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Kurzfassung

Die Phasenseparation von 7y'-Ausscheidungen bestimmt die Mikrostruktur und die
mechanischen Eigenschaften von Nickel-Basis Superlegierungen. Wihrend des Alterns
entstehen sphédrische y-Partikel innerhalb der geordneten (L1,) y'-Ausscheidungen, die y-
Partikel vollziehen eine morphologische transformation zu Plittchen, wachsen weiter und
teilen schlieflich die y’-Ausscheidungen. Um einerseits die Identitdt der bislang nicht
eindeutig identifizierten y-Partikel und andererseits deren Einfluss auf die Verdnderung der
Mikrostruktur und die mechanischen Eigenschaften zu verstehen, wurden verschieden
wiarmebehandelte Proben einer Ni-Al-Ti Modell-Legierung vom Mikrometer- bis in den

atomaren Bereich untersucht.

Das einkristalline Ausgangsmaterial wurde mittels Licht- und Rasterelektronen-
mikroskopie, Rontgenbeugung (Laue-Verfahren), dynamischer Differenzkalorimetrie
sowie Elektronenstrahlmikroanalyse umfassend charakterisiert. Es wurden dendritische
Seigerungen vorgefunden, wobei die Dendritenkerne eine erhdhte Konzentration an Nickel
und Aluminium aufweisen als die interdendritischen Bereiche, die wiederum mit Titan
angereichert sind. Auf Basis von quantitativen Analysen nach verschiedenen
Homogenisierungsbehandlungen wurde eine geeignete Kombintation von Temperatur und

Zeit ermittelt, um die Proben ausreichend zu homogenisieren.

Die Entwicklung der hierarchischen Mikrostruktur wurde sowohl mit nm-Auflésung
mittels Transmissionselektronenmikroskopie als auch mit atomarer Auflésung mittels
tomographischer Atomsonde untersucht. Die kombinierten Untersuchungen zeigen, dass
sich im frithen Stadium der Phasenseparation Ni-reiche Cluster in den y’-Ausscheidungen
ausbilden, die durch Koaleszenz zu sphirischen y-Partikeln wachsen, die anschlieend
einer morphologischen Verdnderung zu pléttchenformig unterliegen, begleitet von einer
chemsichen Evolution der y-Partikel. Zu Beginn sind die sphérischen y-Partikel im
metastabilen y+y’-Zweiphasengebiet einzuordnen, erreichen jedoch nach der
morphologischen Transformation die Gleichgewichtszusammensetzung der 7y-Phase.
Ausserdem wurde eine Betrachtung der Energien durchgefiihrt um die Triebkrifte fiir die
Phasenseparation der y'-Ausscheidungen zu beschreiben. Hiernach wurde eine Korrelation
zwischen den y-Partikeln und den mechanischen Eigenschaften der Ni-Al-Ti Legierung
hergestellt. Zuletzt wurde die Phasenseparation in verschiedene Stadien eingeteilt und zur

Beschreibung ein schematisches Modell entwickelt.
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Abstract

Phase separation of y" precipitates determines the microstructure and mechanical
properties of nickel-based superalloys. Upon ageing, y spheres form inside ordered (L1,) v’
precipitates, undergo a morphological change to plates and finally split the y” precipitates.
To clarify the identity of the insufficently characterized y particles and to elucidate their
influence on the evolution of the microstructure and the mechanical properties, differently
heat treated samples of a Ni-Al-Ti modell alloy were investigated from the micrometer to

the atomic scale.

The single crystalline cast material was broadly characterized by means of light and
scanning electron microscopy, the laue method (back-reflection), differential scanning
clorimetry as well as electron probe microanalysis. Dendritic segregations were found,
whereas the dendrite cores show an enrichment in nickel and aluminum and in turn the
interdendritic regions show an enrichment in titanium. An adequate combination of
temperature and time was determined on the basis of quantitative analyses after different

homogenization treatments.

The evolution of the hierarchical microstructure was investigated on the nanometer scale
by means of transmission electron microscopy and on the atomic scale with atom probe
tomography. The combined analyses reveal that Ni-rich clusters form within the y’
precipitates during the early stages of phase separation. These Ni-rich clusters coalesce and
thereby form y spheres which undergo a morphological change to plates accompanied by a
chemical evolution. In the beginning the y spheres are located well within the metastable
v + v’ two-phase region and later, after the morphological change, achieve the equilibrium
composition of the y phase. Furthermore the involved energies were considered in order to
elucidate the driving forces for the phase separation of y” precipitates. A correlation
between the y particles and the mechanical properties of the Ni-Al-Ti alloy was
established. Finally the different stages of the phase separation were identified and a

schematic model was proposed.
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1 Einleitung

Die im Rahmen der vorliegenden Arbeit untersuchte NigeAlssTis4 Modell-Legierung
gehort zur Klasse der Ni-Basis-Superlegierungen, welche die technologisch und
kommerziell wichtigsten Legierungen fiir Hochtemperaturanwendungen in stationdr
betriebenen Gas- und Dampfturbinen zur Stromerzeugung oder in Flugzeugtriebwerken
sind. Dort werden sie z. B. als Material fiir Leit- und Laufschaufeln im heiflesten Teil der
Turbine, unmittelbar nach der Brennkammer, eingesetzt und erreichen
Materialtemperaturen von ca. 1000 °C bei hoher mechanischer Belastung. Ni-Basis-
Superlegierungen zeichnen sich dabei durch hohe Kriech- und Ermiidungsfestigkeit sowie
Oxidations- und Heif3gaskorrosionsbestindigkeit bei gleichzeitiger Duktilitdt und guter

Bearbeitbarkeit aus.

Die besonderen thermo-mechanischen Eigenschaften von modernen Ni-Basis-
Superlegierungen basieren vor allem auf der zweiphasigen Mikrostruktur mit

intermetallischen y’-Ausscheidungen in einer Ni-Mischkristall y-Matrix [1-4].

Um die wirtschaftliche und 6kologische Bilanz der Turbinen, also den Wirkungsgrad, zu
verbessern, miissen Feuerungs- und Abgastemperaturen weiter erhoht werden. Dadurch
steigt die thermo-mechanische Belastung der -eingesetzten Materialien. Obwohl
kontinuierliche Weiterentwicklungen hinsichtlich Prozesstechnik, Konstruktion und
Legierungskomposition seit den vierziger Jahren des 20. Jahrhunderts dazu gefiihrt haben,
dass die Materialtemperatur von ca. 750 °C auf ca. 1000 °C angehoben werden konnte, ist
das Potential von Ni-Basis-Superlegierungen noch nicht vollstindig ausgeschopft. Bei
Anwendungstemperaturen oberhalb von 500 °C hingen die Eigenschaften der eingesetzten
Ni-Basis-Superlegierungen von der Stabilitdt der y/y’-Mikrostruktur, insbesondere aber

von der Stabilitét der y'-Ausscheidungen ab.

In einer kiirzlich verdffentlichten Studie an einer terndren NigeAlssTis4-Legierung
wurden bisher unbekannte Partikel innerhalb von y’-Ausscheidungen beobachtet [5]. Es
wurde berichtet, dass diese Partikel die Vergroberung der y'-Ausscheidungen beeinflussen

konnen [5]. Weiterhin wurde festgestellt, dass diese Partikel unter Temperatureinfluss
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wachsen, dabei die y-Matrix erreichen und schlieflich die y’-Ausscheidungen teilen [5].
Da das Resultat der Teilung von y” kleinere y’-Ausscheidungen sind, wurde angenommen,
dass dadurch die y/y’-Mikrostruktur verfeinert wird und somit die thermo-mechanischen

Eigenschaften verbessert werden kdnnten [5].

Erste Beobachtungen dieser Partikel mittels Transmissionselektronenmikroskop (TEM)
konnen auf das Jahr 1961 datiert werden, als unbekannte Partikel in den v'-
Ausscheidungen einer iiberalterten Ni-Basis-Superlegierung (in Udimet 700) beobachtet
wurden [6]. Damals und 10 Jahre spéter wurden diese Partikel (in IN-738) zunichst fiir
Karbide oder Boride gehalten [6,7]. Kurze Zeit spiter wurde vorgeschlagen, dass es sich
bei den noch nicht eindeutig identifizierten Partikeln um Ausscheidungen der y-Phase
handeln konnte [8]. Beobachtungen mittels TEM legten diese Folgerung aufgrund von
fehlenden Beugungsreflexen in Feinbereichsbeugungsbildern (selectd area electron
diffraction, SAED) nahe, die die Partikel eindeutig als Karbide des Perovskit-Typs
identifiziert hdtten [8]. AuBerdem erschienen die Partikel in Dunkelfeld (DF)-TEM
Abbildungen ebenso wie die y-Matrix in dunklem Kontrast [8]. In weiteren Arbeiten
wurden sphérische und pléttchenformige Partikel innerhalb von y’-Ausscheidungen
beobachtet und ebenso, auf Basis von DF-TEM- und SAED-Aufnahmen, fiir
Ausscheidungen der y-Phase gehalten [9,10]. AuBBerdem wurde vorgeschlagen, dass eine
Hirtung der y’-Ausscheidungen in Ni-Basis-Superlegierungen durch derartige Partikel in
Betracht gezogen werden sollte, um die thermo-mechanischen Eigenschaften solcher
Legierungen zu verbessern [9]. In Untersuchungen an sog. inversen Legierungen, in denen
v" die Matrix darstellt, wurden den in y'-Ausscheidungen beobachteten Partikeln &hnelnde
Ausscheidungen identifiziert, die die Hérte der y'-Matrix Legierung erheblich steigerten
[11,12]. Mittels TEM-Tomographie konnten jiingst Morphologie und rdumliche Verteilung
plattchenformiger Partikel innerhalb einer y’-Ausscheidung dargestellt werden [13]. Es
wurde versucht, die Partikel mittels EDS (energy dispersive X-ray spectroscopy) und
EELS (electron energy loss spectroscopy) zu identifizieren und deren chemische
Zusammensetzung zu bestimmen [13]. Aufgrund der limitierten analytischen und
rdumlichen Auflosung konnte jedoch nur das Verhiltnis der Ti-Konzentrationen einer y’-
Ausscheidung und der darin enthaltenen Partikel bestimmt werden [13]. Zur Aufklidrung
der noch offenen Fragen und um detaillierte Informationen iiber die Partikel in y’-
Ausscheidungen zu erhalten wird jedoch eine Analyse mit hoherer Auflosung als in diesen

Studien bendtigt.

Der Schwerpunkt der vorliegenden Arbeit liegt deshalb darin, mittels hdchstauflosender
mikroskopischer und analytischer Methoden die Identitét der Partikel und die chemische
und mikrostrukturelle Evolution aller Phasen wihrend der Phasenseparation der vy'-

Ausscheidungen aufzukldaren. Die eingesetzten hdchstauflosenden Methoden sind
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Transmissionselektronenmikroskopie und Laser-unterstiitzte Weitwinkel-
Atomsondentomographie (Laser-Assisted Wide-Angle Atom Probe Tomography, LAWA-
APT). Die APT erlaubt die ortsspezifische Charakterisierung eines Materials mit einer
lateralen Auflosung von <1nm und einer Tiefenauflosung von ~0,2nm. Die

Nachweisempfindlichkeit der APT liegt im atomaren Bereich.

Weiterhin soll untersucht werden, ob die Teilung der y’-Ausscheidungen zu einer
Verfeinerung der y/y’-Mikrostruktur fithrt und dadurch die mechanischen Eigenschaften
dieser Legierung verbessert werden. Die Arbeit gliedert sich in folgende Abschnitte:

Kapitel 2 enthilt einen Uberblick iiber den dieser Arbeit zugrundeliegenden Kenntnisstand
zu den Ni-Al- sowie Ni-Al-Ti Legierungssystemen, zu den fiir diese Arbeit wichtigen
Phasen und zur Partitionierung der Legierungselemente wihrend der Erstarrung und den
daraus resultierenden Implikationen fiir weitere Untersuchungen. Weiterhin werden die
thermodynamischen Grundlagen zu Keimbildung und -wachstum, sowie die Vergroberung
durch Ostwaldreifung und die Gleichgewichtsmorphologien von Ausscheidungen

vorgestellt.

In Kapitel 3 werden die Methoden zur experimentellen Vorbereitung, Materialherstellung
sowie zur anschlieBenden Wérmebehandlung und die zum Teil sehr aufwindige

Probenpriparation fiir die verschiedenen Experimente dargelegt.

Kapitel 4 enthélt eine ausflihrliche Beschreibung der angewandten experimentellen
Methoden. Dabei ist es in die zwei Abschnitte ,,Charakterisierung des Ausgangszustandes
und des Homogenisierungsverhaltens® (Abschnitt 4.1) und ,,Charakterisierung der
hierarchischen Mikrostruktur (4bschnitt 4.2) unterteilt.

In Kapitel 5 werden die Ergebnisse der Untersuchungen vorgestellt. Zundchst wird in
Abschnitt 5.1 und Abschnitt 5.2 die Charakterisierung des Ausgangszustandes und des
Homogenisierungsverhaltens mittels Laue-Diffraktometrie (Laue-x-ray diffraction, XRD),
dynamischer Differenzkalorimetrie (differential scanning calorimetry, DSC) sowie
Rasterelektronenmikroskopie (REM) und Elektronenstrahlmikroanalyse (ESMA)
vorgestellt und danach zusammengefasst. Weiterhin werden in Abschnitt 5.3 die
Untersuchungen der Entwicklung der hierarchischen Mikrostruktur mittels TEM gezeigt
und daraus die Vergroberungskinetik der Ausscheidungen sowie mikrostrukturelle
Parameter abgeleitet. Die Untersuchungen der chemischen Evolution der hierarchischen
Mikrostruktur mittels APT sind in Abschnitt 5.4 dargestellt. Hiernach wird in Abschnitt
5.5 auf Basis der TEM und APT Untersuchungen eine energetische Betrachtung der
Phasenseparation der y’-Ausscheidungen vorgenommen um deren Triebkréfte aufzuzeigen.

Zuletzt werden in Abschnitt 5.6 die Ergebnisse der Mikrohdrte-Messungen nach Vickers
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vorgestellt und ein Zusammenhang zwischen den Partikeln in y* und der Hérte der

Nige1Alg sTis 4-Legierung hergestellt.

Kapitel 6 enthdlt in Abschnitt 6.1 eine Diskussion der Auslegung der
Homogenisierungsbehandlung der Nige ;Alg sTis 4-Legierung. Die Phasenseparation der y’-
Ausscheidungen in drei verschiedenen Stadien wird in Abschnitt 6.2 diskutiert. Ein frithes
Stadium der Phasenseparation von vy~ wird durch Anwendung statistischer
Analyseverfahren identifiziert. Die Entwicklung der y-Partikel wéhrend der
Phasenseparation der y’-Ausscheidungen und die zugrunde liegenden Triebkrifte werden
erlautert. Zusammenfassend wird ein schematisches Modell fiir den Ablauf der

Phasenseparation vorgestellt.




2 Theoretische Grundlagen

Im folgenden Kapitel werden die Grundlagen der Entstehung der Mikrostruktur in Ni-
Basis-Superlegierugen erldutert. Zuerst werden in Abschnitt 2.1 anhand von
Phasendiagrammen zwei der im bindren Ni-Al Legierungssystem wichtigsten Phasen
vorgestellt und der Einfluss des terndren Zusatzes Ti auf die Phasengrenzen beschrieben.
Danach wird auf die typische Mikrostruktur von Ni-Basis-Superlegierungen eingegangen.
In Abschnitt 2.2 wird der Zusammenhang zwischen Materialherstellung und dendritischer
Nichtgleichgewichts-Mikrostruktur aufgezeigt und die Parameter erklért, die darauf
Einfluss nehmen. Anhand von schematischen Phasendiagrammen wird die
Partitionierungsneigung der Legierungselemente wihrend der Erstarrung dargestellt und
anschlieBend die daraus resultierenden Eigenschaften erldutert. Zuletzt stehen in Abschnitt
2.2 thermodynamische Grundlagen von Ausscheidungsvorgéngen im Vordergrund, wobei
zundchst Grundlegendes zu Keimbildung und -wachstum behandelt wird. Abschlieend
wird die Vergroberung von Ausscheidungen mithilfe der klassischen LSW-Theorie nach
Lifshitz und Slyozov [14] und Wagner [15] ©beschriecben und die
Gleichgewichtsmorphologie von Ausscheidungen in elastisch heterogenen Systemen

erldutert.

2.1 Legierungssystem Ni-Al-(Ti)

2.1.1 Binires Ni-Al und Ni-Ti System

Das Phasendiagramm des bindren Ni-Al Legierungssystems [16] ist in Abb. 2.1 gezeigt
und stellt die in Abhédngigkeit von Temperatur und Zusammensetzung stabilen Phasen dar.
Die fiir die im Rahmen dieser Arbeit untersuchten terndren Nige AlgsTis4-Legierung
wichtigen Phasen liegen dabei im Ni-reichen Bereich des bindren Ni-Al Phasendiagrams.
Bei diesen Phasen handelt es sich um die y-Phase, die die Matrix darstellt und die y’-Phase,
welche die Ausscheidungen in der y-Matrix reprisentieren. In dem bindren
Phasendiagramm ist die stochiometrische Zusammensetzung der y’-Ausscheidungen,

NizAl durch eine gestrichelte Linie bei Cy; = 75 at.% gezeigt.
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Abb. 2.1: Bindres Ni-Al Phasendiagramm (nach Okamoto 1993 [16]).
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Abb. 2.2: Binéres Ni-Ti Phasendiagramm (nach Margolin 1953 [17]).
Die Zusammensetzung vy’'-gehérteter  Ni-Basis-Superlegierungen  befindet sich

iiblicherweise in dem Gebiet, in welchem die y-Phase (Matrix) und die y’-Phase
(Ausscheidungsphase) koexistieren, dem y + y’-Zweiphasengebiet [18]. Auf der Al-reichen

Seite des y + y’-Zweiphasengebiets liegt der Existenzbereich der y’-Phase und zur Ni-

reichen Seite der Existenzbereich dery-Phase. Die Grenzen zwischen diesen
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2 Theoretische Grundlagen

Phasengebieten und damit die Gleichgewichtszusammensetzung der jeweiligen Phasen
sind temperaturabhéngig. In Abb. 2.2 ist das Phasendiagramm des bindren Ni-Ti
Legierungssystems [17] gezeigt. Im Rahmen dieser Arbeit ist dabei vor allem der Ni-
reiche (linke) Bereich von Interesse.

