswachstum. In Abbildung 5.43 sind experimentell gemessene Re-

Diffusionsprofile von Hobbs et al. (2007) mit unterschiedlichen Ru-Konzentrationen sowie 

numerische Berechnungen mit DICTRA im Vergleich dargestellt [Hob07]. Man erkennt, 

dass der Einfluss von Ru auf die Diffusion von Re und damit auf das Wachstum der TCP-

Phasen sehr gering ist. Weitere Ergebnisse von Hobbs et al. zeigen, dass umgekehrt ein 

kleiner Einfluss von Re auf die Diffusion von Ru existiert. Dieser Effekt spielt für die TCP-

Phasenausscheidung jedoch keine große Rolle, da die Konzentrationsunterschiede von 

Ru zwischen Matrix und Ausscheidung geringer als bei den meisten TCP-Phasenbildnern 

sind. Alle Ergebnisse deuten darauf hin, dass Ru das Wachstum der TCP-Phasen nur we-

nig beeinflusst und die Reduzierung der Keimbildung durch Ru der dominierende Effekt ist. 

Weitere Ergebnisse von Mabruri et al. (2008) bestätigen dies [Mab08]. 
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Abbildung 5.43: Berechnetes und gemessenes Diffusionsprofil [Hob07] des Diffusions-
paars Ni / Ni-10Re mit konstanten 0 bzw. 10 wt-% Ru bei (a) 1000 °C und (b) 1100 °C. 
Offenbar hat Ru kaum einen Einfluss auf den Diffusionskoeffizienten von Re und 
beeinflusst daher auf diesem Weg die Wachstumsrate der TCP-Phasen nur wenig. 
 

 

 

5.6.3 Fallstudie 

Anhand der Legierungen TMS-121 und TMS-138+, welche auch von Sato et al. (2004, 

2006) untersucht wurden, wird der Gesamteffekt von Ru auf die TCP-

Phasenausscheidung analysiert [Sat04, Sat06]. Die Legierungen zeigen bei hohen Tem-

peraturen vor allem P-Phasenausscheidung (siehe Abbildung 5.44a), und durch Ru wird 

die Triebkraft nur wenig reduziert (siehe Abbildung 5.44b).  

900 1000 1100 1200
0

1

2

3

2,5 wt-% Ru

0 wt-% Ru 0 wt-% Ru

a)

μ

P

Ph
as

en
. V

TC
P /

 m
ol

-%

Temperatur T / °C
800 900 1000 1100 1200
0

2

4

6
b)

2,5 wt-% Ru 0 wt-% Ru

Tr
ie

bk
ra

ft 
ΔG

V /
 k

J/
m

ol

Temperatur T / °C

Abbildung 5.44: (a) TCP-Phasenanteile im Gleichgewicht, (b) Triebkraft zur Ausscheidung 
der P-Phase in Abhängigkeit vom Ru-Gehalt in TMS-121 bzw. TMS-138 (CALPHAD-
Methode). 
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Diese Reduzierung, die mit der CALPHAD-Methode berechnet wird, reicht bei weitem 

nicht aus, um den experimentell beobachteten sehr deutlichen Effekt auf die Keimbil-

dungsrate zu erklären.  

 

Wie bereits ausgeführt wurde, muss daher zusätzlich ein deutlicher Anstieg der Grenzflä-

chenenergie bei der Zugabe von Ruthenium auftreten (siehe Tabelle 5.9). Ein weiterer 

Effekt ist, dass durch die Zunahme der Aktivierungsenergie wegen der Vergrößerung der 

Grenzflächenenergie und die Reduzierung der Triebkraft bei Ru-Zugabe nur noch wenige 

günstige heterogene Keimbildungsplätze genutzt werden können, was bedeutet, dass die 

Zahl der nutzbaren Keimbildungsplätze N0 abnimmt. Bei 0 wt-% Ru erzielt man eine gute 

Übereinstimmung von Simulation und Experiment für N0 = 5,0·1015 m-3 und mit 2,5 wt-% 

Ruthenium für N0 = 3,0·1014 m-3. Diese Werte sind mit den experimentellen Messungen 

der Ausscheidungszahl von Sato et al. konsistent (siehe Tabelle 5.9).  
 

Tabelle 5.9: Anzahl der Ausscheidungen und Grenzflächenenergien nach 1000 h bei 
1100 °C mit 0 % bzw. 2,5 % Ru in der Legierung TMS-121 bzw. TMS-138+. Experimentel-
le Ergebnisse aus Sato et al. (2006) [Sat06]. 
Ruthenium-Gehalt Modell  [Sat06] 

0 wt-% Ru 5,0·1015 m-3 0,05 J m-2 3·1015 m-3 

2,5 wt-% Ru 3,0·1014 m-3 0,22 J m-2 9·1013 m-3 

 

Sowohl die simulierten ZTU-Diagramme (a) als auch die maximalen Längen der Aus-

scheidungen (b) sind in der Abbildung 5.45 dargestellt. Die ZTU-Diagramme stimmen gut 

mit den experimentellen Messungen überein, und das theoretische Modell erklärt schlüs-

sig das experimentell gemessene Absinken der Temperatur der Nase des ZTU-

Diagramms durch eine größere Aktivierungsenergie. Außerdem verschiebt sich das ZTU-

Diagramm bei Zugabe von Ru wie im Experiment zu längeren Ausscheidungszeiten hin. 
 

Mit steigendem Rutheniumgehalt nimmt die Aktivierungsenergie für die Keimbildung der 

TCP-Phasen offenbar stark zu. Dies wurde bereits in den Parameterstudien im Kapitel 

5.5.2 diskutiert. Die Verschiebung zu längeren Zeiten wird durch die geringere Anzahl an 

Ausscheidungen bedingt. Dadurch müssen die Ausscheidungen bis zum Erreichen des 

1%-Volumenanteils eine größere Länge erreichen, was bei unveränderter Diffusion eine 

längere Zeit in Anspruch nimmt. Allerdings belegen die Ergebnisse der Abbildung 5.45b, 

dass die Unterschiede im Längenwachstum bei einer Ru-Zugabe von 2 wt-% nur unter 

Annahme eines um den Faktor zehn reduzierten Diffusionskoeffizienten simuliert werden 

könnten, was sich nicht mit den Ergebnissen aus dem Kapitel 5.6.2 deckt. 
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Abbildung 5.45: (a) ZTU-Diagramm der P-Phase im Dendritenkern in Abhängigkeit vom 
Ru-Gehalt berechnet mit dem Modell von Sieurin et al., (b) maximale Länge der Ausschei-
dungen bei 1100 °C. Experimentelle Messungen: Sato et al. (2004, 2006) [Sat04, Sat06]. 
Das Modell erklärt gut die Veränderungen im ZTU-Diagramm durch Ru. 
 
 

Weitere Modellrechnungen zeigen, dass der gemessene auffällige Knick im ZTU-

Diagramm bei 0 % Ru (siehe Abbildung 5.45a) dadurch erklärt werden kann, dass ober-

halb von ca. 1150 °C die TCP-Phasen nur noch im Kern und nicht mehr im interdendriti-

schen Bereich stabil sind. 

5.6.4 Schlussfolgerung 

Die Grenzflächenenergie beeinflusst die Keimbildungsrate besonders deutlich, da sie in 

die Formel der kritischen Keimbildungsenthalpie (5.3) in der dritten Potenz eingeht. In der 

Wachstumsphase spielt die Grenzflächenenergie dagegen nach kurzer Zeit kaum noch 

eine Rolle (siehe Kapitel 5.5.2 und 5.5.4). Lediglich bei sehr kleinen Keimen mit Größen 

unter zehn Nanometern verlangsamt die Grenzflächenenergie die Wachstumsrate. Dieser 

Größenbereich wird aber von den großen TCP-Phasen sehr rasch durchlaufen und spielt 

für den Gesamtprozess keine Rolle. 
 