2.1.2 Ternires Ni-Al-Ti System

Im terndren Legierungssystem Ni-Al-X beeinflussen terndre Zusdtze X den
Existenzbereich der y’-Phase. Ni-Substituenten erweitern den Existenzbereich in Ni-X
Richtung bei konstantem Al-Anteil wihrend Al-Substituenten den Existenzbereich in Al-X
Richtung erweitern [19]. Im terndren Ni-Al-Ti Legierungssystem wurde auBerdem
beobachtet, dass Ti den Verlauf der y/y+ y'-Phasengrenze deutlich beeinflusst [12].
Sowohl im bindren Ni-Al als auch im ternidren Ni-Al-Ti Legierungssystem liegt die
maximale Loslichkeit von Ni in der y'-Phase bei etwa 1100 °C. Dabei sind bei dieser
Temperatur im bindren Ni-Al-Legierungssystem maximal 78 at.% Ni in der y’-Phase
16slich, wihrend im terndren Legierungssystem Ni-Al-Ti 79 at.% Ni in der y’-Phase
aufgenommen werden konnen (Abb. 2.3b mit Ti/Al =0,77). Mit sinkender Temperatur
nimmt die Loslichkeit fiir Ni in der y'-Phase in beiden Legierungssystemen ab (Abb. 2.1
und Abb. 2.3). Dabei ist jedoch die Loslichkeits-Differenz zwischen zwei Temperaturen
im terndren Ni-Al-Ti Legierungssystem wesentlich groBer als im bindren Ni-Al
Legierungssystem. Das bedeutet, dass es durch Wérmebehandlung und ausreichend

schnelles Abkiihlen mdglich ist, eine stark Ni-iibersittigte y"-Phase zu erzeugen.

Al-Konzentration, (at.%) Ti-Konzentration, (at.%)
21 20 19 18 17 16 10,9 104 10 9,6 9,1 8,7
] I I I I I ! I ) I I I
1400 1400
£ 1200} £ 1200}
21000 vy y+y 21000 y+y
2 2
g 800 £ 800F
(] (]
[ [
600 600 !
‘ Ti=4at% ; TilAl = 0,77
75 76 77 76 79 80 75 76 77 78 79 8
Ni-Konzentration, (at.%) Ni-Konzentration, (at.%)

Abb. 2.3: Vertikaler Schnitt des terndren Ni-Al-Ti Phasendiagramms fiir (a) eine konstante
Ti-Konzentration (Cr; =4 at.%) und (b) ein konstantes Ti/Al-Verhéltnis (Ti/Al = 0,77) nach
Tian 1985 [12].
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v/y'-Mikrostruktur

Die fiir Ni-Basis-Superlegierungen typische zweiphasige v/y’-Mikrostruktur ist
schematisch in Abb. 2.4a gezeigt. Die als Matrix bezeichnete y-Phase ist ein Ni-
Mischkristall und besitzt die Struktur eines kubisch-flichenzentrierten (kfz) Gitters mit der
Strukturbezeichnung A1l (Abb. 2.4b). Der Ni-Mischkristall wird durch die
Substitutionselemente Co, Fe, Cr, Ru, Mo, Re und W gehirtet. Diese besitzen den Ni-
Atomen dhnliche Atomradien und partitionieren in die y-Phase [20,21]. In geringeren
Konzentrationen tragen die Elemente Ti, Al, Hf und Zr ebenfalls zur Mischkristallhdrtung
bei, besitzen jedoch groBere Atomradien und fordern die Bildung der y’-Phase [18,21].

Die y’-Ausscheidungsphase ist eine geometrisch dichtest gepackte (geometrically closed
packed, GCP) Phase mit der Strukturbezeichnung L1, (CusAu-Typ) [18] (Abb. 2.4c). Bei
der stochiometrischen Zusammensetzung NizAl sitzen die Ni-Atome auf den
Flachenmitten und die Al-Atome auf den Eckpositionen der Elementarzelle [22]. Dabei
kann Al durch die Elemente Ti, Nb und Ta sowie Ni durch Co substituiert werden [20].
Diese Elemente besitzen einen deutlich groeren Atomradius als Ni [20]. Die geordnete
Struktur von ¥ wird bis zum Schmelzpunkt beibehalten [23]. Die Morphologie der y’-
Ausscheidungen ist meist wiirfelformig, wobei die Kanten der Wiirfel entlang der elastisch

,weichen® <001>-Richtungen orientiert sind (niedrigster Elastizititsmodul) [24].

Die mechanischen Eigenschaften von Ni-Basis-Superlegierungen hingen u. a. von der
Kohirenz der y/y’-Grenzflache ab. Die Gitterfehlpassung & zwischen der y-Matrix und den
¥’-Ausscheidungen mit den Gitterkonstanten a, bzw. a,  ist durch Gl. (2.1) definiert (Abb.
2.4d).

§=22Y Y 2.1
a, +ay
Im Gegensatz zu anderen metallischen Werkstoffen zeigen Ni-Basis-Superlegierungen mit
steigender Temperatur einen Anstieg der Festigkeit bis etwa 800 °C wonach die Festigkeit
rapide abfdllt [20]. Dieser Anstieg beruht auf der FlieBspannungsanomalie der y’'-
Ausscheidungen und wird durch den Quergleitmechanismus nach Kear-Wilsdorf
beschrieben [25].
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Abb. 2.4: (a) Schematische Darstellung der typischen zweiphasigen y/y’-Mikrostruktur von
Ni-Basis-Superlegierungen. (b) Ungeordnetes kfz-Gitter der y-Matrix mit statistisch auf den
Gitterpldtzen verteilten Legierungselementen (Strukturtyp: Al). (¢) Geordnetes kfz-Gitter
der y’-Ausscheidungen mit Ni-Atomen auf den Flichenmitten und Al bzw. Ti auf den
Eckpositionen (Strukturtyp: L1,). (d) Schematische Darstellung der Gitterparameter der y-
Matrix a, und der y’-Ausscheidungen a, und der aus dem Unterschied resultierenden
elastischen Verzerrung des Gitters (kohérent).

2.2 Dendritische Mikrostruktur

Einkristalline Bauteile aus Ni-Basis-Superlegierungen werden nach einer modifizierten
Variante des Bridgman-Verfahrens hergestellt [26]. Dieser Zusammenhang ist in Abb. 2.5
schematisch dargestellt. In einem geschlossenen Ofen wird das Material induktiv
erschmolzen und anschlieBend in eine erhitzte keramische Formschale vergossen
(Trorm > T1) [27]. Der obere Teil der keramischen Formschale befindet sich im Inneren des
Ofens (heile Zone) und steht auf einer gekiihlten Bodenplatte (kalte Zone) iiber die die
Wiérme abgefiihrt wird. Die heile und die kalte Zone sind durch das sog. Baffle
voneinander getrennt. Wird die Keramik-Formschale kontinuierlich mit der
Geschwindigkeit v aus der heilen Zone herausgezogen, so wird dem Bauteil ein
gerichteter Wirmestrom aufgeprdgt und die Erstarrung setzt in Richtung des

Temperaturgradienten G vor der Erstarrungsfront ein [27].

Heizer
iﬂ
C— {F — Baffle
<« —>
<+ —>
<+ % —
Q, - Q, E; : Erstarrungsfront
Kihiplatte Q, : Warmestrahlung
\ Q, : Wérmeleitung
v : Absenkgeschwindigkeit

Abb. 2.5: Wirmefluss bei der einkristallinen Erstarrung des stabformigen GuBteils (nach
Goldschmidt 1994 [27]).
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2.2.1 Morphologie der Erstarrungsfront

Bei der gerichteten Erstarrung einkristalliner Ni-Basis-Superlegierungen wird die
Morphologie der Erstarrungsfront wie in Abb. 2.6 dargestellt, durch den Grad an
konstitutioneller Unterkiihlung der Schmelze bestimmt [27]. Mit zunehmender
Unterkiihlung der Schmelze vor der Erstarrungsfront wird die fest/fliissig (solid/liquid,
s/[)-Grenzflache instabil und es verdndert sich deren Morphologie (Abb. 2.6 (a) planar, (b)
zellular, (c, d) dendritisch oder (e) globular). Der Grad an konstitutioneller Unterkiihlung
wird als Verhiltnis des Temperaturgradienten und der Abziehgeschwindigkeit mit G/v
beschrieben. Unter Beriicksichtigung der realisierbaren Temperaturgradienten bei der
industriellen Herstellung von einkristallinen Bauteilen ist nur die dendritische Erstarrung
praktisch relevant [27].

54 T 4 T T T T
(]
o mm Konstitutionelle
éms Au-dus TLuquidus Tquuidus TLiquidus Unterk[]hlung
0] . . . . .
F “Abstand
Tg @\/‘E‘:’ @ Oo o e
@ LZ G\ © 99| senkrecht zur
) > 5 ¢ @ @| wachstumsrichtung
— ©
@ = @ @ 9 ) 0 o
9 e
4 ]
© 9 oo parallel zur
W 3 WWT Wachstumsrichtung
Planar Zellular Zellular Dendritisch Globular

(dendritisch)

Abb. 2.6: Verinderung der Morphologie der Erstarrungsfront bei unterschiedlicher
konstitutioneller Unterkithlung (nach Goldschmidt 1994 [27]).

Die Dendriten und deren Arme wachsen bevorzugt entlang niedrig indizierter
kristallographischer Richtungen (<001> in kubischen und <0001> in hexagonalen Gittern)
[28]. Bei der dendritischen Erstarrung wird die Erstarrungswidrme in die unterkiihlte
Schmelze abgegeben. Dabei wachsen ,,Erhebungen verstirkt, da sie von kiihlerer
Schmelze umgeben sind. AuBBerdem wurde beobachtet, dass der Dendritenstammabstand
A1 (eine wichtige Grofle zur Beschreibung der Feinheit der dendritischen Mikrostruktur,
die Riickschliisse auf die Erstarrungsbedingungen erlaubt) nach Gl. (2.2) direkt von zu den

Erstarrungsparametern G und v abhéangt [28].

A =KG V/2y~1/4 (2.2)
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Dabei ist K ein Ansatzfreiwert, der mit K = 750 eine Mittelkurve fiir A als Funktion von G
und v beschreibt [27].

2.2.2 Dendritische Seigerungen

Aus der gerichteten Erstarrung resultiert aufgrund der Partitionierung der
Legierungselemente eine dendritische Nichtgleichgewichts-Mikrostruktur (dendritische
Seigerungen). Die dendritischen Seigerungen entstehen aufgrund der verschiedenen
Gleichgewichtskonzentrationen der Legierungselemente in der Schmelze (liquid) C; und
im Feststoff (solid) Cs Der Verteilungskoeffizient kg, (Gl. (2.3)) charakterisiert die
Partitionierungsneigung des jeweiligen Elements mit der Ausgangskonzentration Cy
wihrend der Erstarrung. In Abb. 2.7 ist die Verdnderung der Zusammensetzung von C; und
Cs; im Erstarrungsintervall T-Ts dargestellt. Elemente mit kg > 1 wie z. B. W werden
bevorzugt im Ni-reichen Dendritenkern angereichert, da dieser zuerst erstarrt und deren
Konzentration Cs zu Beginn der Erstarrung am groften ist (Abb. 2.7a). In der Schmelze im
interdendritischen Bereich reichern sich Elemente wie Al, Ti, Ta und Nb mit ky; <1 an,

deren Konzentration Cy am Ende der Erstarrung am grof3ten ist (Abb. 2.7b).

Cs

ks = G (2.3)

Aufgrund der graduellen Entmischung der Restschmelze im interdendritischen Bereich
wiéhrend der Erstarrung kann es zur Bildung von Resteutektikum kommen. Dies ist
insofern problematisch, da der Schmelzpunkt des Resteutektikums niedriger ist als der
Schmelzpunkt der Legierung, was bei einer Homogenisierungsbehandlung zum
Anschmelzen des Resteutektikums fiihren kann [29,30].

C, Ky <1

C=CJk C. = kC, C.=kC, C,= CJk
Ni X Ni X
Abb. 2.7: Schematische Darstellung der Partitionierung der Elemente Ni und X der

Ausgangskonzentration Cy wahrend der Erstarrung im Temperaturintervall T\-Ts. In (a) gilt
X = Co, Fe, Cr, Ru, Mo, Re und W und in (b) gilt X = Al, Ti, Nb und Ta.

11



2 Theoretische Grundlagen

In Abb. 2.7a und b sind die Liquidus- und Soliduslinien idealisiert als Geraden dargestellt.
In reellen Phasendiagrammen werden sie allerdings durch gekriimmte Linien reprisentiert,
woraus folgt, dass sich der Partitionierungskoeffizient ky; mit der Konzentration nicht-
linear &dndert. Aus den Konzentrationsunterschieden im Dendritenkern und im
interdendritischen Bereich resultiert eine lokale Variation der Gitterparameter der y-Matrix
und der y’-Ausscheidungen und folglich der Gitterfehlpassung & [31-33]. Eine weitere
Folge der Konzentrationsunterschiede sind ein heterogener Volumenanteil sowie eine
heterogene Morphologie und Grof3e der y'-Ausscheidungen. Diese Variationen wirken sich
nachteilig auf die thermo-mechanischen Eigenschaften von Ni-Basis-Superlegierungen
aus. Verschiedene Wirmebehandlungen, sind daher erforderlich um diese Variationen

weitestgehend zu beseitigen.

2.3 Ausscheidungsvorginge

Ni-Basis-Superlegierungen weisen im GufBzustand nicht optimale thermo-mechanische
Eigenschaften auf [29,32,33]. Durch eine Wirmebehandlung, bestehend aus
Losungsgliihung bzw. Homogenisierung oberhalb der  y’-Solvus-Temperatur
(Einphasengebiet Ni-Mischkristall) und einer Warmebehandlung zur Ausscheidung von y’
kann die vy/y’-Mikrostruktur gezielt eingestellt werden [29]. Dabei sollen bei der
Losungsglithung bzw. Homogenisierung einerseits grobe und feine y’-Ausscheidungen in
Losung gebracht und andererseits dendritische Seigerungen weitestgehend ausgeglichen
werden [29]. Beim anschlieBenden Abkiihlen wird die Phasengrenze zwischen dem -
Einphasen- und dem vy + y’-Zweiphasengebiet iiberschritten. Als Folge kommt es zur
Ausscheidung von y° aus dem nun iibersdttigten Mischkristall. Durch eine
Wirmebehandlung zur Ausscheidung von y” kann die Grofle der y’-Ausscheidungen

kontrolliert werden.
Allgemein kann der Ausscheidungsprozess in drei Stadien eingeteilt werden [18]:

e Keimbildung
e Keimwachstum

e Vergroberung/Reifung

Im Folgenden sollen die diesen Teilprozessen zugrundeliegenden thermodynamischen

Triebkrifte erldutert werden.

12
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2.3.1 Keimbildung und Wachstum

Die Anderung der gesamten freien Energie AGys stellt die thermodynamische Triebkraft
fiir Ausscheidungsvorginge dar [18]. Nur bei negativer Energiebilanz kann die
Ausscheidung aus dem tiibersittigten Mischkristall wachsen. Bei der Ausscheidung in Ni-
Basis-Superlegierungen kann von homogener Keimbildung ausgegangen werden. Deshalb
beschrénkt sich die folgende Betrachtung der Energiebeitrége auf diesen Fall. Die gesamte
freie Energie bei der Keimbildung ist definiert durch:

AGges = AGy + AGpp + AGe, (2.4)

Dabei ist AGy die freie Volumenenergie, AGp, die freie Energie der gebildeten
Grenzfliche zwischen Matrix und  Ausscheidung und AGg, die freie
Gitterverzerrungsenergie. Die freie Volumenenergie ist die Differenz der freien Energien
der Produkt-Phase AGuvik:a (gesittigter Mischkristall mit Ausscheidung) und der Edukt-
Phase AGu.vk (lbersittigter Mischkristall), definiert nach GIl. (2.5). Die freie
Volumenenergie nimmt mit steigender Ubersittigung des Mischkristalls zu und muss
ausreichend negativ sein um den entscheidenden Beitrag zur Uberwindung der

Keimbildungsbarriere AG* zu leisten.

AGV = AGMK+A - AGU—MK < 0 (25)

Die freie Grenzflichenenergie AGpy ist mit der Bildung von zusédtzlicher Oberfliche
verbunden und daher stets positiv. Wenn sich Ausscheidung und Matrix chemisch
besonders dhnlich sind und die Phasengrenze kohidrent ist, dann ist die freie

Grenzflachenenergie am geringsten.

Die freie Gitterverzerrungsenergie resultiert aus der Gitterfehlpassung o zwischen
Ausscheidung und Matrix (Gl. (2.1)) und der damit einhergehenden elastischen
Verzerrung des Gitters. Fehlpassungsversetzungen konnen diese elastische Verzerrung

reduzieren.