Im letzten Kapitel wurden die Grenzflächenenergien für zwei Legierungen mit unterschied-

lichem Ru-Gehalt durch den Vergleich mit experimentellen Messungen abgeschätzt. Auf 

Grundlage dieser Ergebnisse wird in der Abbildung 5.46 eine Abhängigkeit der Grenzflä-

chenenergie vom Ruthenium-Gehalt postuliert. 
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Abbildung 5.46: Grenzflächenenergie zwischen Matrix und TCP-Phase in Abhängigkeit 
vom Ru-Gehalt bei den Legierungen TMS-121 / TMS-138+, ermittelt durch Anpassungen 
mit dem Ausscheidungsmodell. 
 

Die so bestimmten Grenzflächenenergien sind generell deutlich kleiner als die Werte, die 

in den Arbeiten von Robson et al. (1997) und Sourmail et al. (2003) für TCP- bzw. Laves-

Phasen in austenitischen Stählen mit ähnlichen Methoden abgeleitet wurden [Rob97b, 

Sou03]. In diesen beiden Arbeiten wurden die Grenzflächenenergien zu 0,25 – 0,33 Jm-2 

abgeschätzt. Für die TCP-Phasen in Ni-Basis-Superlegierungen findet man im Gegensatz 

dazu in der Literatur bisher keine Bestimmungen von Grenzflächenenergien aus experi-

mentellen Untersuchungen. Lediglich die Arbeiten von Rae et al. (2001) stellen mit theore-

tischen Überlegungen und experimentellen kristallographischen Untersuchungen einen 

wichtigen Ausgangspunkt dar [Rae01]. Sie schließen aus ihren Untersuchungen, dass die 

TCP-Phasen teilweise Kristallebenen haben, die gut mit Ebenen der γ-Matrix übereinstim-

men und daher eine kohärente Keimbildung mit kleinen Grenzflächenenergien erwarten 

lassen (siehe auch Kapitel 3.1.1). Aus diesem Grund erscheinen die in dieser Arbeit ermit-

telten kleinen Grenzflächenenergien als realistisch. Es ist auch naheliegend, dass die 

Grenzflächenenergie von der Zusammensetzung der Legierung beeinflusst wird, weil die 

Grenzfläche eine Störungszone mit zusätzlicher Unordnung darstellt, die von den eingela-

gerten Atomen abhängig ist. Auch Ru dürfte in der Grenzfläche präsent sein und dadurch 

die Bindungen sowie die Grenzflächenenergie beeinflussen. Allerdings sind auf diesem 

Gebiet für komplexe Legierungen bisher kaum Forschungsarbeiten durchgeführt worden. 
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5.7 Einflüsse auf die TCP-Phasenverteilung im Gefüge 

5.7.1 Heterogene Keimbildung 

In der Regel findet die Keimbildung in einer technischen Legierung immer heterogen, d.h. 

an Fehlstellen, und nicht homogen im Gefüge statt, da dadurch ein zusätzlicher Enthalpie-

gewinn ΔGhet möglich ist. Es stehen folgende Fehlstellen, aufsteigend nach ihrem zusätzli-

chen Energiegewinn angegeben, zur Verfügung [Por09]. 
 

1. homogene Keimbildung 

2. Leerstellen 

3. Versetzungen 

4. Stapelfehler 

5. Korngrenzen und Phasengrenzen 

6. freie Oberflächen 
 

In einkristallinen Superlegierungen gibt es keine Korngrenzen, an denen die Keimbildung 

ablaufen könnte. Daher wird die Keimbildung zunächst an allen verfügbaren Kleinwinkel-

korngrenzen, Stapelfehlern bzw. Versetzungen oder Versetzungsnetzwerken stattfinden. 

Bei sehr hoher Triebkraft können auch energetisch ungünstigere Fehlstellen zur heteroge-

nen Keimbildung genutzt werden.  

 

Die Abbildung 5.47a zeigt eine zusammengefasste Darstellung sämtlicher in dieser Arbeit 

tatsächlich bestimmter Keimdichten für alle simulierten Legierungen bei 850 °C. Man er-

kennt, dass offenbar die Anzahl der verfügbaren Keimbildungsplätze mit steigender Trieb-

kraft tendenziell zunimmt. Das lässt sich dadurch begründen, dass bei einer hohen Trieb-

kraft auch Fehlstellen, die nur eine geringe Absenkung der Aktivierungsenergie bewirken, 

zur Keimbildung genutzt werden können. Es ergibt sich daraus ein schematischer Zu-

sammenhang wie in der Abbildung 5.47b dargestellt. Hierbei ist klar erkennbar, dass die 

Anzahl der Keimplätze N0 nicht konstant, sondern eine Funktion der Triebkraft ist, es gilt 

also N0(ΔGv). In der Abbildung 5.47b sind ergänzend die bei der jeweiligen Triebkraft ver-

mutlich zur Keimbildung genutzten Fehlstellen eingetragen. Diese entsprechen der obigen 

Aufzählung und sind nur qualitativ. Eine genauere quantitative Zuordnung ist auf dieser 

Basis aber nicht möglich. 

 

Sourmail (2002) diskutierte ebenfalls einen funktionalen Zusammenhang von N0 mit der 

Zusammensetzung, da die Keimbildung in Multikomponentenlegierungen gegenüber binä-
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ren Legierungen erschwert ist. Er führt den Effekt aber darauf zurück, dass die Wahr-

scheinlichkeit für die Bildung eines Keimes von der Fluktuation aller Legierungselemente 

abhängt. Je komplexer eine Legierung ist, desto unwahrscheinlicher wird es, dass alle E-

lemente im selben Moment die richtige Konzentration haben und einen Keim bilden kön-

nen.  
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Abbildung 5.47: (a) Anzahl verfügbarer Keimbildungsplätze in Abhängigkeit von der ther-
modynamischen Triebkraft der TCP-Ausscheidung bei 850 °C, (b) schematische Darstel-
lung der Anzahl der verfügbaren Keimbildungsplätze in Abhängigkeit von der verfügbaren 
Triebkraft zur Keimbildung. 
 

Betrachtet man die TCP-Phasenausscheidung in einer Legierung mit einer hohen Trieb-

kraft zur TCP-Phasenbildung, so werden im Verlauf der Ausscheidung verschieden ener-

getisch günstige Keimbildungsplätze durch heterogene Keimbildung besetzt (siehe 

Abbildung 5.48a). Die Folge ist, dass für die Keime auf den verschieden günstigen Plätzen 

jeweils lokal unterschiedliche ZTU-Diagramme gelten, die sowohl auf der Zeit- als auch 

der Temperaturachse verschoben sind. 
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1
2 3
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Abbildung 5.48: (a) Schematische Darstellung der Aktivierung der heterogenen Keimbil-
dungsplätze (1-3) in einer Legierung mit hoher Triebkraft zur Ausscheidung. (b) Dazuge-
hörige lokale ZTU-Diagramme der drei Ausscheidungen an den verschiedenen Keimbil-
dungsplätzen. Das resultierende Diagramm ist eine Überlagerung der Einzeldiagramme. 
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Das beobachtbare ZTU-Diagramm des Ausscheidungsvorganges ist eine Überlagerung 

der verschiedenen ZTU-Diagramme der verschiedenen Ausscheidungen und kann kom-

plex sein (siehe Abbildung 5.48b). Bei heterogener Keimbildung bestimmt sich die Anzahl 

der verfügbaren Keimbildungsplätze ausschließlich aus der Dichte der Fehlstellen. Aller-

dings hängt diese von der Vorgeschichte und den thermomechanischen Betriebsbedin-

gungen der Bauteile ab und kann nur schwierig a priori bestimmt werden. 