Die Verdnderung der betrachteten Energiebeitrige ist in Abb. 2.8 als Funktion des
Keimradius r dargestellt. Dabei hdngen die freie Volumenenenergie und die freie
Gitterverzerrungsenergie vom Volumen des Keims ab, wihrend sich die
Grenzflichenenergie proportional zur Keimoberflidche verhilt. Die Anderung der gesamten

freien Energie léasst sich daher wie folgt zusammenfassen:

413
3

AGges = (AgV + Agela) + 4mr? YpPh (2.6)

13
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Dabei ist Agy die spezifische freie Volumenenergie, Ag., die spezifische freie
Gitterverzerrungsenergie und vyp, die Phasengrenzflichenenergiedichte. Der kritische
Keimradius r*, der erreicht werden muss, damit der Keim die Keimbildungsbarriere AG*

uberwinden und wachsen kann ist definiert als:

I p— L . 2.7)
AgV + Agela .
167 )/Ph3 (28)

AG* =

3 (Agy +Ageia)?

AG

AG*}

Abb. 2.8: Schematische Darstellung der Anderung der gesamten freien Energie und der zu
ihrer Bildung notwendigen Beitrége als Funktion des Keimradius (nach Biirgel [18]).

2.3.2 Ostwaldreifung

Obwohl nach Keimbildung und -wachstum die Ubersittigung im Mischkristall (Matrix)
weitestgehend abgebaut ist, besteht noch kein thermodynamisches Gleichgewicht in der
Mikrostruktur [34]. Die freie Phasengrenzflichenenergie, die bei Keimbildung und -
wachstum erzeugt wurde, stellt einen erheblichen Energiebeitrag dar, der dadurch
verringert werden kann, dass sich aus vielen kleinen Ausscheidungen wenige grof3e bilden
[34]. Nach AbschluBB der Wachstumsphase kommt es zur Ausscheidungsvergroberung bei

konstantem Volumenanteil [18]. Dieser Vorgang wird als Ostwald-Reifung bezeichnet.

Zwei unterschiedlich groBe Ausscheidungen mit den Radien r; und r, besitzen verschieden

stark gekriimmte Oberfldchen, woraus unterschiedliche chemische Potentiale resultieren

14
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(Gibbs-Thomson-Gleichung) [34]. Das bedeutet, dass kleinere Ausscheidungen eine
hohere Loslichkeit in der sie umgebenden Phase besitzen als groBe Ausscheidungen [15].
Danach stellt sich ein Konzentrationsgradient ACg = Cg (r7) — Cg (12) zwischen den beiden
Ausscheidungen ein. In der Folge kommt es zu einem Diffusionsstrom von der kleinen

Ausscheidung in die Grenzflache der groBBeren Ausscheidung [34].

&

Cs (r2) -

Cs ()

Konzentration

Abstand
Abb. 2.9: Ostwaldreifung (nach Haasen 1994 [34]).

Die Konsequenz daraus ist, dass die kleinen Ausscheidungen immer kleiner werden und
sich zuletzt auflosen wihrend die groBen dabei groBer werden [18]. Die sog. LSW-
Theorie, ein Gesetz zur Beschreibung der diffusionskontrollierten
Ausscheidungsvergroberung, wurde sowohl von Wagner [15] als auch Lifshitz und
Slyozov [14] fiir die Alterung von Niederschldgen (Fluide) entwickelt, wurde aber auch fiir
viele metallische Legierungen bestétigt [18]. Ausgehend von der mittleren Gréf3e F03 zu
Beginn der Vergroberung verhélt sich die mittlere Grof3e th der Ausscheidungen nach der

Zeit t gemal:

T —T, =kt (2.9)
Dabei ist k eine Vergroberungskonstante die von thermo-physikalischen Parametern

abhéngt:

K= 8 DgYpnCpVm

5= RT (2.10)

mit der Grenzflichenenergie ypn, dem molaren Volumen der Ausscheidung V., dem
Diffusionskoeffizienten der betrachteten Atomsorte Dy und deren Séttigungskonzentration
Cp im Mischkristall im Gleichgewicht mit der Ausscheidung (r = ). Weiter ist R die

allgemeine Gaskonstante und T die absolute Temperatur [35].

Die Vergroberung, also die Abhangigkeit der mittleren Grof8e der Ausscheidungen von der

0,33

Zeit, wird mit r « t°° angendhert. Die theoretische GroBenverteilung der Ausscheidungen
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ist nach der LSW-Vorhersage selbstihnlich und kann nach folgender Gleichung

beschrieben werden [15] :

4u/ 3 N3 —3 u
gw) = - <3+u) 3| €Xp 3 (2.11)
2

Dabei ist der normalisierte Radius u definiert durch u = r;/r; mit der Bedingung u < 3/2.

Der LSW-Theorie liegt die Annahme zugrunde, dass der Volumenanteil sphirischer
Ausscheidungen konstant ist und gegen Null geht und daher der mittlere Abstand der
Ausscheidungen groBer ist als ihr Durchmesser. AuBlerdem werden elastische
Verspannungen zwischen Matrix und Ausscheidung und die elastische Wechselwirkung

zweier Ausscheidungen nicht beriicksichtigt [ 18].

2.3.3 Morphologie

Viele der Eigenschaften metallischer Materialien, die durch Ausscheidungen gehértet
werden konnen, werden durch deren Mikrostruktur bestimmt [36]. Die Mikrostruktur in
zwei- oder mehrphasigen Legierungen resultiert aus der Grofle und Morphologie der
Ausscheidungen [36]. Die typische y/y’-Mikrostruktur von Ni-Basis-Superlegierungen
befindet sich aus thermodynamischer Sicht in einem metastabilen Zustand [5,36]. Zur
Minimierung ihrer Energie verandern Ausscheidungen daher z. B. ihre Form, Anordnung
und Grofle, um einen stabileren Zustand zu erreichen [36]. Dabei fillt der Minimierung der
Summe aus Oberflichenenergie Epy (dquivalent der Grenzflichenenergie) und elastischer
Verzerrungsenergie Eg, die wichtigste Rolle bei der Bestimmung der Morphologie zu,

weshalb sich die folgende Betrachtung auf diese Energiebeitrige beschrinkt.

Wenn die Oberflichenenergie Epy, dominiert, d. h. deren Minimierung die gesamte
Energie am stérksten erniedrigt, dann ist die Gleichgewichtsform der Ausscheidung die
einer Kugel [36]. Ist die elastische Verzerrungsenergie dominant und ihre Reduzierung
erniedrigt die  gesamte Energie am  meisten, dann dndert sich die
Gleichgewichtsmorphologie = der  Ausscheidung. Nach der Bestimmung der
Gleichgewichtsmorphologie in elastisch heterogenen Systemen [37] sollen fiir die im
Rahmen dieser Arbeit untersuchten Nige jAlg sTiss-Legierung zur Vereinfachung nur zwei

Fille unterschieden werden:

1. y’-Ausscheidung / y-Matrix (d. h. harte Ausscheidung / weiche Matrix)
2. y-Ausscheidung / y'-Matrix (d. h. weiche Ausscheidung / harte Matrix)
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Im ersten Fall, wenn die Ausscheidung hérter ist als die Matrix, verdndert sich die
Gleichgewichtsmorphologie mit zunehmender Grofe der Ausscheidung von sphérisch zu
wirfelformig. Die Wiirfelflichen sind entlang der elastisch weichen <001>-Richtungen

ausgerichtet.

Im zweiten Fall, wenn die Ausscheidung weicher ist als die Matrix, wird die
Gleichgewichtsmorphologie die eines Plittchens. In Abb. 2.9 ist der Energiezustand einer
y-Ausscheidung in einer Ni-Al-Ti-Legierung als eine Funktion der GroB3e r dargestellt [5].
Dabei wurde die Summe aus Ep, und E., mit dem Energiezustand eines Wiirfels
normalisiert. Das Seitenverhdltnis p reprisentiert dabei die Morphologie der
Ausscheidung; plittchenformig (p = b/a), wiirfelférmig (p = 1) und stabférmig (1/p = a/b).
Es ist definiert durch die beiden Seitenlingen a und b wobei a>b gilt. Ab einer Grofle
von r>5nm entsteht dabei ein Energieminimum das mit zunehmender Grofle die

plattchenformige Morphologie begiinstigt.

1,50

-
N
a

1,00

Normalisierte Energie

0,75 —— Platte «— Wiirfel — Stab

1 1 1 1 | 1 1 1 1
p = bla 1 1/p = alb 0
Seitenverhaltnis, p

0

Abb. 2.10: Energiezustand eines kohdrenten y-Partikels in einer y'-Matrix einer
Nige 1Al 5Tis 4-Legierung als Funktion der Ausscheidungsgrofie r (nach Doi 2004 [5]).
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3 Probenherstellung

3.1 Einkristallherstellung

Im Rahmen dieser Arbeit wurde eine [001]-orientierte, einkristalline Nige ;AlgsTis4
Legierung untersucht. Zur Herstellung des Materials wurden zunéchst die Elemente Ni, Al
und Ti mit den Reinheitsgraden 4N, 5N bzw. 4N entsprechend der nominalen
Zusammensetzung eingewogen. In einem Vakuum-Induktionsofen wurden danach
Vorlegierungen aus Ni-Ti und Ni-Al gebildet und die dadurch entstandenen Gussstiicke bis
zu fiinfmal umgeschmolzen. Aus diesen Vorlegierungen erfolgte die Herstellung des
einkristallinen Materials am Lehrstuhl Metallische Werkstoffe der Universitit Bayreuth
nach dem modifizierten Bridgman-Verfahren [27]. Dabei wurde die Schmelze vor dem
Abguss auf 1600 °C iiberhitzt und diese Temperatur fiir 3 min gehalten um die Schmelze
zu homogenisieren. Beim Abguss lag die Formschalentemperatur bei 1450 °C. Die

Abziehgeschwindigkeit betrug 3 mm/min.

3.2 Wirmebehandlung

Aus dem stabformigen Einkristall wurden ca. 1 mm dicke Scheiben senkrecht zur
Stabachse herausgetrennt. Fiir die Warmebehandlung der Proben wurde ein vertikal
angebrachter Einzonen-Hochtemperatur-Rohrofen (Modell STF 15/-/180) der Firma
Carbolite eingesetzt. Das Mullit-Rohr (@ = 60 mm) konnte dabei evakuiert und danach
kontrolliert mit Inertgas (Ar, N) geflutet werden um eine Oxidation der Proben zu
vermeiden. Im Inneren des Rohres wurden die Proben in einem Korb angebracht, der an
einem pfeilformigen Gewicht (beide aus Tantal) befestigt war. AuBlerdem war zur
Uberwachung der Temperatur ein Thermoelement (Pt-Rh, Typ R) in unmittelbarer Nihe
der Proben vorhanden. Durch eine Ausléser-Vorrichtung war es moglich, das Gewicht zu
l6sen welches danach eine Edelstahlfolie (Dicke ~ 100 um) durchstiel3, die das Ende des
Rohres vorher vakuumdicht abschloss. Danach fiel das Gewicht mit den Proben in einen

Eimer mit dem Abschreckmedium (eisgekiihltes Wasser).
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3 Probenherstellung

Im Rahmen dieser Arbeit wurden die Proben nach zwei verschiedenen Routinen
wiarmebehandelt. Bei der ersten Routine (Routine 1) wurden die Proben bei verschiedenen
Temperaturen fiir unterschiedliche Zeiten homogenisiert um die optimalen Bedingungen
fiir eine Homogenisierungsbehandlung zu ermitteln. Bei der zweiten Routine (Routine 2)
wurden die Proben insgesamt dreistufig wiarmebehandelt und der Charge nach jeder Stufe
Proben fiir die Untersuchungen entnommen. Bei allen Warmebehandlungen betrug die
Heizrate 10 K/min. Das Rohr wurde mit Argon mit einer Durchflussrate von 4 1/min

gespiilt.
Routine 1

Fir die in Abschnitt 4.1 beschriebene Auslegung der Homogenisierungsbehandlung

wurden vier unterschiedlich homogenisierte Zustinde hergestellt:

1. 1200°C/3h

2. 1225°C/3h

3. 1250°C/3h

4. 1275°C/4h
Routine 2

Fiir die in Abschnitt 4.2 beschriebene Charakterisierung der hierarchischen Mikrostruktur

wurden die Proben folgendermallen wiarmebehandelt:

1. 1275°C/4h
(Homogenisierung)

2. 1275°C/4h+940°C/0,75h
(zweistufige Wiarmebehandlung)

3. 1275°C/4h+940°C /0,75 h+ 750 °C fiir 6 h, 24 h, 96 h, 192 hund 384 h
(dreistufige Warmebehandlung)

3.3 Probenpriparation

3.3.1 Allgemeine Charakterisierung

Die metallographische Vorpréiparation der Proben fiir die Untersuchungen mittels Laue-
Diffraktometrie (Laue-XRD), Licht- und Rasterelektronenmikroskopie (LM/REM),
dynamischer Differenzkalorimetrie (DSC), Elektronenstrahlmikroanalyse (ESMA) und
Mikrohdrtemessungen nach Vickers (HV) war fiir die genannten Methoden gleich und

wird daher zusammengefasst beschrieben. Das Probenmaterial wurde mittels
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3 Probenherstellung

konventioneller metallographischer Methoden wie Nassschleifen und Polieren fiir die
Untersuchungen prépariert. Hierflir wurde die Probenoberfliche mit SiC-Schleifpapier mit
immer feinerer Kérnung von P600 bis P4000 poliert, wobei die Probe nach jedem Schritt
um 90° gedreht wurde. Vor der Endpolitur wurden die Proben im Ultraschallbad
(destilliertes Wasser) 5 min lang gereinigt. Die Endpolitur fand in drei Stufen statt.
Zunichst wurden die Proben mit Diamantsuspension (Struers DiaDuo mit 3 pm bzw. 1 um
TeilchengroBBe) und zuletzt mit kolloidaler Kieselsduresuspension (Struers OP-U mit
0,05 um Teilchengrofe) poliert, wobei die Proben nach jedem Polierschritt sorgfaltig mit

destilliertem Wasser abgespiilt wurden.

Die Proben fiir die Laue-XRD, LM, REM, ESMA und HV Untersuchungen lagen in Form
einer diinnen Scheibe (0 =16 mm, d = 1 mm) vor. Fiir die DSC Untersuchungen wurden
quadratische Proben (4 x4 X 1 mm?) aus den Scheiben gesdgt. AuBlerdem wurden die
Proben fiir die ESMA und HV Untersuchungen vor der Préparation in Epoxidharz
eingebettet, wihrend die Proben fiir die {ibrigen Untersuchungen mittels HeiBwachs auf
einer  Parallelschleifvorrichtung  aufgebracht wurden. Das verwenden einer
Parallelschleifvorrichtung  ermdglicht ein  planparalleles Polieren der beiden

Probenoberflachen zueinander.

AuBerdem wurden die Proben fiir die Laue-XRD, LM und REM Untersuchungen nach
Polieren und Abldsen von der Parallelschleifvorrichtung fiir 10 s in einer Losung aus H,O,
HNO;, HCl und MoOs; geidtzt, mit destillietem Wasser und Ethanol abgespiilt und
abschlieBend unter HeiBluft getrocknet. Durch das Atzen wurde zum einen die durch das
mechanische Polieren deformierte Oberfldche abgetragen (Laue-XRD), und zum anderen
die dendritische Mikrostruktur fiir die mikroskopischen Untersuchungen im Kontrast
verstiarkt (LM, REM).

Fir die Untersuchungen mittels DSC wurden die Proben nach Abldosen von der

Parallelschleifvorrichtung sorgféltig mit Ethanol gereinigt und unter HeiBluft getrocknet.

Die eingebetteten Proben fiir die ESMA Untersuchungen wurden ebenfalls sorgfiltig mit
Ethanol gereinigt und unter Heifluft getrocknet. Zur Verbesserung der
Oberflachenleitfahigkeit und zur Vermeidung von Aufladungen der Probenoberfliche

durch den Elektronenstrahl wurden die Proben zuletzt mit Kohlenstoff bedampft.

3.3.2 Transmissionselektronenmikroskopie (TEM)

Fiir die TEM-Untersuchungen wurden die Proben mechanisch auf eine Dicke von 250 um
geschliffen. Aus den Proben wurden Scheiben mit einem Durchmesser von 3 mm gestanzt,

auf einen Trager aufgeklebt und anschlieend von beiden Seiten ebenfalls mechanisch auf
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eine Dicke von 100 um geschliffen. Durch anschlieBendes Elektropolieren beider Seiten
(Elektrolytisches Doppelstrahlverfahren) mit dem TenuPol-5 von Struers (U~22V,
[~90 mA und T ~-20 °C) wurden die Proben in einer Losung aus 10 vol.% HClOy4 in
90 vol.% C,H¢O mit 7 g CH4N,S bis zur Perforation gediinnt. Der Randbereich der dabei
entstandenen Locher ist bis zu einer Dicke von <120 nm elektronentransparent (u. a.
abhingig von Ordnungszahl der Elemente des Probenmaterials und Energie der Elektronen
des Primaérstrahls) [38].