 

Eine Folge der heterogenen Keimbildung ist, dass die Keime im Spannungsfeld einer 

Fehlstelle so gebildet werden können, dass die effektive Verspannung des Keims bzw. der 

Matrix durch Fehlpassung deutlich reduziert ist. Dieser Effekt wirkt sich daher auf die ef-

fektive Verspannungsenergie und die Aktivierungsenergie aus und muss berücksichtigt 

werden. Das geschieht durch einen empirischen Faktor fhet, der die Reduzierung der Ver-

spannungsenergie ΔGs bei der Keimbildung beschreibt (siehe Kapitel 5.1.1). Der Faktor 

muss durch Anpassung des Modells an experimentelle Ergebnisse geschätzt werden. Ein 

Vergleich ergibt eine gute Übereinstimmung von Modell und Experiment für die untersuch-

ten Legierungen bei fhet = 0,2. 

 

Zusammenfassend kann konstatiert werden, dass aufgrund der heterogenen Keimbildung 

die Anzahl der Ausscheidungen erheblich von der Triebkraft abhängt. Mit den Ergebnissen 

aus dieser Arbeit konnten erste Hinweise auf den quantitativen Zusammenhang gewonnen 

werden, welcher in der Literatur bisher noch nicht diskutiert wurde. 

 

5.7.2 Räumliche Verteilung durch Segregation 

Die Segregation zwischen dem Dendritenkern und dem interdendritischen Bereich domi-

niert bei rheniumhaltigen Legierungen die Ausscheidung der TCP-Phasen. Rhenium ist 

selbst nach langen Wärmebehandlungen noch zum Teil im Dendritenkern segregiert und 

fördert dort als TCP-Phasenbildner die Ausscheidung. Zur Modellierung dieses Effekts 

wurden zunächst die Segregation der Legierungselemente nach einer Wärmebehandlung 

mit Hilfe des Simulationscodes DICTRA berechnet (siehe Kapitel 5.3.3 und Anhang E) und 

dann die ZTU-Diagramme für die P-Phase im Dendritenkern und im interdendritischen Be-

reich der Legierung TMS-121 simuliert (siehe Abbildung 5.49).  
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Abbildung 5.49: Einfluss der Segregation auf die P-Phasenausscheidung (1 vol-% P) in 
der Legierung TMS-121. (a) Gusszustand, (b) wärmebehandelter Zustand mit Restsegre-
gation von Re und W. Im wärmebehandelten Zustand beschleunigt die Re-Segregation die 
TCP-Ausscheidung im Dendritenkern, während im Gusszustand die Ta-Segregation die 
TCP-Phasenausscheidung im interdendritischen Bereich fördert (Modell von Sieurin et al.). 
 
 

Aufgrund der unterschiedlichen Triebkräfte muss die verschiedene Zahl der verfügbaren 

Keimbildungsplätze berücksichtigt werden. Alle Parameter sind detailliert im Anhang E 

angegeben. In der wärmebehandelten Legierung (b) scheiden sich die TCP-Phasen we-

sentlich schneller im Dendritenkern als im interdendritischen Bereich aus, wobei die Aus-

scheidung mit höherer Geschwindigkeit geschieht als aufgrund der nominellen Legie-

rungszusammensetzung anzunehmen ist. Interessanterweise erfolgt umgekehrt die Aus-

scheidung der TCP-Phasen im Gusszustand (a) bevorzugt im interdendritischen Bereich 

und nicht im Dendritenkern, was durch die Ta-Segregation im interdendritischen Bereich 

zu erklären ist. Ta ist ein γ’-Bildner und erhöht so die Re-Konzentration in der Matrix. Weil 

Ta wesentlich schneller als Re diffundiert, wird die Ta-Segregation im Gegensatz zur Re-

Segregation während der Wärmebehandlung komplett aufgelöst. Die Ergebnisse werden 

durch die experimentellen Arbeiten von Karunaratne et al. (2001) bestätigt [Kar01]. Ohne 

Berücksichtigung der Segregation kann die Simulation also die TCP-Phasenausscheidung 

unter Umständen deutlich unterschätzen. 

5.7.3 Größenverteilungen 

Die Größenverteilung der TCP-Phasen kann in verschiedenen Legierungen sehr unter-

schiedlich sein. Es gibt Hinweise, dass größere TCP-Ausscheidungen die Kriechbestän-

digkeit der Legierungen stärker beeinträchtigen können als kleinere Ausscheidungen. Die-

ser Effekt wurde von Volek et al. (2006) beschrieben [Vol06]. In Abbildung 5.50 sind zu-
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nächst die Phasenanteile der Legierungen EROS4 und IN792Re dargestellt und in 

Abbildung 5.51a finden sich die dazugehörigen ZTU-Diagramme. 
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Abbildung 5.50: Mit der CALPHAD-Methode berechnete Phasenanteile der Legierungen 
(a) EROS4 und (b) IN792Re in Abhängigkeit von Temperatur (nominelle Zusammenset-
zungen). Die TCP-Solvustemperatur liegt bei der Legierung IN792Re wesentlich höher 
und bedingt eine größere Triebkraft zur Bildung von TCP-Phasen. 
 
 

Man erkennt, dass die TCP-Solvustemperatur bei IN792Re um ca. 200 °C höher liegt als 

bei EROS4. Bei beiden Legierungen ist die σ-Phase die stabile Phase. Dies stimmt mit 

den Feststellungen von Pyczak (2002) überein, als dessen Arbeit bei IN792Re nicht ein-

deutig zwischen σ- und P-Phase unterscheiden konnte [Pyc02]. Die Legierung EROS4 

zeigt experimentell sehr große, die Legierung IN792Re dagegen sehr kleine Ausscheidun-

gen. In Abbildung 5.51 sind die Triebkräfte für die Ausscheidung der TCP-Phasen (c) und 

die berechnete Größenverteilung (d) in den beiden Legierungen vergleichend dargestellt. 

Für die Berechnungen wurde bei EROS4 nicht Tantal, sondern Titan mit einer etwas höhe-

ren Diffusionsgeschwindigkeit als dominierendes Element gewählt, da davon auszugehen 

ist, dass in dieser rheniumfreien Legierung die Wachstumsgeschwindigkeit der TCP-

Phasen höher sein wird. Offenbar werden die Verschiedenheiten in der Größenverteilung 

nicht durch Unterschiede in der Geschwindigkeit der Keimbildung (b) verursacht, da diese 

bei beiden Legierungen sehr groß ist. Der Hauptgrund liegt darin, dass die Triebkraft zur 

Ausscheidung der TCP-Phasen in der Legierung EROS4, in welcher man experimentell 

große TCP-Ausscheidungen findet, drastisch kleiner als in der Legierung IN792Re ist, in 

der viele kleine Ausscheidungen vorherrschen (c). Bei einer großen Triebkraft werden 

auch energetisch ungünstigere und damit mehr Plätze für die heterogene Keimbildung 

aktiviert. Dieser Effekt führt zur Bildung von mehr, aber kleineren TCP-Phasen. 
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Abbildung 5.51: σ-Phasenausscheidung im Dendritenkern. (a) ZTU-Diagramm, (b) Anzahl 
der Keime bei 850 °C, (c) thermodynamische Triebkräfte der σ-Phase in Abhängigkeit von 
der Temperatur und (d) maximale Größe der Ausscheidungen nach 5000 h bei 850 °C für 
IN792Re und EROS4 (EROS4: N0 = 1·1015 m-3 entsprechend 10 µm mittlerer Abstand, 
IN792Re: N0 = 1·1018 m-3, entsprechend 1 µm mittlerer Abstand). Experimentelle Ergeb-
nisse aus [Vol06]. Die Legierung IN792Re zeigt aufgrund der wesentlich größeren Trieb-
kraft kleinere TCP-Ausscheidungen. Dies ist durch die Aktivierung einer erheblich größe-
ren Anzahl von Keimbildungsplätzen bedingt. 
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6 Zusammenfassung 
In dieser Arbeit wurde ein neues Modell zur Simulation der Ausscheidungskinetik von 

Sprödphasen, insbesondere von TCP-Phasen in rutheniumhaltigen Superlegierungen, 

entwickelt. Das Modell simuliert die Keimbildung und das Wachstum für beliebig viele 

Phasen simultan unter Anwendung der CALPHAD-Methode (Calculation of Phase Dia-

grams). Diese Methode wird zur Berechnung der thermodynamischen Größen wie z.B. der 

Triebkraft oder der Phasenzusammensetzung im Gleichgewicht und zur Berechnung der 

Diffusionskoeffizienten bzw. Mobilitäten eingesetzt. Dabei werden erstmals vollständig die 

Effekte berücksichtigt, die durch die Vielzahl der Legierungselemente in Superlegierungen 

bedingt sind. Metastabile Phasen werden in dem Modell automatisch aufgelöst, sofern sie 

thermodynamisch instabil werden. Da das Modell auf der CALPHAD-Methode beruht, ist 

es allgemein ohne großen Aufwand auch auf andere Ausscheidungsvorgänge in beliebi-

gen Legierungssystemen anwendbar, sofern die entsprechenden thermodynamischen und 

Mobilitätsdatenbanken vorliegen.  

 

Die Modellierung bestätigt die experimentellen Erkenntnisse, welche Ausscheidungsse-

quenzen bei der TCP-Phasenbildung vermuten lassen. Aufgrund der Kristallstrukturen 

scheidet sich zunächst meist die metastabile σ-Phase aus, weil sie die geringste Grenzflä-

chenenergie aufweist. Nach einigen hundert Stunden kommt es dann zum Wachstum der 

thermodynamisch meist stabileren µ- oder P-Phase, welche aus energetischen Gründen 

vor allem an der σ-Phase ihre Keime bildet. Die metastabile σ-Phase wird anschließend 

wieder aufgelöst. Thermodynamische Berechnungen mit der CALPHAD-Methode zeigen, 

dass die σ-Phase eine niedrigere Gibbs’sche Freie Enthalpie als die µ- oder die P-Phase 

aufweist. Alle erforderlichen Modellparameter wie Grenzflächenenergie und Keimdichten 

wurden bestimmt. 

 

Anhand des neu entwickelten Modells konnte untersucht werden, welche Mechanismen 

die experimentell beobachtete Hemmung des Wachstums der TCP-Phasen bei der Zuga-

be von Ruthenium erklären können. Es stellt sich heraus, dass durch Ruthenium vor allem 

die Keimbildung gehemmt wird, während der Einfluss auf das Wachstum der Ausschei-

dungen gering ist. Der Volumenanteil der TCP-Phasen im thermodynamischen Gleichge-

wicht wird durch Ruthenium kaum verändert. Ruthenium bewirkt insbesondere eine Ver-

ringerung der Triebkraft durch Beinflussung der γ’-Phase. Dies geschieht einerseits durch 

eine Verschiebung von Rhenium in die γ’-Phase („reverse partitioning“) und andererseits 
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durch eine Reduzierung des γ’-Volumenanteils. Thermodynamische Rechnungen konnten 

das „reverse partitioning“ in bestimmten Legierungen belegen. Dies hängt aber nicht nur 

vom Rutheniumgehalt, sondern auch von der Konzentration der meisten anderen Legie-

rungselemente ab, insbesondere von Cr, Mo und Ti. Weiterhin muss aufgrund der Ergeb-

nisse eine Erhöhung der Grenzflächenenergie zwischen Matrix und TCP-Phase in rutheni-

umhaltigen Legierungen postuliert werden. Dieser Effekt hat offenbar einen großen Ein-

fluss auf die Hemmung der Keimbildung durch Ruthenium. Mit Hilfe des Modells können 

die experimentellen Ergebnisse gut verstanden werden. 

 

Das Modell verdeutlicht, dass die thermodynamische Triebkraft den größten Einfluss auf 

die Größenverteilung der Ausscheidungen hat und mit CALPHAD-Berechnungen vorher-

gesagt werden kann. Bei hoher Triebkraft bilden sich viele kleine Ausscheidungen, wäh-

rend bei niedriger Triebkraft wenige große Ausscheidungen entstehen. Weitere Simulatio-

nen zeigen eine bevorzugte TCP-Phasenbildung in den Dendritenkernen, da dort die 

thermodynamische Triebkraft zur TCP-Phasenausscheidung aufgrund der Restsegregati-

on von Rhenium deutlich erhöht ist. 

 

Eine Untersuchung der verfügbaren Datenbanken belegt die Eignung der thermodynami-

schen Datenbank TTNi7 auch für rutheniumhaltige Legierungen bis mindestens drei Ge-

wichtsprozent Ruthenium. Außerdem wurde eine neue Mobilitätsdatenbank entwickelt, 

welche auch für rutheniumhaltige Superlegierungen anwendbar ist.  

 

Die CALPHAD-Methode erweist sich als wesentlich allgemeineres und leistungsfähigeres 

Werkzeug als die herkömmliche PHACOMP-Methode (Nv-Methode) bzw. New-

PHACOMP-Methode (Md-Methode) für die einfache und schnelle Abschätzung der Instabi-

lität einer Legierung bezüglich der TCP-Phasenbildung. Sie ist im Gegensatz zu den ge-

nannten Methoden für alle TCP-Phasentypen und auch für rheniumhaltige Legierungen 

anwendbar und kann direkt die Konzentrationen in der Matrixphase und die Mikrosegrega-

tion berücksichtigen. Sowohl die Simulation der Mikrosegregation als auch der Wärmebe-

handlung mit eindimensionalen Modellen ergibt, dass Diffusionseffekte quer zur Längs-

achse des Dendriten aufgrund der kurzen Diffusionswege dominieren und bei der Model-

lierung berücksichtigt werden müssen. 
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Anhang A. Mobilitätsdatenbank WTMNi2 
Das Modell zur Beschreibung der Mobilitäten basiert auf der Redlich-Kister-Gleichung 

(4.35) und wird mit Hilfe der Parameter j
iQ  und k pj

iA  definiert. Für beide Parameter wird 

eine lineare Temperaturabhängigkeit mit den Koeffizienten ,
j

i AV  und ,
j

i BV sowie der Tempe-

ratur T berücksichtigt. 

 , , ·j j j
i i A i BV V TQ = +  (A.1) 

Damit lässt sich der Parametersatz für die Diffusion in der γ-Phase (kfz) des binären Sys-

tems Ni-Ru wie folgt beschreiben: 
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In Kapitel 5.2.2 wurde bereits erläutert, dass die Koeffizienten ,
Ni

Ni AV  und ,
Ni

Ni BV  mit der Da-

tenbank von Campbell et al. (2002) konsistent sein müssen, um mit den Parametern das 

Element Ru in der Datenbank ergänzen zu können [Cam02]. Der Parameter j
iQ beschreibt 

die Diffusion des Elements i in einer reinen Phase des Elements j und 
k pj

iA  den Wechsel-

wirkungsparameter. Dieser entspricht dem Parameter MQ, der in der Datenbank gespei-

chert wird (siehe Kapitel 4.4.2). Das bedeutet, dass beispielsweise der Parameter e
i
RQ  die 

Diffusion in der kfz-Phase des Rheniums darstellt, welche nur metastabil existiert. Es be-

stehen erhebliche Schwierigkeiten, solch einen Parameter zu bestimmen, da Messungen 

in dieser Phase nicht möglich sind. Andererseits ist er für die Beschreibung in der Daten-

bank erforderlich.  