3.3.3 Atomsonden-Tomographie (APT)
Vorpriparation

Zunéchst wurden 1 mm dicke Scheiben (@ = 16 mm) der Nigs ;AlgsTis4 Legierung durch
mechanisches Schleifen auf eine Dicke von 300 um gebracht. Hieraus wurden Stébchen
mit einem anndhernd quadratischem Querschnitt (~ 300 x 300 umz) gesdgt. Durch Rollen
dieser Stidbchen zwischen zwei Blittern SiC-Schleifpapier wurde die oberfldchliche
Oxidschicht entfernt und die Stidbchen auf anndhernd runden Querschnitt gebracht. Mit
einer Crimpzange wurden die Stibchen anschlieBend rotationssymmetrisch in 10 mm

lange Cu-Rohrchen (@ = 1,5 mm) gequetscht.
Elektrochemisches Polieren

Die konventionelle Methode zur Herstellung der nadelférmigen Proben, die fiir die APT-
Analyse geeignet sind, ist das elektrochemische Polieren. Dies erfordert, dass das Material
elektrisch leitfdhig ist [39]. Der Radius an der Spitze der Nadel sollte 20—50 nm betragen
[40]. Im Rahmen dieser Arbeit fand das elektrochemische Polieren der Probenrohlinge in
zwei verschiedenen Stufen statt. Bei der ersten Stufe (Grobpolieren) entsteht eine
nadelférmige Spitze mit einem Spitzenradius von ~ 100-200 nm. Die zweite Stufe

(Feinpolieren) erzeugt einen Spitzenradius von ~ 20—50 nm.

Bei den Polieraufbauten ist die Probe jeweils auf einem Manipulator angebracht und kann
durch ein Lichtmikroskop bei 40-facher VergroBerung beobachtet werden. Das
Grobpolieren (Abb. 3.1a) findet in einem Elektrolyten aus 15 % HClO4 und 85 % C,H40;
statt. Dabei betrug die Spannung zwischen Probe (Anode) und Platinelektrode (Kathode)
U= 10-20 V DC bei einer Stromstirke von I~ 600 mA. An der Grenzfliche zwischen
Elektrolyten und Luft kommt es bei eingeschalteter Spannung zu Materialabtrag. Wird die
Probe kontinuierlich auf- und abbewegt entsteht eine Taille, die im Verlauf des Polierens
immer diinner wird und am Ende durch kurze Spannungsimpulse zum Abreilen gebracht

wird.
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Elektrolyt +—»

ccl, 4 Elektrolyt

Stufe 1 Stufe 2

Abb. 3.1: Schematischer Aufbau der beiden Stufen des elektrochemischen Polierens. (a)
Erste Stufe (Grobpolieren). (b) Zweite Stufe (Feinpolieren), nach Miller & Smith 1989 [40].

Fiir das Feinpolieren (Abb. 3.1b) wurde in einem aus Platindraht geformten Ring
(0 ~3 mm) eine Linse aus dem Elektrolyten gebildet. Der dabei verwendete Elektrolyt
bestand aus 2 % HCIO4 und 98 % 2-CcH140,. Das methodische Vorgehen war dabei dem
von Stufe 1 dhnlich: Formen einer Taille und anschlieBendes Abtrennen der Spitze durch
kurze Spannungsimpulse. Nach jedem Polierschritt wurden die Proben mit Methanol

gereinigt.

In Abb. 3.2 ist die DF-TEM-Aufnahme einer polierten Probe der Nige 1Alg sTis4-Legierung
nach dreistufiger Warmebehandlung (1275°C/4h + 940°C/0,75h + 750 °C /24 h)
gezeigt. Die Probe weist einen Spitzenradius von R < 50 nm auf und ist daher fiir die APT-
Analyse geeignet. In der Probe sind die y-Matrix und die pliattchenformigen y-Partikel

dunkel zu erkennen, wéhrend die y'-Ausscheidungen hell erscheinen.

Abb. 3.2: DF-TEM-Aufnahme einer polierten Probe der Nigg; AlgsTis4-Legierung nach
dreistufiger Warmebehandlung (1275 °C/4 h+940 °C/ 0,75 h+ 750 °C/ 24 h).
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4 Experimentelle Methoden

Zur Untersuchung der NigeAlgsTiss-Legierung und ihrer hierarchischen Mikrostruktur,
insbesondere zur Aufkldrung der chemischen und strukturellen Eigenschaften der y-
Partikel innerhalb der y"-Ausscheidungen, wurden komplementér verschiedene analytische
und mikroskopische Methoden angewandt. Das Spektrum der dabei erhaltenen
Informationen reicht von Millimetern bis in den atomaren Bereich. Allgemein lassen sich
die im Rahmen dieser Arbeit durchgefiihrten Untersuchungen unter zwei Punkten

zusammenfassen.

1. Charakterisierung des Ausgangszustandes und Auslegung der
Homogenisierungsbehandlung mittels Laue-XRD, LM/REM, sowie DSC zur
Bestimmung der Reaktionstemperaturen sowie = ESMA-Analysen  zur
Quantifizierung der Elementverteilung.

2. Charakterisierung der hierarchischen Mikrostruktur sowie Aufkldrung der
Entwicklung der chemischen Zusammensetzung und Struktur der y-Partikel anhand
von TEM und APT und der Einfluss der y-Partikel auf die mechanischen
Eigenschaften mittels Mikrohédrtemessungen nach Vickers.

Die im Rahmen dieser Arbeit eingesetzten analytischen und mikroskopischen Methoden
erforderten eine sehr genaue Prdparation der Proben. Die methodenspezifische

Probenpraparation wurde bereits in Kapitel 3 ausfiihrlich beschrieben.
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4.1 Charakterisierung des Ausgangszustandes und des
Homogenisierungsverhaltens

4.1.1 Laue-Diffraktometrie (XRD)

Die Orientierungsbestimmung der einkristallinen NigeAlgsTiss-Legierung wurde im
XLab des HZB mit einem selbstgebauten Laue-Diffraktometer vorgenommen, das nach
dem Laue-Riickstreuverfahren arbeitet. Das Laue-Muster wurde auf einer Fotoplatte
(125 x 125 mm?) aufgezeichnet und anschlieBend digitalisiert. Der Abstand zwischen
Probenoberflache und Fotoplatte betrug dabei 3 cm. Mit dem Programm ,,OrientExpress
[41] wurde die kristallografische Orientierung der Probe bestimmt. Die Untersuchungen
wurden bei einer Hochspannung von Uy = 25 kV mit charakteristischer Mo-Ka-Strahlung

(A =0,071 nm) und einer Messfleckgrofle von ~ 1 x 1 mm? durchgefiihrt.

4.1.2 Lichtmikroskopie (LM)

Mit dem Lichtmikroskop (Zeiss, Axiophot 2), welches mit einer CCD-Kamera (Zeiss,
AxioCam HRC) ausgestattet ist, wurde die dendritische Mikrostruktur der geédtzten Proben
analysiert. Durch die Atzung wurden die Dendritenkerne weniger stark abgetragen als die
interdendritischen Bereiche, wodurch eine Oberflichenmorphologie aus ,,Bergen® und
,lalern entstand. Zur Abbildung wurde daher mit dem differenziellen Interferenzkontrast
(Differential Interference Contrast) gearbeitet, da dieser lokale Variationen der optischen
Weglidnge als Helligkeitsunterschiede sichtbar macht. Somit erscheinen die
Dendritenkerne heller (hoherer Bereich, ,,.Berg®) als die interdendritischen Bereiche

(niedriger Bereich, ,,Tal®).

4.1.3 Rasterelektronenmikroskopie (REM)

Die qualitative Untersuchung des Einflusses von Temperatur und Dauer der
Homogenisierungsbehandlung auf die dendritische Mikrostruktur wurde unter
Verwendung des REM-Systems einer Zeiss 1540EsB CrossBeam® durchgefiihrt. Die
Beschleunigungsspannung der Primaérstrahlelektronen betrug Ug =2 kV bei einem
Arbeitsabstand zwischen Polschuh und Probenoberfliche von 5 mm. Zur Abbildung der
Probenoberfliche wurde ausschlieflich mit dem sog. ,In-lens“-Sekundérelektronen-
Detektor (/n-lens SE) gearbeitet. Dieser ringférmige SE-Detektor ist im Inneren der Sdule
rotationssymmetrisch um deren optische Achse angebracht. Die mit Ug <2 kV direkt
angeregten niedrigenergetischen SE geben Aufschluss iiber die materialabhdngige
elektrische Leitfahigkeit [42].
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4.1.4 Dynamische Differenzkalorimetrie (DSC)

Mittels dynamischer Differenzkalorimetrie wurden die Reaktionstemperaturen beim
Autheizen und Abkiihlen, d. h. die Temperatur der y'-Auflosung bzw. -Ausscheidung
sowie Solidus- und Liquidustemperatur der Legierung im Zustand ,wie gegossen‘
untersucht. Hierfiir stand ein Gerit des Typs DSC 404 C Pegasus” von Netzsch zur
Verfiigung. Die DSC-Messungen fanden unter einem kontinuierlichem Argonstrom von
30 ml/min bei einer Heiz- bzw. Abkiihlrate von 10 K/min in dem Temperaturintervall von
30-1450 °C statt. Die Haltezeit zwischen dem Erreichen von 1450 °C und dem Abkiihlen
betrug 5 min. Die Masse der DSC-Proben betrug dabei m = (110 + 2) mg.

4.1.5 Elektronenstrahlmikrosonde (ESMA)

Fiir die Untersuchung der dendritischen Mikrostruktur, d. h. zur Analyse der inhomogenen
Elementverteilung im Dendritenkern und im interdendritischen Bereich mittels
wellenldngendispersiver Rontgenspektroskopie wurde an der Zentraleinrichtung
Elektronenmikroskopie (ZELMI) der TU-Berlin mit einer Elektronenstrahlmikrosonde vom
Typ Hyperprobe JXA-8530F mit einer Schottky Feldemissionsquelle von Jeol gearbeitet.
Bei der Wechselwirkung der Elektronen des Primérstrahls mit den Elektronen der Orbitale
von Atomen in der Probe entsteht charakteristische Rontgenstrahlung [38]. Im Gegensatz
zur energiedispersiven Rontgenspektroskopie (EDX) sind bei der wellenldngendispersiven
Rontgenspektroskopie (WDX) Nachweisempfindlichkeit und Energieauflosung deutlich
besser [42]. Die von den Elektroneniibergdngen in den Orbitalen der Probenatome
stammende charakteristische Rontgenstrahlung der Elemente wird an einem Analysator-
Kristall gebeugt und analysiert, wodurch selektiv die charakteristische Rontgenstrahlung
eines einzelnen Elementes untersucht werden kann. Die detektierte Intensitdt ist dabei
proportional zum Anteil des untersuchten Elements in der Probe. Die Eichmessung an
Reinelement-Standards wurde an einer Stelle der Probe mit einer MessfleckgroBBe von
3 um Durchmesser durchgefiihrt. Zur qualitativen Darstellung der inhomogenen
Elementverteilung wurden WDX-Elementverteilungskarten iiber einen Messbereich von
1 x 1 mm? mit einer lateralen Auflosung von 2 x 2 um? aufgezeichnet. Ausgehend von
diesen Darstellungen wurden in einem zweiten Schritt je 20 Messpunkte in zwei
Dendritenkernen und zwei interdendritischen Bereichen ausgewidhlt und quantitativ
analysiert. Die Konzentration der Elemente in den verschiedenen Bereichen ergibt sich
dabei als Mittelwert aus den Punktmessungen der jeweiligen Bereiche. Bei den ESMA
Untersuchungen wurde mit fokussiertem Elektronenstrahl, einer
Beschleunigungsspannung von Up=30kV und einem Probenstrom von I=250nA
gearbeitet. Fiir die Analyse der Elemente Ni, Al und Ti wurden Lithiumfluorid (LIF),
Thallium Acid Phtalat (TAP) bzw. Pentaerythritol (PET) Analysator Kristalle verwendet.
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4.2  Charakterisierung der hierarchischen Mikrostruktur

4.2.1 Transmissionselektronenmikroskopie (TEM)

Fiir die Untersuchungen der Mikrostruktur und der Morphologie der y’-Ausscheidungen
sowie der y-Partikel wurde das Transmissionselektronenmikroskop CM30 der Firma
Philips eingesetzt. Es ist mit einer LaBs-Kathode und einer SuperTWIN-Linse ausgestattet
und wird bei einer Beschleunigungsspannung von Ug =300 kV betrieben. Gegeniiber
einer Wolframhaarnadelkathode bietet eine LaBg-Kathode die Vorteile, dass ihr
Strahlstrom bis zu zehnmal groBer sein kann, ihr Strahldurchmesser kleiner sowie die
Energiestreubreite der emittierten Elektronen geringer ist, wodurch die chromatische
Aberration reduziert wird [43]. Aufgrund der SuperTWIN-Linse ist die sphérische
Aberration reduziert (cs = 1,2 mm), wodurch das Auflésungsvermogen des Gerits erhoht

wird (Punktauflosung 0,2 nm; Objektauflésung 0,14 nm).

Die selektive Abbildung der y’-Ausscheidungen wurde mittels der sog. zentrierten
Dunkelfeldabbildung (Centered Dark-Field, CDF) realisiert. Hierzu wurde der einfallende
Elektronenstrahl (Primérstrahl) derart abgelenkt, dass einer der ausschlieBlich von den y’'-
Ausscheidungen stammenden L1,-Uberstrukturreflexe der [001]-Zonenachse auf der
optischen Achse des Mikroskops lag. Mit Hilfe der Objektivblende (@ = 10 um) wurde
dieser Bragg-Reflex des Beugungsbildes zur Abbildung ausgewéhlt. Diese Art der
Dunkelfeld-Abbildung bietet gegeniiber der normalen DF-Abbildung den Vorteil einer
geringeren sphirischen Aberration (Offnungsfehler) der gebeugten Strahlen, da diese sich
nach Beugung in der Probe auf der optischen Achse der Objektivlinse befinden. Daraus
resultiert eine hohere Aufldsung des Bildes, da zwischen dem Offnungsfehler und dem

Aperturwinkel der Zusammenhang ds min « o besteht [44,45].

4.2.2 Atomsondentomographie (APT)

Die chemische Zusammensetzung und die Verteilung der Atome der y-Matrix, der y'-
Ausscheidungen und der nur wenige Nanometer groflen y-Partikel wurde mit Hilfe der
APT untersucht. Hierfiir wurde eine am [Institut fiir Materialphysik (AG Schmitz) an der
Universitdt Miinster entwickelte Laser-unterstiitzte Weitwinkel-Atomsonde eingesetzt
[46]. Dabei wurde eine lokale Elektrode (Local Electrode, LE) [47,48] mit einem
Durchmesser von D =50 um in einem Abstand von d = 50 um zentrisch {iber der Spitze
platziert. Dadurch wird die auf die Spitze wirksame Feldstirke um den Faktor 2 erhdht
[46] was dazu fiihrt, dass die kritische Verdampfungsfeldstirke bei nadelformigen Spitzen
auch mit einem grofleren Spitzenradius von R < 150 nm als bei traditionellen Atomsonden

erreicht werden kann (vgl. Gl. (4.1)) [47]. Die Weitwinkel-Konfiguration wird durch einen
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Abstand von 130 mm zwischen der Spitze und einem sog. Delayline-Detektor
(@ =120 mm) [49] erreicht der sich hinter der sogenannten Mikrokanalplatten-Einheit
(Micro-Channel Plate, MCP) befindet, womit der Offnungswinkel + 30° betriigt [46]. Zur
thermisch-aktivierten Feldverdampfung wurde ein Yb-dotierter Faserlaser des Systems
Impulse von Clark-MXR [50] bei einer Wellenldnge von A =343 nm (Ultraviolett, UV),
einer Pulslinge von tpys =200 fs und einer Pulsfrequenz von fp,s =200 kHz betrieben.
Laut Hersteller betrdgt der Durchmesser des Laserbrennflecks (Spotsize) etwa 60 pm [50].
Die Messungen fanden bei einem Druck von P < 10™® hPa bei einer Temperatur von T = 47
K statt. Die an die Probenspitze angelegte Hochspannung wurde computergestiitzt
gesteuert, sodass eine Detektionsrate von 0,02—0,04 Ionen/Puls gewihrleistet wurde. Die
Rekonstruktion und Analyse der APT-Messdaten wurde mit dem in der Groupe de
Physique des Matériaux an der Université de Rouen entwickelten Program Tap3Ddata
(kommerziell nicht erhéltliche Version) durchgefiihrt [51]. Fiir die 3D-Rekonstruktion
wurde dabei eine feste Geometrie mit definiertem Schaftwinkel und Radius der

Probenspitze angenommen [52-54].

Bei der APT werden die Oberfldchenatome einer feinen nadelférmigen Probe mit einem
Spitzenradius von R <50 nm sukzessive feldverdampft. Die zur Feldverdampfung
notwendige hohe Feldstirke F wird durch den Kriimmungsradius R der Probe und die
zwischen der Probe und der Gegenelektrode hohe elektrische Gleichspannung der
GroBenordnung Upc =2-20 kV erreicht (vgl. Gl. (4.1)). Dabei ist k ein Formfaktor der
vom Schaftwinkel der Probe abhingt (k = 4-9) [40].

_ Upc

F= 2 4.1)

Tab. 4.1: Kritische Verdampfungsfeldstirken F (V/nm) der Legierungselemente Ni, Al und Ti in
Abhiéngigkeit des Ladungszustandes des jeweiligen lons [40].