 

Daher wird in diesem Kapitel eine Abschätzung für die Parameter in den metastabilen 

Randphasen abgeleitet. Für die Modellierung der Mobilität gilt die Gleichung (4.33): 

 
R R

i i
i

Qexp
T T

M Θ Δ⎛ ⎞= −⎜ ⎟
⎝ ⎠

 (A.3) 

Die Sprungkonstante iΘ ergibt sich mit der Gitterkonstante a und der Sprungfrequenz ω 

aus der Gleichung (4.34): 
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 2 ·i i ia ωΘ =  (A.4) 

Durch Logarithmierung der Gleichung (A.3) erhält man: 

 ( ) ( )· R ·ln RR i i iM T Q T lnT MQ= −Δ + Θ⋅ = ∑  (A.5) 

Die rechte Seite wird nun durch die Redlich-Kister-Gleichung (4.35) modelliert. Ein Ver-

gleich mit der Gleichung (A.1) ergibt damit die Parameter ,
j

i AV  und ,
j

i BV  für die einzelnen 

Terme der Redlich-Kister-Gleichung: 

 ,
j j

i A iQV = −Δ  (A.6) 

 ( ), R·j j
i B ilnV = Θ  (A.7) 

Nun müssen noch die benötigten Parameter Re/Ru
iQΔ  und Re/Ru

iΘ  abgeschätzt werden. Die 

Aktivierungsenergie der Diffusion Re/Ru
iQΔ  kann mit der folgenden empirischen Beziehung 

ermittelt werden, welche auch für metastabile Phasen mit kubisch-flächenzentrierter Kris-

tallstruktur gilt [Cam02]: 

 ,17· ·fcc
i m fccQ R TΔ ≈  (A.8) 

Die benötigte Schmelztemperatur ,m fccT  der (metastabilen) kfz-Phase eines Metalls lässt 

sich auch für metastabile Phasen mittels CALPHAD-Berechnungen und der Datenbank 

TTNi7 einfach abschätzen. 

 

Die Sprungkonstante /Re Ru
iΘ  kann mit der Gleichung (A.4) berechnet werden. Es lässt sich 

in guter Näherung annehmen, dass die Sprungfrequenz in Nickel der von Rhenium und 

Ruthenium entspricht. Die Sprungfrequenz Niω für Nickel wird aus der Datenbank von 

Campbell et al. (2002) berechnet. Man findet dort die Werte -1287 kJ molNiQ =  und 

4 2 -12, 26·10 m sNi
−Θ =  [Cam02]. Die Gitterkonstante von Ni ist 352,4pmNia = [Tay50]. Also gilt 

Folgendes: 

 15 -1
R ueNi R 1,82·10 sω ω ω == =  (A.9) 

Damit lassen sich nun die Sprungkonstanten /Re Ru
iΘ  mit der Gleichung (A.4) und der Git-

terkonstanten a  ermitteln, für nicht-kubische Gitter wird dafür das arithmetische Mittel ge-

nommen. Die Ergebnisse sind in der Tabelle A.1 dargestellt. Sämtliche erhaltenen Werte 

sind physikalisch sinnvoll. 

 

 

 



Anhang A. Mobilitätsdatenbank WTMNi2 131 

Tabelle A.1: Abgeschätzte Parameter für die Aktivierungsenergie und die Sprungkonstante 
in der kfz-Phase von Re und Ru. 
Phase ,m fccT (TTNi7) / K iQΔ  / kJ mol-1 a / pm iΘ  / m2 s-1 

kfz-Re 3084,5 436 323,9    [Liu70] 1,91·10-4 

kfz-Ru 2082,4 294 315,3    [Fin71] 1,81·10-4 

 

Für den Parametersatz zur Beschreibung der Diffusion im binären System Ni-Re gilt jetzt 

Folgendes. 
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Für das System Ni-Ru gilt analog: 
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Die übrigen Parameter müssen durch Anpassung des Modells an experimentelle Messun-

gen bestimmt werden. 
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Parameter der Phase „FCC_A1“ 

 

Tabelle A.2: Parametersatz für die Phase „FCC_A1“ der Mobilitätsdatenbank WTMNi2. 
Nicht angegebene Parameter MQ(FCC&X, Y:VA) werden durch MQ(FCC&X, Ni:VA), also 
die Wechselwirkung X-Y durch X-Ni ersetzt. 
DICTRA-Nomenklatur Mobilitätsparameter Parameter Quelle 

Aluminium    

MQ(FCC_A1&Al,Al:VA) l
Al
AQ  -142000 - 72,1·T [Cam02] 

MQ(FCC_A1&Al,Cr:VA) Cr
AlQ  -235000 - 82·T [Cam02] 

MQ(FCC_A1&Al,Ni:VA) i
Al
NQ  -284000 - 59,8·T [Cam02] 

MQ(FCC_A1&Al,Ti:VA) i
Al
TQ  -284000 - 59,8·T [Cam02] 

MQ(FCC_A1&Al,Al,Cr:VA;0) 0 ,Al Cr
AlA  +335000 [Cam02] 

MQ(FCC_A1&Al,Al,Ni:VA;0) 0 ,Al Ni
AlA  -41300 - 91,2·T [Cam02] 

MQ(FCC_A1&Al,Cr,Ni:VA;0) 0 ,Cr Ni
AlA  -53200 [Cam02] 

MQ(FCC_A1&Al,Al,Ti:VA;0) 0 ,Al Ti
AlA  +335000 [Cam02] 

MQ(FCC_A1&Al,Ni,Ti:VA;0) 0 ,Ni Ti
AlA  -53200 [Cam02] 

Cobalt    

MQ(FCC_A1&Co,Co:VA) o
Co
CQ  -286175 - 76,0·T [Cam02] 

MQ(FCC_A1&Co,Ni:VA) Ni
CoQ  -284169 - 67,6·T [Cam02] 

MQ(FCC_A1&Co,Co,Ni:VA;0) 0 ,C
Co

o NiA  +10787 - 11,5·T [Cam02] 

Chrom    

MQ(FCC_A1&Cr,Al:VA) Al
CrQ  -261700 - 3,71·T [Cam02] 

MQ(FCC_A1&Cr,Co:VA) Co
CrQ  -246904 - 110·T [Cam02] 

MQ(FCC_A1&Cr,Cr:VA) Cr
CrQ  -235000 - 82·T [Cam02] 

MQ(FCC_A1&Cr,Ni:VA) Ni
CrQ  -287000 - 64,4·T [Cam02] 

MQ(FCC_A1&Cr,Al,Cr:VA;0) 0 ,A
Cr

l CrA  -487000 [Cam02] 

MQ(FCC_A1&Cr,Al,Ni:VA;0) 0 ,A
Cr

l NiA  -118000 [Cam02] 

MQ(FCC_A1&Cr,Cr,Ni:VA;0) 0 ,C
Cr

r NiA  -68000 [Cam02] 

Hafnium    

MQ(FCC_A1&Hf,Hf:VA) Hf
HfQ  -235350 - 123·T [Cam02] 