Element Verdampfungsfeldstarke

(V/nm)
Ladungszustand
+1 +2 +3
Ni 35 36 65
Al 19 35 50
Ti 41 26 43

Wird zur Induzierung der Feldverdampfung dieser Basisspannung ein Hochspannungspuls
Up mit einer Pulsldnge von ty,s < 10 ns iiberlagert, ergibt sich die an der Probenspitze
anliegende Gesamtspannung zu U, = Upc + Up und man spricht von spannungsinduzierter
Feldverdampfung [55]. Wird die Feldverdampfung mit einem auf die Spitze der Nadel

29



4 Experimentelle Methoden

fokussierten (@ ~ 60 um) gepulsten Laser, dessen Pulslédnge typischerweise im Nano- bis
Femtosekunden-Bereich liegt, induziert, spricht man von Laser-induzierter oder auch
thermisch-induzierter Feldverdampfung [56,57]. Diese bietet nicht nur den Vorteil, dass
anorganische Materialien mit einem hohen spezifischen elektrischen Widerstand im
Bereich p>10"* Qm und organische Materialien feldverdampft werden konnen [58],
sondern ermoglicht auch hohere Verdampfungsraten [39]. Die feldverdampften Ionen
treffen auf einen bildauflésenden Sekundérelektronenvervielfacher (die sog. Micro
Channel Plate, MCP) wo sie eine Elektronenlawine auslésen. Durch eine
Nachbeschleunigungsstrecke wird die Elektronenwolke auf einen Detektor gelenkt und
dort positionssensitiv detektiert. Die x- und y-Koordinate eines lons ergibt sich aus der
Ermittlung des Ladungsschwerpunktes der detektierten Elektronenwolke. Die Flugzeit tq,,
eines lons ist die Zeit zwischen Einsetzen des Pulses (elektrisch oder Laser), der die
Feldverdampfung auslost und dem Moment, in dem das Ion am Ende der MCP ein Signal
erzeugt hat, nachdem es die Fluglinge Lp,, zuriickgelegt hat [40]. Die
Flugzeitverschiebung t, resultiert aus der zeitlichen Differenz zwischen dem Start der
Zeitmessung und der tatséchlichen Ankunft des Pulses auf der Probe.

m t to)’
flug — ‘0
M = —=2eUipt | —— 4.2
n e tot( Litug ) (4.2)
Nach dem Prinzip der Flugzeitmassenspektrometrie wird dabei auf Basis der gemessenen
Werte fiir die Masse m und die Ladung n des lons nach Gl. (4.2) das Masse-Ladungs-
Verhiltnis M bestimmt. Dabei ist ¢ die Elementarladung. Dies erlaubt die chemische
Identifikation des verdampften Atoms und somit die elementspezifische 3D-
Rekonstruktion und Analyse des untersuchten Probenvolumens [40]. M wird bevorzugt in
der Einheit Dalton (Da) angegeben, frither wurde M jedoch als atomare Masseneinheit

(atomic mass unit, amu) pro Coulomb gegeben.

Die laterale Auflosung (x, y) ist durch die Genauigkeit der Bestimmung des
Ladungsschwerpunktes der Elektronen am Detektor und von Abweichungen von der
angenommenen Flugbahn der Ionen begrenzt und betragt ~ 0,5 nm [39,40]. Die
Tiefenauflosung (z) ist durch den Abstand zwischen den atomaren Ebenen der Probe
gegeben und betrdgt ~ 0,2 nm. Die Masse-Auflosung hingt von der richtigen Kalibrierung
der Fluglidnge Lgy, und der Flugzeitverschiebung to ab und ist auflerdem geritespezifisch.
Die Masse-Auflosung ist definiert als AM/M, wobei AM die Breite eines Signals bei z. B.
50 % Signalhodhe (full-with at half~-maximum, FWHM) ist. Im Laser-Puls Modus kdnnen
bei Atomsonden mit direktem Flugweg Masse-Auflosungen von mehr als 1000 FWHM
erreicht werden [39,56].
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Tiefenprofil

Eine der gebrduchlichsten Darstellungen der Analyse von Atomsondendaten ist das
Konzentrations-Tiefenprofil. Hierfiir wird aus dem zu untersuchenden Bereich (region of
interest, ROI) wie z. B. eine Grenzflache zwischen zwei Phasen oder eine Korngrenze, ein
Zylinder mit R = 1-2 nm senkrecht zur Grenzflache orientiert. Entlang der Léngsrichtung
des Zylinders wird die Zusammensetzung als Funktion der Lange (Tiefe) analysiert. Dabei
wird das erhaltene zylindrische Volumen entlang der Léngsrichtung in eine Sequenz von
Blocken einer festen Tiefe eingeteilt und die mittlere Konzentration jedes Elements in
einem Block bestimmt. Die feste Tiefe eines Blocks betrdgt dabei {iiblicherweise
Azgiock = 0,5 nm (ca. zwei bis drei Netzebenen einer Ni-Mischkristall Elementarzelle in
[111]-Richtung, d;;; ~ 0,2 nm). Unter Verwendung dieser Parameter enthilt ein Block
damit N, ~ 100 Atome womit nach GI.(4.3) die Standardabweichung o der
Konzentrationsangabe C; etwa + 0,1 at.% betrdgt. Fiir die individuelle Bestimmung der
Zusammensetzung einer Phase oder eines Bereichs werden tiblicherweise groBere
Volumen analysiert (N, ~ 104—106), wodurch o Werte im Bereich von + 0,01-0,05 at.%

annimmt.

(4.3)

Isokonzentrationsfliche

Zur Visualisierung der Atomsonden-Daten konnen, neben der Darstellung der einzelnen
Atome als Punkte oder Kugeln in 3D, durch eine Isokonzentrations-Analyse zusétzliche
Informationen gewonnen oder ein besseres Bild der Verteilung der Elemente innerhalb des
Datensatzes ermoglicht werden [39]. Bei einer Isokonzentrations-Analyse wird die
Konzentration in wiirfelfoSrmigen Volumenelementen ermittelt. Uber einen vorher
definierten Konzentrationswert (z. B. C = 80 at.% Ni) werden dabei nur Volumenelemente
berticksichtigt, in welchen die betrachtete Atomsorte die entsprechende Konzentration
aufweist. Die Kombination dieser Volumenelemente bildet eine Isokonzentrations-Flache

und kann in der Rekonstruktion hervorgehoben dargestellt werden [39].
Konzentrationsbasierte Clusteranalyse

Chemische Heterogenititen, die hdufig aus wenigen Atomen bestehen, werden als Cluster
bezeichnet. Fiir die Identifizierung von Clustern existieren einige Methoden, die auf
verschiedenen Ansdtzen basieren. Im Rahmen dieser Arbeit wurden vor allem die y'-

Ausscheidungen hinsichtlich des Vorhandenseins Ni-reicher Cluster analysiert. Dabei
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wurde ein in dem Programm Tap3Ddata implementierter Cluster-Suchalgorithmus zur
konzentrationsbasierten Clusteranalyse eingesetzt. Bei dieser Clusteranalyse wird ein
Kugelvolumen mit dem Radius dyax = 1,1 nm (dpax frei wihlbar) tiber jedes Atom oder
iiber definierte wiirfelférmige Volumenelemente (x = 0,6 nm) in dem zu analysierenden
Bereich der Rekonstruktion bewegt und die Konzentration der Elemente bestimmt. Dabei
wird ein Atom dann als Zentrum eines Clusters definiert, wenn die Konzentration C; des
Elements i1 innerhalb des Kugelvolumens um dieses Atom einen Grenzwert Cy
iiberschreitet. Werden zwei Atome als Zentral-Atome identifiziert, werden sie als
geclustert bezeichnet, wenn die Distanz zwischen ihnen geringer ist als der Radius dy,.x des

Kugelvolumens.

4.2.3 Mikroharte nach Vickers

Fiir die Ermittlung der Mikrohérte nach Vickers der NigeAlssTis4-Legierung nach zwei-
und dreistufiger Wéarmebehandlung wurde mit einem Hértepriifgerdt des Typs MHT-10
Microhardness Tester der Firma Anton Paar gearbeitet. Bei der Messung wurde eine Kraft
von F=2 N fiir t =20 s, bei einer Belastungsrate von 0,2 N/s auf die Probe aufgebracht.
Die Vickers-Hérte fiir einen Zustand ergibt sich als Mittelwert aus 20 Einzelmessungen.

Die Fehlerangabe entspricht Standardabweichung c.
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5 Ergebnisse

Im folgenden Kapitel werden zunichst die Charakterisierung des Ausgangszustandes der
Nige 1Alg sTis 4-Legierung  und die  Untersuchungen  zur  Auslegung der
Homogenisierungsbehandlung vorgestellt. Weiterhin wird die Charakterisierung der
hierarchischen Mikrostruktur mittels TEM und die FErfassung charakteristischer
mikrostruktureller Parameter behandelt. Es wird gezeigt, dass die y-Partikel sowohl die
Vergroberungskinetik als auch die GroBenverteilung der y’-Ausscheidungen beeinflussen.
AuBerdem wird mittels APT die chemische Evolution aller Phasen wéhrend der
Phasenseparation dargestellt. Besondere Aufmerksamkeit gebiihrt dabei den y'-
Ausscheidungen bzw. den sich darin bildenden y-Partikeln. Auf Basis der Ergebnisse aus
den TEM und APT Untersuchungen wird eine energetische Betrachtung der
Phasenseparation vorgenommen. Hierbei wird die molare Oberflichenenergie der y-
Partikel und die molare freie Gibbssche Energie der y'-Ausscheidungen in verschiedenen
Stadien der Phasenseparation ermittelt. Zuletzt wird anhand von Mikrohértemessungen
nach Vickers ein Zusammenhang zwischen der Hérte des Materials und den y-Partikeln in

den y’-Ausscheidungen hergestellt.

5.1 Charakterisierung des Ausgangszustandes und des
Homogenisierungsverhaltens

5.1.1 Einkristall
Kfristallorientierung

Zur Orientierungsbestimmung der einkristallinen Nige ;Alg sTis 4-Legierung wurden mittels
des Laue-Riickstreuverfahrens Beugungsreflexe des Kristallgitters auf einer Fotoplatte
aufgezeichnet. In Abb. 5.1a ist eine Laue-Aufnahme einer Probe des Zustandes ,,wie
gegossen‘ dargestellt. Die [001]-Orientierung ist markiert und weicht um ca. 10° von der
Bildnormalen ab. Weiterhin héngt die Anzahl der riickgestreuten Punkte je Reflex von der

Anzahl der riickstreuenden Korner ab. Diese hdngt wiederum von der KorngroBe, dem
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Durchmesser des einfallenden Rontgenstrahls (Mefifleck) und der Eindringtiefe ab. In
Abb. 5.1b ist der Bereich um das Beugungszentrum aus Abb. 5.1a vergroBert dargestellt.
Der gelbe Pfeil markiert dabei die zentralen [001]-Reflexe von fiinf Subkdérnern. Die
Misorientierung der einzelnen Subkdrner untereinander ist dabei < 2° und typisch fiir einen
guten Einkristall (Mosaikstruktur) [59]. Unter Beriicksichtigung der MeBfleckgrofle mit

einem Durchmesser von ~ 1 mm ldsst dies auf eine SubkorngréBe von ~ 200 um schlieBen.

i | 0011 @
M

Abb. 5.1: (a) Laue-Aufnahme einer Probe der Nigg;AlgsTis4-Legierung im Zustand ,,wie
gegossen®. Das simulierte Beugungsmuster der [001]-Orientierung ist iiberlagert. (b)
VergroBerter Bereich aus (a) zeigt die [001]-Reflexe von fiinf Subkdrnern (markiert durch
Pfeil).

Mikrostruktur

In Abb. 5.2 sind licht- und rasterelektronenmikroskopische Aufnahmen der durch Atzen
sichtbar gemachten Mikrostruktur der einkristallinen Nige ;Als sTis4-Legierung im Zustand
»wie gegossen® dargestellt. Eine lichtmikroskopische Aufnahme des Gefliges der
dendritischen Mikrostruktur ist in Abb. 5.2a dargestellt, wobei die Dendriten (hell)
kreuzformig erscheinen und der sie umgebende interdendritische Bereich (dunkel) zu
erkennen ist. Die Wachstumsrichtung der Dendriten entspricht der [001]-Orientierung,
wihrend die Dendritenarme jeweils in [010]- und in [100]-Richtung zeigen. Das gelbe
Rechteck markiert den Bereich eines einzelnen Dendriten und seiner Umgebung, der in
Abb. 5.2b vergroBert dargestellt ist. Der Bildkontrast (vgl. Abschnitt 4.1.3) ist auf
dendritische Segregation zuriickzufiihren. Dies deutet auf eine unterschiedliche chemische
Zusammensetzung hin. Die beiden gelben Rechtecke markieren jeweils eine Region im
Dendriten und eine im interdendritischen Bereich und sind in Abb. 5.2¢ bzw. d vergroBert
zu sehen. In Abb. 5.2c¢ wird deutlich, dass der Mangel an y’-Bildnern zu einer feinen
Verteilung sehr kleiner y’-Ausscheidungen mit Radien bis zu ~40 nm und kleiner y'-
Population flihrt. Im Gegensatz dazu sind in Abb. 5.2d grof3e grobe y’-Ausscheidungen mit
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Radien bis zu ~ 400 nm und einer dichteren y’-Population zu erkennen. Auflerdem ist in
Abb. 5.2¢ und d eine Art Kette (markiert durch gelben Pfeil) zu erkennen.

Abb. 5.2: Dendritische Mikrostruktur der Nige AlgsTis4-Legierung im Zustand ,,wie
gegossen™. (a) LM-Aufnahme. (b) REM-Aufnahme (In-Lens SE) des Grenzbereichs
Dendritenkern / interdendritischer Bereich. (¢) Detail REM-Aufnahme der Mikrostruktur im
Dendritenkern. (d) Detail REM-Aufnahme der Mikrostruktur im interdendritischen Bereich.

Um eine einheitliche Mikrostruktur zu erhalten ist eine Homogenisierungsbehandlung
erforderlich. Zur Auslegung der Homogenisierungsbehandlung ist es zunédchst notwendig,
die Grofenordnung der Diffusionstrecke, also den primédren Dendritenstammabstand A;, zu
kennen. Der Dendritenstammabstand A; wurde nach GI.(5.1) anhand von sechs
lichtmikroskopischen Aufnahmen der dendritischen Mikrostruktur zu (403 £4) um
bestimmt. Dabei besteht der in Abschnitt 2.2.1 erlduterte Zusammenhang (vgl. Gl. 2.2)

zwischen dem Temperaturgradienten G beim Erstarren und A,;.

Zur Bestimmung des Dendritenstammabstandes A; nach GI (5.1) wurden Aufnahmen der
dendritischen Mikrostruktur sowohl vom Rand als auch vom mittleren Bereich der
Scheiben ausgewertet um die Anzahl N der Dendritenstimme auf einer bestimmten Flache

A zu erhalten.

A
A= |— (5.1)
1 N

Unter der Annahme, dass die Dendriten wie in Abb. 5.3 dargestellt, in Form eines

quadratischen Gitters angeordnet sind, ergibt sich der Abstand zwischen Dendritenkern
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und interdendritischem Bereich und somit die fiir den Ausgleich dendritischer Seigerungen

zu Uberwindende Diffusionstrecke x zu:

& (5.2)
X =— .
V2
> Al1 »
4
interdendritischer
_~Bereich
Dendritenkern
Abb. 5.3: Schematische Darstellung der tatsdchlichen Diffusionsstrecke x zwischen
Dendritenkern und interdendritischem Bereich.
5.1.2 Kalorimetrische Ermittlung der Reaktionstemperaturen
Fiir die Bestimmung des Wirmebehandlungsfensters fiir die

Homogenisierungsbehandlung, wurden mittels DSC die Reaktionstemperaturen, d. h. die
Temperatur des Ausscheidungsvorgangs, der Ausscheidungsauflosung und der
Schmelzpunkt des Resteutektikums und der Dendriten untersucht. Abb. 5.4a zeigt den
relevanten Ausschnitt der Autheizkurve (10 K/min) eines DSC-Diagramms der Legierung
des Zustandes ,,wie gegossen®. Der endotherme Anstieg im Temperaturbereich 800—
1080 °C ist u. a. auf die Auflosung der y’-Ausscheidungen zuriickzufiihren (vgl. quasi
bindres Phasendiagram bei gegebener Zusammensetzung). Bei dem Maximum von ca.
1080 °C liegt die y’-Solvustemperatur T, soivus. Der endotherme Hohepunkt repréisentiert
den Schmelzvorgang der Legierung. Damit beginnt das Einsetzen des Schmelzvorgangs

bei der Solidustemperatur  Tsojigys = 1350 °C.  Bei der  Liquidustemperatur

36



5 [Ergebnisse

TLiquiaus = 1400 °C liegt die Legierung als Schmelze vor. Da der Schmelzpunkt des

etwaigen Resteutektikums oft sehr nahe am Schmelzpunkt der Legierung liegt, ist dieser

mittels DSC Messungen nur bedingt nachweisbar [60] und konnte im Rahmen dieser
Messung nicht identifiziert werden. In Abb. 5.4b ist die Abkiihlkurve (10 K/min) des

entsprechenden DSC-Diagramms dargestellt. Der exotherme Verlauf der Kurve von

1400 °C bis 1300 °C ist dem Phaseniibergang von fliissig nach fest und somit der frei

werdenden Kristallisationswarme zuzuschreiben. Das Minimum bei ~1050 °C markiert

den Beginn der y’-Ausscheidung, die im weiteren Verlauf bis ~850 °C stattfindet. Auf

Basis dieser Beobachtungen resultiert das mdgliche Warmebehandlungsfenster ATyg fiir

die Homogenisierungsbehandlung als Temperaturbereich von 1080-1350 °C (Abb. 5.4a).
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Abb. 5.4: DSC-Diagramme von Proben der Nige AlssTis4-Legierung im Zustand ,,wie
gegossen™ fiir das (a) Auftheizen und (b) Abkiihlen, jeweils mit einer Heiz- bzw.
Abkiihlrate von 10 K/min. In (a) ist das mogliche Warmebehandlungsfenster (ATywg)
gekennzeichnet.
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5.1.3 Dendritische Mikrostruktur

Fiir die Beurteilung des Einflusses der Homogenisierungstemperatur auf die dendritische
Mikrostruktur wurden Proben der Nigs Alg sTiss-Legierung im oberen Temperaturbereich
des in Abschnitt 5.1.2 ermittelten Wirmebehandlungsfensters, ndmlich bei 1200 °C,
1225°C und 1250°C fir 3h und bei 1275°C fiir 4h, homogenisiert. Nach
metallographischer ~Priparation (Polieren, Atzen) wie in Abschnitt 3.3Fehler!
Verweisquelle konnte nicht gefunden werden. beschrieben, wurden die Proben mittels
REM (In-lens SE-Detektor) untersucht. Die dendritische Mikrostruktur einer Probe der
Nige,1Alg sTis 4-Legierung des Zustandes ,,wie gegossen® ist in Abb. 5.5 dargestellt. Der
gelbe Pfeil markiert die Mitte eines Dendritenkerns. Die dunklen ,,Kreuze* repriasentieren
dabei die Dendritenstimme und dazwischen erscheinen die interdendritischen Bereiche
hell.

wie gegossen

v

Abb. 5.5: REM-Aufnahme (In-lens SE) der dendritischen Mikrostruktur der Nigs ;Alg sTis 4-
Legierung im Zustand ,wie gegossen®. Der gelbe Pfeil markiert die Mitte eines
Dendritenkerns.