MQ(FCC_A1&Hf,Ni:VA) Ni
HfQ  -251956 - 71,2·T [Cam02] 
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(Forts.) Tabelle A.2: Parametersatz für die Phase „FCC_A1“ der Mobilitätsdatenbank 
WTMNi2. Nicht angegebene Parameter MQ(FCC&X, Y:VA) werden durch MQ(FCC&X, 
Ni:VA), also die Wechselwirkung X-Y durch X-Ni ersetzt. 
DICTRA-Nomenklatur Mobilitätsparameter Parameter Quelle 

Molybdän    

MQ(FCC_A1&Mo,Co:VA) Co
MoQ  -256943 - 94,2·T [Cam02] 

MQ(FCC_A1&Mo,Mo:VA) Mo
MoQ  -254975 - 81,5·T [Cam02] 

MQ(FCC_A1&Mo,Ni:VA) Ni
MoQ  -267585 - 79,5·T [Cam02] 

Nickel    

MQ(FCC_A1&Ni,Al:VA) Al
NiQ  -145900 - 64,3·T [Cam02] 

MQ(FCC_A1&Ni,Co:VA) Co
NiQ  -270348 - 87,3·T [Cam02] 

MQ(FCC_A1&Ni,Cr:VA) Cr
NiQ  -235000 - 82·T [Cam02] 

MQ(FCC_A1&Ni,Hf:VA) Hf
NiQ  -286182 - 84,5·T [Cam02] 

MQ(FCC_A1&Ni,Mo:VA) Mo
NiQ   -286000-82·T [Cam02] 

MQ(FCC_A1&Ni,Ni:VA) Ni
NiQ  -287000 - 69,8·T [Cam02] 

MQ(FCC_A1&Ni,Re:VA) Re
NiQ  -436000 – 71,2·T neu 

MQ(FCC_A1&Ni,Ru:VA) Ru
NiQ  -294000 - 71,6·T neu 

MQ(FCC_A1&Ni,Ta:VA) Ta
NiQ  -443736 - 96·T [Cam02] 

MQ(FCC_A1&Ni,Ti:VA) Ti
NiQ  -287000 - 69,8·T [Cam02] 

MQ(FCC_A1&Ni,W:VA) W
NiQ  -628250 - 63,5·T [Cam02] 

MQ(FCC_A1&Ni,Al,Cr:VA;0) 0 ,A
Ni

l CrA  -211000 [Cam02] 

MQ(FCC_A1&Ni,Al,Ni:VA;0) 0 ,A
Ni

l NiA  -11300 + 65,5·T [Cam02] 

MQ(FCC_A1&Ni,Al,Ti:VA;0) 0 ,A
Ni

l TiA  -211000 [Cam02] 

MQ(FCC_A1&Ni,Co,Ni:VA;0) 0 ,C
Ni

o NiA  +7866 + 7,65·T [Cam02] 

MQ(FCC_A1&Ni,Cr,Ni:VA;0) 0 ,C
Ni

r NiA  -81000 [Cam02] 

MQ(FCC_A1&Ni,Ni,Re:VA;0) 0 ,N
Ni

i ReA  -649914 neu 

MQ(FCC_A1&Ni,Ni,Ru:VA;0) 0 ,N
Ni

i RuA  -70669 neu 

MQ(FCC_A1&Ni,Ni,Ta:VA;0) 0 ,N
Ni

i TaA  -668454 [Cam02] 

MQ(FCC_A1&Ni,Ni,Ti:VA;0) 0 ,N
Ni

i TiA  -81000 [Cam02] 

MQ(FCC_A1&Ni,Ni,W:VA;0) 0 ,W
Ni
NiA  +175736 [Cam02] 
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(Forts.) Tabelle A.2: Parametersatz für die Phase „FCC_A1“ der Mobilitätsdatenbank 
WTMNi2. Nicht angegebene Parameter MQ(FCC&X, Y:VA) werden durch MQ(FCC&X, 
Ni:VA), also die Wechselwirkung X-Y durch X-Ni ersetzt. 
DICTRA-Nomenklatur Mobilitätsparameter Parameter Quelle 

Rhenium    

MQ(FCC_A1&Re,Ni:VA) Ni
ReQ  -280864 - 101,4·T neu 

MQ(FCC_A1&Re,Re:VA) Re
ReQ  -436000 - 71,2·T neu 

MQ(FCC_A1&Re,Ni,Re:VA;0) 0 ,N
Re

i ReA  218584 neu 

Ruthenium    

MQ(FCC_A1&Ru,Ni:VA) Ni
RuQ  -303907 - 68,3·T neu 

MQ(FCC_A1&Ru,Ru:VA) Ru
RuQ  -294000 - 71.6·T neu 

MQ(FCC_A1&Ru,Ni,Ru:VA;0) 0 ,Ru Ni
RuA  -107007 neu 

Tantal    

MQ(FCC_A1&Ta,Ni:VA) Ni
TaQ  -267729 - 79,9·T [Cam02] 

MQ(FCC_A1&Ta,Ta:VA) Ta
TaQ  -268253 - 108,6·T [Cam02] 

MQ(FCC_A1&Ta,Ni,Ta:VA;0) 0 ,Ni Ta
TaA  -163380 - 15,97·T [Cam02] 

Titan    

MQ(FCC_A1&Ti,Al:VA) Al
TiQ  -256900 - 77,8·T [Cam02] 

MQ(FCC_A1&Ti,Ni:VA) Ni
TiQ  -256900 - 77,4·T [Cam02] 

MQ(FCC_A1&Ti,Ti:VA) Ti
TiQ  -256900 - 77,8·T [Cam02] 

MQ(FCC_A1&Ti,Al,Ni:VA;0) 0 ,Al Ni
TiA  -118000 [Cam02] 

MQ(FCC_A1&Ti,Al,Ti:VA;0) 0 ,Al Ti
TiA  +487000 [Cam02] 

MQ(FCC_A1&Ti,Ni,Ti:VA;0) 0 ,Ni Ti
TiA  -68000 [Cam02] 

Wolfram    

MQ(FCC_A1&W,Ni:VA) Ni
WQ  -282130 - 87,2·T [Cam02] 

MQ(FCC_A1&W,W:VA) W
WQ  -311423 - 70,05·T [Cam02] 

MQ(FCC_A1&W,Ni,W:VA;0) 0 ,Ni W
WA  -97025 [Cam02] 
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Parameter der Phase „LIQUID“ 

 

Tabelle A.3: Parametersatz für die Phase „LIQUID“ der Mobilitätsdatenbank WTMNi2. Die 
nicht angegebenen Parameter sind identisch zu den jeweiligen gegebenen. 
DICTRA-Nomenklatur Mobilitätsparameter Parameter Quelle 

MQ(LIQUID&Al,Al:VA) l
Al
AQ  +R·T·ln(1·10-9) neu 

MQ(LIQUID&Co,Co:VA) o
Co
CQ  +R·T·ln(1·10-9) neu 

MQ(LIQUID&Cr,Cr:VA) Cr
CrQ  +R·T·ln(1·10-9) neu 

MQ(LIQUID&Hf,Hf:VA) Hf
HfQ  +R·T·ln(1·10-9) neu 

MQ(LIQUID&Mo,Mo:VA) Mo
MoQ  +R·T·ln(1·10-9) neu 

MQ(LIQUID&Ni,Ni:VA) Ni
NiQ  +R·T·ln(1·10-9) neu 

MQ(LIQUID&Re,Re:VA) Re
ReQ  +R·T·ln(1·10-9) neu 

MQ(LIQUID&Ru,Ru:VA) Ru
RuQ  +R·T·ln(1·10-9) neu 

MQ(LIQUID&Ta,Ta:VA) Ta
TaQ  +R·T·ln(1·10-9) neu 

MQ(LIQUID&Ti,Ti:VA) Ti
TiQ  +R·T·ln(1·10-9) neu 

MQ(LIQUID&W,W:VA) W
WQ  +R·T·ln(1·10-9) neu 
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Anhang B. Abschätzung der Ausscheidungsverspannung 
Die γ-Matrix ist wie von Pyczak (2002) gezeigt in der Umgebung der TCP-

Phasenausscheidungen verspannt [Pyc02], da sich die Gitterparameter von Matrix und 

Ausscheidung unterscheiden. Diese zusätzliche Verformungsenthalpie beeinflusst die 

Keimbildung (siehe Kapitel 5.1.1). Daher wird die zusätzliche Enthalpie im Folgenden für 

die verschiedenen TCP-Phasen auf Basis des Kapitels 5.1.1 abgeschätzt. Die Berechnung 

erfolgt mit den Gitterparametern der Phasen, welche in der Literatur von Karunaratne et al. 