In Abb. 5.6a—d sind REM-Aufnahmen der dendritischen Mikrostruktur der Nige 1Alg sTis.4-
Legierung nach verschiedenen Homogenisierungsbehandlungen dargestellt. Abb. 5.6a
zeigt die dendritische Mikrostruktur nach einer Homogenisierungsbehandlung bei 1200 °C
fiir 3 h. Abb. 5.6b stellt die dendritische Mikrostruktur nach 1225 °C fiir 3 h dar. Der
Kontrast zwischen den beiden Bereichen ist hier schwicher ausgepréigt als in Abb. 5.6a.
AuBlerdem erscheint die Grenze zwischen den beiden Bereichen verwischt und nicht mehr
so scharf wie in Abb. 5.6a. Nach 1250 °C fiir 3 h ist in Abb. 5.6¢ eine dendritische
Mikrostruktur kaum noch zu erkennen. Auch in Abb. 5.6d nach 1275 °C fiir 4 h ist eine
dendritische Mikrostruktur praktisch nicht mehr erkennbar.
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1200°C /3 h 1225°C/3h

1250°C /3 h ; : 1275°C/4h

v

Abb. 5.6: REM-Aufnahmen (In-lens SE) der dendritischen Mikrostruktur der
Nige.1Alg sTis 4-Legierung nach verschiedenen Homogenisierungsbehandlungen. Der gelbe
Pfeil markiert jeweils die Mitte eines Dendriten. (a) 1200 °C, (b) 1225 °C, (¢) 1250 °C fiir je
3hund (d) 1275 °C/ 4 h.

Anhand der Beobachtungen mit dem REM kann allerdings nur eine qualitative
Einschitzung iiber die Effektivitit der Homogenisierungsbehandlung getroffen werden.

Eine detaillierte Quantifizierung der Konzentrationsunterschiede ist daher erforderlich.

5.1.4 Quantitative Analyse des Gefiiges
WDX-Elementverteilungskarte

Die qualitativen Ergebnisse der ESMA Analysen als WDX-Elementverteilungskarte fiir
die Elemente Ni, Al und Ti der Zustdnde ,,wie gegossen* und homogenisiert bei 1275 °C
fiir 4 h sind in Abb. 5.7a bzw. b gezeigt. Wie bereits anhand der REM-Untersuchungen in
Abb. 5.2 dargestellt, ist auch in Abb. 5.7a die dendritische Mikrostruktur auf Basis
unterschiedlicher Elementverteilungen erkennbar. Es zeigt sich, dass die maximale
Konzentration von Ni und Al in den Dendriten, vor allem aber im Dendritenkern
vorzufinden ist. Ti hingegen ist bevorzugt im interdendritischen Bereich angereichert und
weist dort maximale Konzentrationswerte auf. Abb. 5.7d-f zeigt die Verteilung der
Legierungselemente nach dem Homogenisieren (1275°C/4h). In der WDX-
Elementverteilungskarte fiir Ni (Abb. 5.7d) ist keine dendritische Mikrostruktur bzw.
Konzentrationsverteilung erkennbar. Der vorhandene Kontrast wird als Channelling
Kontrast bezeichnet und ist auf die minimal verschiedene Orientierung der Subkoérner
zuriickzufiihren (vgl. Abschnitt 5.1.1). Dieser wird vor allem fiir Ni sichtbar, da dies das
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Hauptelement der Legierung ist. Auch die Konzentration von Al (Abb. 5.7¢) in beiden
Bereichen scheint nahezu ausgeglichen, da die dendritische Mikrostruktur nur sehr
schwach zu erkennen ist. In der WDX-Elementverteilungskarte fiir Ti (Abb. 5.7f) ist die
dendritische Mikrostruktur deutlicher ausgeprigt und weist daher auf eine nicht

vollstindig homogene Verteilung hin.

. wie gegossen : ‘gossen [y

Abb. 5.7: WDX-Elementverteilungskarten fiir Proben der Nige;Alg 5Tis 4-Legierung. Fiir die
Elemente Ni, Al und Ti im Zustand (a—c) ,,wie gegossen* bzw. (d-f) homogenisiert bei
1275°C /4 h.

Da eine WDX-Elementverteilungskarte nur ein qualitatives Bild der Verteilung der
Legierungselemente darstellt, ist es fiir eine Interpretation der Elementverteilung

notwendig, die Konzentrationsunterschiede zu quantifizieren.

Quantifizierung der Konzentrationsunterschiede nach verschiedenen

Homogenisierungsbehandlungen

Eine quantitative Untersuchung der Konzentrationen der Elemente im Dendritenkern (DK)
und im interdendritischen Bereich (ID) wurde mittels WDX-Punktanalyse durchgefiihrt.
Es wurden die Zustinde ,,wie gegossen“, und nach Homogenisierung bei 1200 °C,
1225 °C und 1250 °C fiir je 3 h und bei 1275 °C fiir 4 h untersucht. Die Ergebnisse sind in
Tab. 5.1 zusammengefasst. Der Fehler reprisentiert dabei die Standardabweichung ¢ aus
den Einzelmessungen. Aus diesen Werten wurde der Verteilungskoeffizient k', der ein

MaB fiir die Gleichverteilung der Legierungselemente ist, nach GI. (5.3) berechnet. Das
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Ergebnis ist in Abb. 5.8 dargestellt. Je ndher der Wert von k" dabei an 1 liegt, umso

gleichmaBiger ist das betreffende Element in den beiden Bereichen (DK und ID) verteilt.

Tab. 5.1: Ergebnisse der ESMA-Untersuchungen von Proben der Nigs AlgsTis4-Legierung des Zustandes
,»wie gegossen‘ und nach verschiedenen Homogenisierungsbehandlungen (Konzentrationsangaben in at.%).

Dendritenkern Inderdendritischer Bereich
Bezeichnung Ni Al Ti Ni Al Ti
wie gegossen 86,98+ 0,78 9,37+0,46 4,51+0,34 83,76 +3,05 7,57+ 1,44 8,36+ 1,65
1200°C/3 h 85,72+0,12 9,38+0,10 4,89+0,07 85,04+ 0,18 8,34+0,14 6,62+0,11
1225°C/3h 85,79+0,15 9,19+0,12 5,03+0,08 85,19+ 0,14 8,35+0,11 6,46 £ 0,08
1250°C/3h 85,61 0,11 9,13+£0,09 5,17+0,07 85,13+0,15 8,46+0,13 6,40 +£ 0,08
1275°C/4h 85,64+0,18 8,89+0,12 536+0,10 85,46+ 0,16 8,51 +0,09 6,07+£0,15

Zur Quantifizierung der Elementverteilung wurde aus den Konzentrationswerten fiir die
Elemente im Dendritenkern Cpk und im interdendritischen Bereich Cip nach Gl. (5.3) der

effektive Verteilungskoeffizient k™ bestimmt.

_ Cpk

kK ==X
CID

(5.3)
In Abb. 5.8 ist der Verteilungskoeffizient k° vor und nach den verschiedenen
Homogenisierungsbehandlungen dargestellt. Es ist zu erkennen, dass Ni im Zustand ,,wie
gegossen‘ vorwiegend in den Dendritenkern segregiert und Al diesem Trend folgt. Dabei
ist k™ fiir Ni ndher an 1 als k” fiir Al. Das bedeutet, dass Al noch stirker als Ni dazu neigt
in den Dendritenkern zu segregieren. Fiir Ti geht der Trend sehr stark Richtung
interdendritischen Bereich. Mit k” ~ 0,5 bedeutet das, dass im inderdendritischen Bereich
die Konzentration von Ti zweimal gréBer ist als im Dendritenkern. Im Verlauf der
Homogenisierung zeigen die k'-Werte fiir alle Legierungselemente einen Trend in
Richtung k” ~ 1. Nach 1275 °C /4 h ist Ni in beiden Bereichen etwa gleichmaBig verteilt.

Fiir Al und Ti hingegen ist noch immer ein Ungleichgewicht erkennbar.
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interdendritischer Bereich Dendritenkern
wie gegossen| n . 4
1200°C /3 h | h e -
1225°C /3 h | h e -
1250 °C /3 h | L o -
m Nj
1275°C/4h | Lo .

04 06 08 10 12 14 16
Verteilungskoeffizient, k”

Abb. 5.8: Verteilungskoeffizient k™ fiir die Elemente Ni, Al und Ti fir die Zustinde "wie
gegossen" und nach verschiedenen Homogenisierungsbehandlungen, berechnet mit den
Konzentrationswerten in Tab. 5.1.

5.2 Zusammenfiihrung der Ergebnisse der
Charakterisierung

Auf Basis der Zusammenfiihrung der Ergebnisse aus Abschnitt5.1 kann das
Homogenisierungsverhalten der NigesAls¢Tis4-Legierung dargestellt werden. Anhand der
lichtmikroskopischen Untersuchungen wurde der primédre Dendritenstammabstand zu
A1= (403 £4) um bestimmt. Damit ergibt sich fiir die zur Homogenisierung notwendige
Diffusionsstrecke nach Gl. (5.2) ein Wert von x =(285=+2) um. Anhand der DSC-
Untersuchungen wurde der fiir die Homogenisierungsbehandlung relevante
Temperaturbereich ATyg ermittelt. In diesem Temperaturbereich wurden die Temperaturen
T, =1200 °C, T, =1225°C, T3=1250 °C und T4 = 1275 °C gewéhlt und Proben fiir die
Zeiten t;3 =3 h bzw. t4 =4 h homogenisiert. Mittels ESMA wurde der Einfluss dieser
Parameter (T, h) auf die Verteilung der Legierungselemente zwischen dem Dendritenkern

und dem interdendritischen Bereich quantifiziert.

Die Zeit t, die notwendig ist, um den Konzentrationsunterschied auf eine relative

Restseigerung 6 zu reduzieren, kann nach Gl. (5.4) berechnet werden (nach Ref. [61]):

x?In &

=T 4m2D,exp (— %) S

Dabei ist Dy der Frequenzfaktor fiir die Volumendiffusion, Q die Aktivierungsenergie fiir
die Volumendiffusion, R die allgemeine Gaskonstante und T die absolute Temperatur. Der

relative Restseigerungsindex o ist durch Gl. (5.5) gegeben. In der Gleichung wird von
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Flemmings A; anstelle von x verwendet [61]. Dabei ist Chx bzw. Cjp die Konzentration
des Elements nach der Zeit t im Dendritenkern bzw. im interdendritischen Bereich, wobei
CYx bzw. CJ die Konzentration des Elements im Zustand ,,wie gegossen im jeweiligen
Bereich darstellt.

t t
8= H (5.5)
Nach GI. (5.4) und unter Verwendung der Literaturwerte fiir Dy und Q aus Tab. 5.2 ergibt
sich damit der in Abb. 5.9 dargestellte theoretische Verlauf des relativen
Restseigerungsindex o1, bei der Homogenisierungstemperatur T, sowie der Zeit t, bei
gegebener Diffusionsstrecke x. Zum Vergleich ist der nach GI. (5.5) aus den in Tab. 5.1
gegebenen Konzentrationswerten experimentell ermittelte relative Restseigerungsindex
Orxp gezeigt. Bei der Wahl der Parameter Dy und Q wurde anndhernd deren Abhéngigkeit
von der Zusammensetzung beriicksichtigt (vgl. Tab. 5.2). Abb. 5.9a zeigt fiir die
Homogenisierungsparameter 1200°C / 3 h, dass Ogyp, fiir die Elemente Ni, Al und Ti kleiner
ist als der theoretisch berechnete Wert d1,, wobei Ti am stdrksten abweicht. In Abb. 5.9b
ist nach einer Homogenisierung bei 1225°C / 3 h zu erkennen, dass Ok, fiir Ni und Al (im
Rahmen) der Fehler, sehr gut mit 61y, libereinstimmt. Fiir Ti ist gy, noch deutlich kleiner
als Orp. Fiir die Homogenisierung bei 1250°C / 3 h ist in Abb. 5.9c im Rahmen der Fehler
eine sehr gute Ubereinstimmung von Ogxp und Oy erreicht. Wihrend Ni mit gy, <0,2
bereits ausreichend homogen verteilt ist, ist dies fiir Al und Ti mit Ogx, > 0,2 nicht
zutreffend. In Abb. 5.9d ist erkennbar, das Ok, fiir Ni und Ti (im Rahmen der Fehler) sehr
gut mit O, Ulbereinstimmt, jedoch liegt Oy, etwas oberhalb von O, Allerdings wird
deutlich, dass mit gy <0,2, also <20 % der Seigerung des Ausgangszustandes, eine

ausreichend homogene Verteilung der Legierungselemente zu beobachten ist.

Tab. 5.2: Frequenzfaktor D, und Aktivierungsenergie Q fiir Volumendiffusion fiir die Elemente Ni, Al und
Ti in y-Mischkristall.

Konzentration D
Element (at.%) (mZ?s) (J/m(jl K) Ref.
Ni 86 1,0 x 107 271960 [62]
Al 10,28 1,5x 107 282000 [63]
Ti 2,86 3,9x 10 272000 [63]
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Abb. 5.9: Theoretischer und experimentell bestimmter relativer Restseigerungsindex Oy
bzw. gy fir die Elemente Ni, Al, und Ti nach verschiedenen
Homogenisierungsbehandlungen, berechnet aus den Konzentrationswerten in Tab. 5.1 nach
Gl (5.7). (a) 1200 °C, (b) 1225°C, (¢) 1250 °C fiir 3h und (d) 1275°C fir 4 h. Die
Fehlerangabe fiir 3y, entspricht 10 %.

5.3 Entwicklung der hierarchischen Mikrostruktur (TEM)

Im folgenden Abschnitt wird die Untersuchung der durch die Phasenseparation der y’'-
Ausscheidungen gebildeten hierarchischen Mikrostruktur der Nige ;AlgsTis4-Legierung
nach verschiedenen Wérmebehandlungen mittels TEM vorgestellt. Es wird gezeigt, dass
innerhalb der y’-Ausscheidungen sphérische y-Partikel entstehen, die im Verlauf der
Phasenseparation bei 750 °C einer Transformation zur plédttchenférmigen Morphologie
unterliegen. Aulerdem wird auf Basis der TEM-Untersuchungen das Wachstumsverhalten

der y’-Ausscheidungen und der y-Partikel sowie die y’-PartikelgroBenverteilung analysiert.

5.3.1 Mikrostruktur nach Homogenisierung bei 1275 °C /4 h

In Abb. 5.10 ist eine DF-TEM-Aufnahme der Mikrostruktur der Nige ;AlgsTis4-Legierung
nach dem Homogenisieren bei 1275 °C / 4 h gezeigt. Die Mikrostruktur besteht aus der y-
Matrix (dunkel) in welcher die y’-Ausscheidungen (hell) eingebettet sind. Die zugehorige
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SAED-Aufnahme der [001]-Zonenachse ist in das Bild (oben rechts) eingebettet. In der
SAED-Aufnahme sind neben den deutlich stirkeren Hauptreflexen die Ll;-
Uberstrukturreflexe der y’-Ausscheidungen zu erkennen. Die y’-Ausscheidungen sind

geordnet und besitzen eine L1,-Kristallstruktur (CusAu-Typ).

Die y'-Ausscheidungen wurden mit einem (110)-Uberstrukturreflex abgebildet, daher
erscheinen diese hell, wihrend dunkle Bereiche der ungeordneten (A1) y-Matrix (ym)
entsprechen. Diese y/y’-Mikrostruktur ist typisch flir Ni-Basis-Superlegierungen. Wie in
Abschnitt 5.1.4 erldutert, wurden bei der Homogenisierungsbehandlung grobe und feine
v -Ausscheidungen aufgelost und die Verteilung der Legierungselemente homogenisiert.
Beim anschlieBenden Abkiihlen entstehen die y'-Ausscheidungen gleichmifig und fein
verteilt. Dabei besteht ein Einfluss der Abkiihlgeschwindigkeit auf die Grofe der y'-
Ausscheidungen [24]. Abb. 5.10 zeigt rechteckige 7y'-Ausscheidungen (in 3D
wirfelférmig) die in der y-Matrix fein verteilt vorliegen. Der mittlere dquivalente Radius

von 100 vermessenen Y -Ausscheidungen betragt <R>= (31,85 +4,73) nm.

Abb. 5.10: DF-TEM-Aufnahme der Mikrostruktur der Nige;AlgsTis4-Legierung nach dem
Homogenisieren bei 1275°C fir 4h. In der y-Matrix (dunkel) sind fein verteilte
wiirfelformige y'-Ausscheidungen (hell) zu erkennen.

5.3.2 Mikrostruktur nach zwei- und dreistufiger Wirmebehandlung

Abb. 5.11a zeigt eine DF-TEM-Aufnahme der typischen v/y’-Mikrostruktur nach
zweistufiger Wiarmebehandlung (1275 °C /4 h + 940 °C /0,75 h) und die entsprechende
SAED-Aufnahme. Die y’-Ausscheidungen liegen in Reihen angeordnet vor und sind

entlang der <001>, Matrix-Richtungen ausgerichtet.
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Abb. 5.11: DF-TEM Aufnahmen der Mikrostruktur der NigsAlgsTis4~Legierung nach (a)
zweistufiger Warmebehandlung (1275 °C/4 h + 950 °C/ 0,75 h). Das Gefiige besteht aus y-
Matrix und y’-Ausscheidungen. Die zugehorige SAED-Aufnahme entlang der [001]-
Zonenachse (oben rechts) zeigt die Uberstukturreflexe der y’-Ausscheidungen. Nach
zusétzlicher Warmebehandlung bei 750 °C kann die Bildung von y-Partikeln innerhalb der y’-
Ausscheidungen nach (b) 6 h, (¢) 24 h, (d) 96 h, (e) 192 h und (f) 384 h beobachtet werden.
Die sphérischen y-Partikel in (b) werden zu Pléttchen (c), diese wiederum vergrobern und
zerteilen schlieBlich die y'-Ausscheidungen, angedeutet durch Pfeile in (d).

Nach dreistufiger Warmebehandlung (weiteres Altern bei 750 °C fiir 6-384 h) kommt es
zu einer sekundiren Phasenseparation, bei der y-Partikel (yp, dunkel) innerhalb der y’-
Ausscheidungen (y”") entstehen, wobei eine hierarchische Mikrostruktur gebildet wird: yy
> v D vp (Abb. 5.11b-f). Die y-Partikel weisen eine ungeordnete Struktur auf, da sie in den
DF-TEM Aufnahmen dunkel erscheinen. Nach 6 h Altern entstehen sphéarische y-Partikel
innerhalb der y’-Ausscheidungen, wobei an deren Randbereich eine partikelfreie Zone zu
erkennen ist (Abb. 5.11b). Werden die Proben 24 h lang gealtert, vergrobern die
sphérischen y-Partikel und die Gleichgewichts-Morphologie [37] @ndert sich von sphérisch
zu plattchenformig (Abb. 5.11c). Nach 96 h Altern erreichen einige der plattchenférmigen
y-Partikel die y’-Grenzfldche und teilen schlieBlich die y’-Ausscheidungen (Abb. 5.11d).
Im Verlauf des Alterns fiir 192 h und 384 h (Abb. 5.11e und f) wachsen die
pléattchenférmigen y-Partikel weiter, wobei die kleineren y’-Ausscheidungen nun keine -
Partikel mehr enthalten, da sich diese nach dem Teilen der y’-Ausscheidungen mit der vy-
Matrix vereinigt haben. Die y’-Ausscheidungen ohne y-Partikel sind nun Ergebnis der
Teilung. SchlieBlich sind in Abb. 5.11e und f nur noch in wenigen y -Ausscheidungen
plattchenformige y-Partikel zu beobachten. Einige der y’-Ausscheidungen erscheinen

vergrobert und sind deutlich von den durch Teilung entstandenen zu unterscheiden.
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5.3.3 Vergroberungskinetik und mikrostrukturelle Parameter

Um eine Aussage dariiber treffen zu konnen, ob die y’-Ausscheidungen wihrend der
dritten Stufe der Warmebehandlung vergrobern, wurde deren GroB3e quantitativ erfasst und
ausgewertet. Zur Bestimmung der TeilchengroB3e der y'-Ausscheidungen und der y-Partikel
wurden je Zustand 100 y’-Ausscheidungen und die ggf. darin enthaltenen y-Partikel mit
dem Programm "/mageJ" manuell vermessen. Wie in Abb. 5.12a und b gezeigt wurden
dabei die zueinander senkrechten Abstinde a und b zweier gegeniiberliegender Seiten

erfasst und daraus die Flache A berechnet.

O M1
a, a-b
ayz
Py v
871 v O \_ / v
v
by’ b71 byg b

Abb. 5.12: Schematische Darstellung der Vermessung der y’-Ausscheidungen und der y-
Partikel. (a) Ermittlung der Fliche einer y’-Ausscheidung als A,- = a, x b,. (b) Bestimmung
der Flache der sphérischen und plattchenformigen y-Partikel nach Gl. (5.7). (¢) Erlauterung
des geometrischen Zusammenhangs zur Fliachenbestimmung der sphérischen und

plattchenformigen y-Partikel.

Die Annahme eines Rechtecks als Grundfldche trifft jedoch nur fiir die y’-Ausscheidungen
zu. Die zweidimensionale (2D) Grundform der sphirischen y-Partikel entspricht einem
Kreis und die der pléttchenformigen y-Partikel je nach Perspektive in erster Néherung
einem Kreis bzw. einem Oval (sieche Abb. 5.12c). Mit GI. (5.6) werden die moglichen
Formen von y-Partikeln berticksichtigt:

by 2

Ay_partikel = (E) m+b(a—b); a=b (5.7)

Um die GroBe von y'-Ausscheidungen bzw. y-Partikeln verschiedener Form vergleichen zu
konnen, wurde der dquivalente Radius R eines flichengleichen Kreises nach Gl. (5.8)

berechnet.

(5.8)

Alx
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Fiir die y’-Ausscheidungen ist somit der mittlere d4quivalente Radius <R> der Mittelwert
aus 100 ermittelten Radien R. Fiir die y-Partikel wurde <R> anhand von 1009 (6 h), 196
(24 h), 56 (96 h), 42 (192 h) und 10 (384 h) ermittelten Radien R bestimmt.

Der mittlere dquivalente Radius <R> ist in Abb. 5.13 nach zwei- und dreistufiger
Wairmebehandlung  dargestellt. Fiir die Ni-reichen Cluster nach zweistufiger
Wirmebehandlung wurde <R> anhand von APT-Analysen ermittelt (siche Abschnitt
5.4.1). Die Fehlerbalken zeigen die Standardabweichung . Die geraden Linien
reprisentieren lineare Anpassungen an <R>, deren Steigung m geméaf der Proportionalitét
von <R> zu t" das Wachstumsverhalten wiederspiegelt. Dabei wurde fiir <R> der y'-
Ausscheidungen der Bereich 0,75-384 h angepasst. Mit <R> « t*?*%% ergcheint das
Wachstum der y’-Ausscheidungen im Gegensatz zu Vorhersagen der LSW-Theorie
(R « t*%) [14,15] stark verlangsamt. Fiir <R> der y-Partikel wurden zwei Bereiche
unterschieden. Dabei liegt der erste Zeitbereich im Intervall 0,75-24 h und der zweite im
Intervall 24-384 h. Im ersten Intervall gilt fiir das Wachstumsverhalten der y-Partikel
<R> o " %92 1 diesem Intervall findet auch die morphologische Transformation von
sphérisch nach plattchenformig statt. Im zweiten Intervall verhilt sich die y-Partikelgrofe

0,20 + 0,06

gemil <R,> o t und wéchst damit deutlich langsamer als im ersten Intervall.

2-stufig 3-stufig

102+ £0.03 £ 0,01 ]
~~
£
c
7\’ 10" ¢ £0,20 £ 0,06 E
Q,: 10,85 £ 0,02

100 f 4
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Abb. 5.13: Mittlerer dquivalenter Radius <R> der y'-Ausscheidungen (griin) und der darin
enthaltenen y-Partikel (lila) der NigsAlgsTiss-Legierung nach zwei- (1275°C/4h +
950 °C /0,75 h) und dreistufiger (+ 750 °C/ 6384 h) Wiarmebehandlung. Der dquivalente

Radius <R> représentiert den Mittelwert aus 100 vermessenen y’-Ausscheidungen und den
darin enthaltenen y-Partikeln. Die Fehlerbalken zeigen die Standardabweichung o.

Die morphologische Transformation der vy-Partikel wird durch den in Abb. 5.14
dargestellten Zusammenhang zwischen dem Seitenverhéltnis p und dem Radius der y-
Partikel deutlich. Das Seitenverhiltnis p der beiden Seitenldngen a und b ist dabei definiert
durch p= b/a, wobei a>b gilt. Betrdgt p~1 kann dies als anndhernd sphérische
(R <10 nm) oder quadratische (R > 10 nm) Form des y-Partikels interpretiert werden. Fiir
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die Zeit 6 h sind vorwiegend sphérische y-Partikel zu beobachten (vgl. Abb. 5.11b). Im
Zeitfenster von 24-384 h weicht das Seitenverhéltnis im Mittel deutlich von p~ 1 ab, da
nur noch pléittchenformige y-Partikel vorliegen. Zusammenfassend ist deutlich zu

erkennen, dass das Seitenverhiltnis mit zunehmendem Radius der y-Partikel kleiner wird.

1.0 o 6h i
a 24 h

0,8 96 h -

192 h |

4 384 h |

0,6

04} &%

Seitenverhéltnis p

0,2
4

0 P PR TR R R B SR R RPN SR S
0 10 20 30 40 50 60 70 80 90 100 110
Radius (nm)

Abb. 5.14: Seitenverhéltnis p = b/a der y-Partikel als Funktion des Radius.

5.3.4 GroBenverteilung der y'-Ausscheidungen

In Abb. 5.15 ist die GroBenverteilung der y'-Ausscheidungen fiir die in Abb. 5.11
gezeigten Zustinde (zwei- und dreistufige Warmebehandlung) dargestellt. Zum Vergleich
ist jeweils die nach der LSW-Theorie [14,15] vorhergesagte PartikelgroBenverteilung g(u)
mit dem normalisierten Radius u = r./T; als gestrichelte Linie tiberlagert (Gl. (2.11)).

Nach zweistufiger Warmebehandlung liegt eine y’-Gréfenverteilung vor, die anndhernd
der Vorhersage der LSW-Theorie entspricht (Abb. 5.15a). Im Verlauf der
Phasenseparation der y’-Ausscheidungen, nach dreistufiger Warmebehandlung, weicht die
v’ -GroBenverteilung von der theoretisch vorhergesagten Verteilung deutlich ab (Abb.
5.15b—f). Nach 6 h und 24 h, wenn sphérische (Abb. 5.15b) bzw. plittchenférmige (Abb.
5.15c) vy-Partikel in den 7’-Ausscheidungen vorliegen, verschmélert sich die 7y’'-
GroBenverteilung und das Maximum flir g(u) liegt bei u<1. Im weiteren Verlauf der
Phasenseparation, wenn pléttchenformige y-Partikel die y'-Ausscheidungen teilen (Abb.
5.15d und e), verbreitert sich die y’-PartikelgroBenverteilung deutlich und ein scharfes
Maximum ist nicht mehr zu erkennen. Nach 384 h enthalten die y'-Ausscheidungen im
Mittel nur noch sehr wenige y-Partikel (sieche Abschnitt 5.3.3) und die Mikrostruktur setzt
sich sowohl aus kleinen als auch aus stark vergroberten y’-Ausscheidungen zusammen

(Abb. 5.15f). Auch hier ist kein eindeutiges, scharfes Maximum erkennbar.
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Abb. 5.15: PartikelgroBenverteilung der y’-Ausscheidungen der NiggAlgsTis4-Legierung
nach (a) zweistufiger Warmebehandlung. Nach weiterer Warmebehandlung bei 750°C ist
eine Verbreiterung der y'-Gréfenverteilung zu erkennen: (b) 6h, (¢) 24h, (d) 96h, (e) 192h
und (f) 384h.
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5.4 Chemische Evolution der hierarchischen Mikrostruktur
(APT)

Um die chemische Evolution aller Phasen, insbesondere aber der y-Partikel bzw. der y’'-
Ausscheidungen wéhrend der Phasenseparation auf atomarer Ebene zu verfolgen und zu
verstehen, ist es erforderlich, die exakte Verteilung der Legierungselemente innerhalb der
Phasen zu kennen. Im Rahmen dieser Arbeit wurden daher nadelférmige Proben der
Nige.1AlgsTis4-Legierung nach verschiedenen Wairmebehandlungen und somit in
verschiedenen Stadien der Phasenseparation mittels LAWA-APT untersucht. Im folgenden
Abschnitt werden die Ergebnisse dieser Untersuchungen dargestellt und erldutert. Dabei
liegt der Fokus auf drei Zustinden, die durch verschiedene Wéarmebehandlungen

eingestellt wurden:

a) Friihes Stadium: Bildung Ni-reicher Cluster (vgl. Abb. 5.11a)
b) Intermedidres Stadium: Bildung sphérischer y-Partikel (vgl. Abb. 5.11b)
c) Spiteres Stadium: Bildung plattchenformiger y-Partikel (vgl. Abb. 5.11¢)
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5.4.1 Friihes Stadium (Ni-reiche Cluster)
Massenspektrum

Das typische Massenspektrum einer y’-Ausscheidung in einer NigeAlgsTis4-Legierung
nach zweistufiger Wéarmebehandlung (1275 °C/4h + 940 °C/ 0,75 h) ist in Abb. 5.16
dargestellt. Zu sehen ist die Anzahl der detektierten Ionen als Funktion des Masse-
Ladungs-Verhiltnisses M eines 25 x 25 x 25 nm® groBen Ausschnitts (~ 1,07 x 10° Atome)
der 7y’-Ausscheidung der in Abb. 5.17 dargestellten Messung. Die Atommassen,
Ladungszustinde und Isotope der Legierungselemente Ni, Al und Ti sind unterschiedlich
genug, dass ihre Signale im Massenspektrum nicht iiberlappen und sie daher eindeutig
zugewiesen werden konnen. Wiéhrend bei spannungsinduzierter Feldverdampfung Ni und
Al bevorzugt als zweifach positiv geladene lonen entstehen, werden bei thermisch
induzierter Feldverdampfung auch einfach positiv geladene Ionen fiir Ni und Al
beobachtet. Der Ladungszustand in welchem ein Element detektiert wird hingt von seiner
kritischen Verdampfungsfeldstirke und der nach der Post-lonisations-Theorie erhaltenen
relativen Héufigkeit der verschiedenen Ladungszustinde fiir jedes Element ab (Kingham-
Kurven) [64-66]. Die prozentuale Hiufigkeit der Isotope fiir Ni und Ti entspricht

anndhernd den natiirlich vorkommenden Isotopenverhéltnissen (Tab. 5.3).

Tab. 5.3: Die Legierungselemente Ni, Al und Ti mit ihren am héufigsten vorkommenden Ladungszustéinden
(fett) und der prozentualen Héufigkeit der verschiedenen Isotope (Werte in Klammern) (nach Gault et al.
2012 [39)).

Element Ladungszustand Isotopenhiufigkeit, (%)
Ni 2+, +, (3+) i (67,3), “Ni (26,1), °'Ni (1,31), ®Ni (3,6), *Ni (0,91)
Al 2+, +, 3+ ZTAL (100)
Ti 2+, 3+, + T (8,0), *'Ti (7,3), **Ti (73.8), “Ti (5,5) , °°Ti (5,3)

Der hohe Untergrund und der thermische Ausldufer nach der rechten Flanke des Signals
und somit die Massenauflésung werden bei thermisch induzierter Feldverdampfung vor
allem durch Probentemperatur und Abkiihlzeit der Probenspitze beeinflusst. Diese hingt
u.a. von der Probengeometrie und der Einstellung des Lasers (Position, Energie, Frequenz
und Dauer des Pulses) ab [39]. Bei dieser Messung wurden die Al-Ionen im zwei- und
einfach positiv geladenen Zustand detektiert. Dabei konnten die Al*"-Ionen im Intervall
von 13,4-13,8 Da und die Al'-Ionen im Intervall 26,9-27,4 Da identifiziert werden. Fiir Ti
wurden ausschlieBlich Ti**-Ionen im Intervall 22,9-25,4 Da beobachtet. Im Intervall von
28,9-32,5 Da wurden Ni**-Ionen und im Intervall 57,8-65,5 Da Ni'-Ionen erfasst. Dabei

fallt auf, dass die Intervalle derselben Elemente fiir groere M breiter werden. Das ist auf
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Energiedefizite der Ionen zuriickzufithren, wodurch deren Flugzeiten tgy, gleichméBig
verbreitert werden. Da das Masse-Ladungs-Verhéltnis proportional zum Quadrat der
Flugzeit ist (M « tplugz, vgl. Gl. (4.2)), ist die Breite der Intervalle fiir M nicht konstant und
wird mit groBer werdendem M ebenfalls groBer [39]. Hydride, ein Artefakt welches
meistens flir Atome mit niedriger kritischer Verdampfungsfeldstiarke (vgl. Tab. 4.1) und
Affinitdt zu H beobachtet werden kann und iiblicherweise zu Beginn der Messung auftritt
[39], wurden nicht beobachtet.

10°

104

10°

102

Anzahl lonen

10’

100 . . 1 . 1 " 1 N
10 20 30 40 50 60 70 80
Masse/Ladung

Abb. 5.16: Massenspektrum eines 25 x 25 x 25 nm’ groflen Ausschnitts (~ 1,07 x 10°
Atome) einer y’-Ausscheidung der Nigg AlgsTis4-Legierung nach zweistufiger
Wiérmebehandlung (1275 °C/ 4 h+ 940 °C /0,75 h).