(2001) und Rae et al. (2001) - allerdings nur für Raumtemperatur - bestimmt wurden 

[Kar01, Rae01]. Dabei wird der mittlere Gitterparameter a  gewählt, da die Ausschei-

dungsphasen nicht kubisch sind: 

 1 2 3

3
a aa a+ +

=  (B.1) 

Außerdem wird für die Abschätzung angenommen, dass es keine Plastifizierung der um-

gebenden Matrix gibt, die Verspannung isotrop ist und ein sphärischer Keim gebildet wird. 

Für die Berechnung muss weiterhin berücksichtigt werden, dass die Elementarzellen der 

TCP-Phasen zwar wesentlich größer sind, aber mehr Atome enthalten und daher mit dem 

Volumen je Atom in der Elementarzelle gerechnet werden muss. Die Volumendehnung εV 

ergibt sich aus den auf die Anzahl der Atome in der Elementarzelle normierten Volumina 

der Matrix VM und der Ausscheidung VP wie folgt: 

 P
V

M

M

V V
V

ε −
=  (B.2) 

Dabei stehen die Volumendehnung εV und die Richtungsdehnung εx bei isotroper Dehnung 

in folgendem Zusammenhang: 

 3V xε ε=  (B.3) 

Die Verspannungsenthalpie lässt sich dann mit Hilfe der Gleichung (5.11) von Kato et al. 

(1996) berechnen [Kat96], wobei die Poissonzahl ν für Metalle etwa 0,33ν =  ist: 

 ( ) 22· 1
1sG G

ν
ε

ν
+

Δ =
−

 (B.4) 

Dazu werden der Schubmodul von Nickel (70 GPa) und ein typischer Gitterparameter für 

die γ-Phase von Superlegierungen mit 359 pm gewählt (siehe Kapitel 3.1.1).  

 

Die Tabelle B.1 zeigt, dass die Verspannungsenthalpien in derselben Größenordnung wie 

die thermodynamischen Triebkräfte liegen können. Diese vereinfacht berechneten 
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Verspannungsenthalpien sind bei Raumtemperatur so hoch, dass sie kaum noch eine 

Keimbildung zulassen würden.  

 

Tabelle B.1: Abschätzung der Verspannungsenthalpie der TCP-Keime in der γ-Matrix bei 
Raumtemperatur. Die benötigten Gitterparameter stammen aus Karunaratne et al. (2001) 
und Rae et al. (2001) [Kar01, Rae01]. 
Phase EV / nm3 Atome / EZ V / nm/Atom εV / - εx / - sGΔ  / Jm-³ 

γ 46,3·10-3 4 11,6·10-3 ____ ____ ____ 

σ 406,7·10-3 30 13,6·10-3 0,17 0,06 1·109 

µ 572,9·10-3 39 14,7·10-3 0,27 0,09 2·109 

P 749,3·10-3 56 13,4·10-3 0,16 0,05 7·108 

 

In der Realität tritt sehr wohl Keimbildung auf und über die tatsächlichen Verspannungs-

enthalpien ist mangels Messdaten bei der Einsatztemperatur nichts bekannt. Deswegen 

muss angenommen werden, dass die tatsächliche Verspannung bei hoher Temperatur 

niedriger ist. Die praktischen Berechnungen im Kapitel 5 haben gezeigt, dass die Annah-

me einer Verspannung von 0,036xε =  realistische Ergebnisse ergibt. 
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Anhang C.  Definitionen der Thermodynamik und Kinetik 
Tabelle C.1: Definition wichtiger Begriffe der Thermodynamik und Kinetik. 
Begriff Definition 

System offener oder geschlossener betrachteter Bereich 

Element Bestandteil einer Phase, entspricht meist den chemischen 

Elementen 

Komponente Bestandteil einer Phase, entspricht meist einem Molekül 

Phase Bereich in einem System mit einheitlichen Eigenschaften 

Selbstdiffusionskoeffizient *
iD , Koeffizient der Selbstdiffusion ohne Konzentrationsgra-

dient 

Tracerdiffusionskoeffizient *
iD , Koeffizient der Fremdatomdiffusion ohne Konzentrations-

gradient 

intrinsischer Diffusionsko-

effizient 

G
kjD , Koeffizient der Diffusion in einem Multikomponentensys-

tem im gitterfixierten Bezugssystem. Diese ist experimentell 

nicht beobachtbar, da sich das Gitter aufgrund der Wande-

rung von Leerstellen selbst bewegt. 

chemischer Diffusionsko-

effizient 

n
ijD%  , Koeffizient der Diffusion in einem Multikomponentensys-

tem im volumenfixierten Bezugssystem, auch als Inter-

diffusionskoeffizient bezeichnet, wird experimentell beobach-

tet 

volumenfixiertes Bezugs-

system 

Bezugssystem für die Diffusion, welches so definiert ist, dass 

kein Nettofluss von Volumen im System auftritt 

gitterfixiertes Bezugs-

system 

Bezugssystem für die Diffusion, welches sich auf das Atomgit-

ter bezieht 
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Anhang D. Legierungen in der Abbildung 5.24b 
Alle Legierungen aus [Car00]. 

 

Tabelle D.1: Legierungen, welche zur Untersuchung der TCP-Phasenausscheidung in 
Abbildung 5.24b genutzt werden. Die homogenisierten Legierungen wurden bei 950 °C, 
1050 °C und 1150 °C für 200 h ausgelagert. 
Nr. Legierung 

1 MC2 

2 MC533 

3 MC534 

4 MC544 

5 MC645 

6 MC653 

7 CMSX-10M 

8 René N6 

9 Alloy #11 
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Anhang E. Parameter der Ausscheidungssimulationen 
Tabelle E.1: Parameter der durchgeführten Simulationen der Ausscheidungskinetik. Alle 
Berechnungen wurden mit den Datenbanken TTNi7 und WTMNi2 durchgeführt. Die mola-
ren Volumina werden aus dem Kapitel 4.2.4 entnommen. Parametervariationen sind je-
weils bei den Abbildungen angegeben. Die Legierungszusammensetzungen sind im 
Anhang F dargestellt. 
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(Forts.) Tabelle E.1: Parameter der durchgeführten Simulationen der Ausscheidungskine-
tik. Alle Berechnungen wurden mit den Datenbanken TTNi7 und WTMNi2 durchgeführt. 
Die molaren Volumina werden aus dem Kapitel 4.2.4 entnommen. Parametervariationen 
sind jeweils bei den Abbildungen angegeben. Die Legierungszusammensetzungen sind im 
Anhang F dargestellt. 
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(Forts.) Tabelle E.1: Parameter der durchgeführten Simulationen der Ausscheidungskine-
tik. Alle Berechnungen wurden mit den Datenbanken TTNi7 und WTMNi2 durchgeführt. 
Die molaren Volumina werden aus dem Kapitel 4.2.4 entnommen. Parametervariationen 
sind jeweils bei den Abbildungen angegeben. Die Legierungszusammensetzungen sind im 
Anhang F dargestellt. 
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Anhang F. Zusammensetzung der untersuchten Legierungen 
Tabelle F.1: Zusammensetzung der untersuchten Ni-Basis-Superlegierungen in wt-%. 
Legierung Al Co Cr Mo Re Ta Ti W B1 C1 Hf Zr1 and. Quelle 

CMSX-4 5,6 9,0 6,5 0,6 3,0 6,5 1,0 6,0 - - 0,1 - - [Sin94] 

EROS 4 5,5 9,0 12,5 1,9 - 6,0 2,0 4,0 13 80 - 8 - [Vol02] 

IN792Re 3,4 9,0 12,5 1,9 3,0 4,0 3,9 4,0 13 80 - 8 - [Vol02] 

TMS-121 6,0 6,0 3,0 3,0 5,0 5,7 - 6,0 - - 0,1 - - [Sat06] 

TMS-138 5,9 5,9 2,9 2,9 4,9 5,6 - 5,9 - - 0,1 - 2 Ru [Sat06] 

TMS-138+ 5,9 5,9 2,9 2,9 4,9 5,6 - 5,9 - - 0,1 - 2,5 Ru [Sat06] 

SRR300D 5,8 8,0 4,0 2,2 4,7 7,5 - 5,2 - - 0,1 - - [Hob08b] 

SRR300D 

+3Ru 
5,6 7,8 3,9 2,1 4,6 7,3 - 5,0 - - 0,1 - 3 Ru [Hob08b] 

UM-F9 6,1 7,0 - - 3,8 6,5 - 4,4 - - - - 9,6 Ru [Car06] 

ASTRA1-00 6,1 8,9 5,3 1,0 - 6,7 - 6,2 - - - - - [Hec10a] 

ASTRA1-01 6,1 8,9 5,2 1,0 - 6,7 - 6,1 - - - - 1,7 Ru [Hec10a] 

ASTRA1-02 6,0 8,8 5,2 1,0 - 6,6 - 6,1 - - - - 3,4 Ru [Hec10a] 

ASTRA1-10 6,0 8,7 5,1 1,0 3,1 6,6 - 6,1 - - - - - [Hec10a] 

ASTRA1-11 6,0 8,7 5,1 0,9 3,0 6,5 - 6,0 - - - - 1,7 Ru [Hec10a] 

ASTRA1-12 5,9 8,6 5,1 0,9 3,0 6,5 - 6,0 - - - - 3,3 Ru [Hec10a] 

ASTRA1-13 5,9 8,6 5,0 0,9 3,0 6,4 - 5,9 - - - - 4,9 Ru [Hec10a] 

ASTRA1-14 5,8 8,5 5,0 0,9 3,0 6,4 - 5,9 - - - - 6,5 Ru [Hec10a] 

ASTRA1-20 5,9 8,6 5,0 0,9 6,0 6,4 - 5,9 - - - - - [Hec10a] 

ASTRA1-21 5,8 8,5 5,0 0,9 6,0 6,4 - 5,9 - - - - 1,6 Ru [Hec10a] 

ASTRA1-22 5,8 8,4 5,0 0,9 5,9 6,3 - 5,9 - - - - 3,2 Ru [Hec10a] 

ASTRA1-23 5,8 8,4 4,9 0,9 5,9 6,3 - 5,8 - - - - 4,8 Ru [Hec10a] 

 

                                            
1 in 1·10-3 wt-%  
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Anhang G. Zusammensetzung wichtiger Superlegierungen 
 

Tabelle G.1: Zusammensetzung wichtiger Ni-Basis-Superlegierungen in wt-%. 
Legierung Al Co Cr Mo Re Ta Ti W B1 C1 Hf Zr1 and. Quelle 

konventionell abgegossene Legierungen 

MM246 5,5 10 9,0 2,5 - 1,5 1,5 10 15 150 - 50 - [Sin94] 

IN100 5,5 15 10 3,0 - - 4,7 - 15 180 - 60 1 V [Bür06] 

GTD111 3,0 9,5 14 1,5 - 2,8 4,9 3,8 10 100 - - - [Bür06] 

IN738LC 3,4 8,5 16 1,7 - 1,7 3,4 2,6 10 110 - 50 0,9 Nb [Bür06] 

Gerichtet erstarrte Legierungen (DS-Legierungen) 

CM247LC 5,6 9,2 8,1 0,5 - 3,2 0,7 9,5 10 70 1,4 10 - [Bür06] 

MM247 5,5 10 8,4 0,6 - 3,0 1,0 10 15 150 1,5 50 - [Bür06] 

IN792LC 3,4 9,0 12,5 1,85 - 4,1 3,8 4,1 15 80 1,0 20 - [Sin94] 

CM186LC 5,7 9,0 6,0 0,5 - 3,0 0,7 8,0 15 70 1,4 50 - [Sin94] 

1. Generation Einkristalllegierungen (SX-Legierungen) 

SC 16 3,5 - 16,0 3,0 - 3,5 3,5 - - - - - - [Bür06] 

CMSX-2 5,6 5,0 8,0 0,6 - 6,0 1,0 8,0 - - - - - [Sin94] 

CMSX-6 4,8 5,0 10,0 3,0 - 2,0 4,7 - 30 - - 80 - [Bür06] 

PWA1483 3,6 9 12,2 1,9 - 5 4,1 3,8 - 70 - - - [Bür06] 

SRR99 5,5 5,0 8,5 - - 2,8 2,2 9,5 - 20 - - 0,7 Nb [Bür06] 

René N4 3,7 8,0 9,0 2,0 - 4,0 4,2 6,0 - - - - 0.5 Nb [Sin94] 

2. Generation Einkristalllegierungen (SX-Legierungen) 
CMSX-4 5,6 9,0 6,5 0,6 3,0 6,5 1,0 6,0 - - 0,1 - - [Sin94] 

PWA1484 5,6 10 5 2 3,0 8,7 - 6,0 - - 0,1 - - [Bür06] 

René N5 6,2 7,5 7,0 1,5 3,0 6,5 - 5,0 4 50 0,15 - 0,01 Y [Bür06] 

3. Generation Einkristalllegierungen (SX-Legierungen) 

CMSX-10 5,7 3,0 2,0 0,4 6,0 8,0 0,2 5,0 - - 0,03 - 0,1 Nb [Bür06] 

René N6 5,75 12,5 4,2 1,4 5,4 7,2 - 6 4 50 0,15 - 0,01 Y [Bür06] 

SRR300D 5,8 8,0 4,0 2,2 4,7 7,5 - 5,2 - - 0,1 - - [Hob08b] 

TMS-121 6,0 6,0 3,0 3,0 5,0 5,7 - 6,0 - - 0,1 - - [Sat06] 

4. Generation Einkristalllegierungen (SX-Legierungen) 

MC653 5,3 - 4 1 5 6,2 1 6 - - - - 
3 Ru 

0,1 Si 
[Har03] 

TMS-138 5,9 5,9 2,9 2,9 4,9 5,6 - 5,9 - - 0,1 - 2 Ru [Sat06] 

SRR300D 

+3Ru 
5,6 7,8 3,9 2,1 4,6 7,3 - 5,0 - - 0,1 - 3 Ru [Hob08b] 

TMS-138+ 5,9 5,9 2,9 2,9 4,9 5,6 - 5,9 - - 0,1 - 2,5 Ru [Sat06] 

5. Generation Einkristalllegierungen (SX-Legierungen) 

TMS-162 5,8 5,8 2,9 3,9 4,9 5,6 - 5,8 - - 0,09 - 6,0 Ru [Har03] 

                                            
1 in 1·10-3 wt-%  
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