Bildung Ni-reicher Cluster

In Abb. 5.17a ist die dreidimensionale (3D)-Rekonstruktion der Messung einer Probe der
Nige.1Alg 5Tis 4-Legierung nach zweistufiger Warmebehandlung gezeigt. Zur Visualisierung
der 3D-Morphologie der Phasen wurden Isokonzentrationsflaichen berechnet. Die y-Matrix
ist mittels einer Ni-Isokonzentrationsflache (lila) mit einem Konzentrationswert 80 at.% Ni
dargestellt, wihrend fiir die y'-Ausscheidungen eine Ti-Isokonzentrationsflache (griin) mit
einem Konzentrationswert von 9 at.% Ti berechnet wurde. Diese Elemente wurden zur
Visualisierung ausgewéhlt, da ihre hohe Konzentration charakteristisch fiir die jeweilige
Phase ist. In dem Volumen von 74 x 74 x 160nm’® sind vier angeschnittene v'-
Ausscheidungen, welche von y-Matrix-Kanédlen umgeben sind, zu erkennen. Auf die

Darstellung einzelner Atome wurde iibersichtshalber verzichtet.
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Da dieser Zustand der Ausgangszustand vor der Phasenseparation ist, wird er vor allem
hinsichtlich Heterogenitdten (insbesondere Ni-reiche) innerhalb der y’-Ausscheidungen
untersucht. Das in Abb. 5.17a durch den gelben Kasten markierte Volumen von
20x20x 5nm’ (~1,21 x 10° Atome) wurde isoliert um die Daten statistisch zu
analysieren. Hierfiir wurde die konzentrationsbasierte Clusteranalyse des Programms
»lap3Ddata® [51], mit einem Schwellwert von > 82 at.% Ni durchgefiihrt. Die 3D-
Rekonstruktion der dabei erhaltenen Ni-reichen Cluster ist in Abb. 5.17b gezeigt. Die Ni-
reichen Cluster besitzen Radien im Bereich 1-4 nm. Wéhrend die kleineren Ni-reichen
Cluster eine anndhernd sphirische Form aufweisen (Abb. 5.17¢), weichen die gréferen
teilweise deutlich davon ab (Abb. 5.17d). Aufgrund von Koaleszenz vereinigen sich einige
der Ni-reichen Cluster und werden dadurch groBer. Wie in Abb. 5.17d zu erkennen ist,
bildet sich dabei zunéchst ein Hals zwischen zwei benachbarten Ni-reichen Clustern aus
(siehe Pfeil), bevor sie sich vereinigen. Die Zusammensetzung der y-Matrix belduft sich
auf Nigg,Al;,Tiz¢ wihrend die Analyse der y’-Ausscheidungen inklusive der Ni-reichen
Cluster Niy;sAlj35Tig, ergibt. Die getrennte Analyse von y’-Ausscheidung bzw. Ni-
reichen Clustern ergibt Nizs ¢Alj33Ti114 bzw. NigyoAljo1Tigp (alle Konzentrationsangaben
in at.%). Auf eine detaillierte Darstellung der quantitativen Analyse der Zusammensetzung
der y-Matrix und der y’-Ausscheidungen mit und ohne Ni-reichen Clustern wird an dieser
Stelle iibersichtshalber verzichtet. Diese Ergebnisse sind in Abschnitt 5.4.4 in Tab. 5.4 fiir

alle Messungen zusammengefasst und konnen somit leichter verglichen werden.
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Abb. 5.17: (a) 3D-Rekonstruktion einer APT-Analyse der Nigs;AlgsTis4-Legierung nach
zweistufiger Warmebehandlung (1275°C/4h + 940 °C/ 0,75 h). In dem Volumen von
74 x 74 x 160 nm® sind die y-Matrix (lila) und die y’-Ausscheidungen (griin) durch
Isokonzentrationsflichen (80 at.% Ni bzw. 9 at.% Ti) definiert. Einzelne Atome sind
iibersichtshalber nicht gezeigt. (b) Cluster-Analyse (> 82 at.% Ni) eines 20 x 20 x 5 nm’
Ausschnitts aus einer y'-Ausscheidung. (¢,d) Detaillierte Betrachtung einzelner Ni-reicher
Cluster.
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5.4.2 Intermediires Stadium (sphirische y-Partikel)

Abb. 5.18a zeigt die Gegeniiberstellung einer APT-Analyse und einer DF-TEM-Aufnahme
der Nige AlgsTis4-Legierung nach dreistufiger Warmebehandlung (1275°C/4h
+ 940 °C /0,75 h + 750 °C / 6 h). Zur Vereinheitlichung der Perspektive wurde die DF-
TEM-Aufnahme gedreht. Der markierte Bereich in der DF-TEM Aufnahme (gelbes
Rechteck) konnte derjenigen APT-Analyse entsprechen, die in der Mitte von Abb. 5.18a
dargestellt ist. In dem Volumen von 130 x 130 x 75 nm® ist nur ein Drittel der gesamten
Messung gezeigt. Zur Darstellung der 3D-Morphologie der y-Matrix und insbesondere der
nur wenige nm groflen y-Partikel wurden Isokonzentrationsflichen mit 80 at.% Ni (lila)
berechnet. Fiir die Visualisierung der y’-Ausscheidungen wurden Isokonzentrationsflachen
mit 10 at.% Ti (griin) berechnet, da Ti ein y’-Bildner ist. Die Isokonzentrationsfldchen sind
durch feine Punkte reprasentiert, da sie dadurch transparent erscheinen und somit die -
Partikel innerhalb der y’-Ausscheidung sichtbar werden. Oben in Abb. 5.18a ist ein
vergroBerter Ausschnitt eines kleinen Volumens (50 x 60 x 50 nm?®) der y’-Ausscheidung
im Vordergrund separat dargestellt, um Morphologie und rdumliche Verteilung der vy-
Partikel  aufzuzeigen.  Hier sind die  y-Partikel  mittels  geschlossener
Isokonzentrationsflichen dargestellt. Fiir eine tibersichtlichere Darstellung sind nur 2 %
der detektierten Al und Ti Atome gezeigt (blaue und griine Punkte). In dem separierten
Volumen sind ca. 15 y-Partikel mit Radien von 2—8 nm zu erkennen, wobei einige von
einer ideal sphirischen Geometrie abweichen und verbunden erscheinen. Der mittlere
Radius der y-Partikel betragt 6 nm. In Abb. 5.18b ist die 3D-Darstellung des einzelnen y-
Partikels gezeigt, der in Abb. 5.18a durch den gelben Kasten markiert ist. Eine detaillierte
Betrachtung dieses y-Partikels ist darunter in einer x-z, y-z und einer y-x Projektion
gezeigt. In der z-y Projektion erscheint der y-Partikel leicht gestaucht, was auf die
unterschiedlichen Verdampfungsfeldstirken des y-Partikels und der 7y’-Ausscheidung
zuriickgefiihrt werden kann [39]. AuBerdem markiert der gelbe Zylinder mit r =1 nm den
Bereich, in dem das unten in Abb. 5.18b gezeigte Konzentrationsprofil von y0 nach y1 fiir
Ni und Ti berechnet wurde. Die Schrittweite betrdgt dabei 0,5 nm und jeder Datenpunkt
reprasentiert den Mittelwert aus ~ 100 Atomen, was nach GI. (4.3) in einer relativ grof3en
Standardabweichung o resultiert. Die linke bzw. die rechte Ordinate sind Ni bzw. Ti
zugeordnet. Durch die gestrichelten Linien wird die Grenzfliche zwischen dem y-Partikel
und der y’-Ausscheidung markiert. Die Zusammensetzung (in at.%) der y-Matrix betrigt
NiggsAly1Ti3s und die der y’-Ausscheidungen NizssAljs7Ti09. Im Vergleich zum
terndren Phasendiagram fiir Ni-Al-Ti bei 750 °C [67] besitzen beide Phasen somit
anndhernd die jeweilige Gleichgewichtszusammensetzung. Im Gegensatz dazu weisen die
sphérischen y-Partikel eine Zusammensetzung von NigsgAly ¢Tis, auf und sind daher im
y+y'-Zweiphasengebiet einzuordnen. Die Ergebnisse einer detaillierten, quantitativen

Analyse der chemischen Zusammensetzung der y-Matrix, der sphirischen y-Partikel und
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der y’-Ausscheidungen sind in Tab. 5.4 dargestellt. Der statistische Fehler der
Konzentrationswerte ist mit 26 angegeben wobei ¢ nach Gl. (4.3) berechnet wurde.
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Abb. 5.18: Korrelation zwischen einer DF-TEM Aufnahme und einer APT-Analyse einer
Probe nach dreistufiger Warmebehandlung (1275 °C/4h + 940 °C /0,75 h + 750 °C/ 6 h).
(a) Innerhalb der y’-Ausscheidung (griin) sind sphérische y-Partikel (lila) zu erkennen.
Beide Phasen wurden mittels Isokonzentrationsflichen visualisiert (80 at.% Ni bzw. 10 at.%
Ti). (b) Detaillierte Analyse des y-Partikels aus (a), verschiedene Projektionen des y-
Partikels und ein Konzentrations-Tiefenprofil fiir die Elemente Ni und Ti.
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Ein Ausschnitt der oben in Abb. 5.18a dargestellten Visualisierung sphérischer y-Partikel
ist in Abb. 5.19 gezeigt. In dem Volumen von 20 x 10 x 20 nm® (~ 2,72 x 10° Atome) ist
die Morphologie zweier sphirischer y-Partikel mittels Isokonzentrationsflichen mit
80 at.% Ni (lila) dargestellt. AuBerdem ist die 3D-Rekonstruktion Ni-reicher Cluster, die
nach der Clusteranalyse mit einem Schwellwert von > 82 at.% Ni erhalten wurden, zu
sehen. Im Gegensatz zu Abb. 5.17b ist die Koaleszenz Ni-reicher Cluster bereits weiter
vorangeschritten. Wahrend vereinzelt noch einige kleine Cluster erkennbar sind, fillt auf,
dass die Ubrigen zwei Supercluster gebildet haben, in deren Zentren die sphirischen y-
Partikel liegen.

v-Partikel

Cluster (82 at.% Ni)

3nm

v -Ausscheidung

@ Ni Atome oder Ni-Isokonzentrationsflache (80%)
©® Al Atome
® Ti Atome

Abb. 5.19: 3D-Rekonstruktion eines Ausschnitts einer APT-Analyse einer Probe nach
dreistufiger Wirmebehandlung (1275°C/4h + 940°C/0,75h + 750°C/6h). Das
Volumen von 20 x 10 x 20 nm® reprisentiert einen Ausschnitt aus der oben in Abb. 5.18a
gezeigten Visualisierung sphérischer y-Partikel. Zwei sphérische y-Partikel wurden mittels
80 at.% Ni Isokonzentrationsflichen dargestellt. Ni-reiche Cluster (Schwellwert 82 at.%
Ni) sind ebenfalls gezeigt.
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5.4.3 Spiteres Stadium (pliattchenformige y-Partikel)

Abb. 5.20a zeigt die 3D-Rekonstruktion der APT-Messung einer Probe nach dreistufiger
Wirmebehandlung (1275 °C /4 h + 940 °C /0,75 h + 750 °C /24 h). Zur Visualisierung
der y-Matrix und der y-Partikel wurden Isokonzentrationsflichen mit 80 at.% Ni (lila)
berechnet. Die y’-Ausscheidungen sind durch eine berechnete Isokonzentrationsfliche mit
10 at.% Ti (grin) dargestellt. In dem Volumen von 55 x55x120nm?® sind vier
angeschnittene y’-Ausscheidungen umgeben von der y-Matrix zu sehen. Auflerdem sind in
der vorderen y’-Ausscheidung zwei ebenfalls angeschnittene plédttchenformige y-Partikel
enthalten. FEine genaue Darstellung der Morphologie der angeschnittenen
plattchenférmigen y-Partikel ist unten in Abb. 5.20a gegeben. Unter der Annahme, dass
etwa ein Drittel der y’-Ausscheidung von der Messung erfasst wurde, belduft sich der
mittlere Radius der y’-Ausscheidung auf ~ 28 nm. In Abb. 5.20b ist fiir Ni, Al und Ti (lila,
blau und griin) ein Konzentrationsprofil iiber den etwa 120 nm langen, der durch den
gelben Zylinder (r=1nm) definierten Bereich gezeigt, das von z0 nach z1 berechnet
wurde. Die Léangsachse des Zylinders wurde senkrecht zu den Phasengrenzflachen y/y’
positioniert. Im Verlauf des Konzentrationsprofils sind die alternierenden Phasen y'-
Ausscheidung, y-Matrix, y’-Ausscheidung, y-Partikel, y’-Ausscheidung, y-Partikel, y’-
Ausscheidung und y-Matrix zu erkennen. Weiterhin wiirde der dquivalente Radius der
pléattchenférmigen y-Partikel ~ 9 nm betragen, wiahrend sie im Mittel eine Dicke von 7 nm
aufweisen. Der Abstand zwischen den plittchenformigen y-Partikeln belduft sich auf 9 nm
und der Abstand zu den Grenzfldchen zwischen y'-Ausscheidung und y-Matrix betrdgt im
Mittel 20 nm. Diese Beobachtungen stimmen gut mit den Ergebnissen der TEM-
Untersuchung iiberein (siche Abb. 5.11c). Die Zusammensetzung der y-Matrix betragt
Nig14Als 1 Tias und die der y’-Ausscheidungen NizngAl;19Ti3s (in  at.%). Die
plattchenformigen y-Partikel besitzen mit Nig; 0Al¢4Ti23 (in at.%) im Rahmen der Fehler
die gleiche Zusammensetzung wie die y-Matrix. Wie bei den vorher untersuchten
Zustdanden sind die Ergebnisse einer detaillierten quantitativen Analyse der chemischen
Zusammensetzung der y-Matrix, der y’-Ausscheidungen und der plattchenférmigen v-
Partikel in Tab. 5.4 zusammengefasst. Der statistische Fehler der Konzentrationswerte

betrdgt 2o wobei o nach Gl. (4.3) berechnet wurde.
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Abb. 5.20: APT-Analyse einer Probe nach dreistufiger Warmebehandlung (1275 °C/4 h +
940°C/0,75h + 750 °C /24 h). (a) Die Visualisierung mittels Isokonzentrationsfldchen
zeigt vier angeschnittene y’-Ausscheidungen (10 at.% Ti, griin) umgeben von y-Matrix
(80 at.% Ni, lila). Die 7y'-Ausscheidung im Vordergrund enthdlt zwei ebenfalls
angeschnittene plattchenformige y-Partikel (lila). Fiir eine detaillierte Ansicht wurden die y-
Partikel separiert. (b) Das Konzentrations-Tiefenprofil fiir die Elemente Ni, Al und Ti iiber
den Inhalt des gelben Zylinders mit r = 1 zeigt deutlich die sich abwechselnden Phasen. Die
gestrichelten Linien zeigen Grenzflachen zwischen y'/ v/ y'/ v/ y'/ v/ v’/ v.

Um die Verteilung der Ni-Atome innerhalb der y'-Ausscheidung und in Umgebung der
plattchenformigen y-Partikel zu charakterisieren wurde eine Clusteranalyse mit einem
Schwellwert von >82at.% Ni an dem unten in Abb. 5.20a gezeigten Volumen
durchgefiihrt. Die 3D-Rekonstruktion der dabei erhaltenen Ni-reichen Cluster ist in Abb.
521 in dem Volumen von 35 x 23 x 35nm’ (~ 2,05 x 10° Atome) gezeigt. AuBerdem
wurde die Morphologie der pliattchenformigen y-Partikel mittels Isokonzentrationsflachen
mit 80 at.% Ni (lila) visualisiert. Es wird deutlich, dass (abgesehen von den
plattchenformigen y-Partikeln) kaum noch Heterogenitidten mit > 82 at.% Ni vorhanden
sind. Vereinzelt sind noch sehr kleine (r ~ 1 nm) Ni-reiche Cluster zu erkennen, z. B.

genau zwischen den plattchenférmigen y-Partikeln.
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y-Partikel Cluster (82 at.% Ni)

v'-Ausscheidung

® Ni Atome oder Ni-Isokonzentrationsflache (80%)
® Al Atome
@ Ti Atome

Abb. 5.21: 3D-Rekonstruktion eines Ausschnitts einer APT-Analyse nach dreistufiger
Wiérmebehandlung (1275°C/4h + 940°C/0,75h + 750 °C/24 h). Das Volumen von
20 x 10 x 20 nm® reprisentiert einen Ausschnitt aus der oben in Abb. 5.20a gezeigten
Visualisierung pléattchenformiger y-Partikel. Zwei anndhernd pléttchenformige y-Partikel
wurden mittels 80 at.% Ni-Isokonzentrationsflichen visualisiert. Ni-reiche

(Schwellwert 82 at.% Ni) sind ebenfalls gezeigt.

5.4.4 Zusammenfassung der APT Ergebnisse

In Tab. 5.4 sind die Ergebnisse der quantitativen Analysen der Zusammensetzung der y-
Matrix, der y’-Ausscheidungen und der y-Partikel (und Ni-reichen Cluster) fiir die vorher
gezeigten Zustdnde nach zwei- und dreistufiger Warmebehandlung zusammengefasst. Bei
der Analyse der y'-Ausscheidungen des Zustandes nach zweistufiger Warmebehandlung
(1275°C/4h + 940°C/0,75h) wurde zunidchst die integrale Zusammensetzung
bestimmt. Nach Anwendung der statistischen Clusteranalyse konnten Ni-reiche Cluster
mit > 82 at.% Ni identifiziert werden, sodass eine separate Zusammensetzungsanalyse von
v’ -Ausscheidungen und Ni-reichen Clustern mdglich war. Bei den Zustinden nach
dreistufiger Warmebehandlung (1275 °C/4h + 940°C/0,75h + 750 °C fiir 6 h bzw.

24 h) wurde die Zusammensetzung der y’-Ausscheidungen ebenfalls isoliert von den y-

Partikeln ermittelt.
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Der Verteilungskoeffizient k}"/ " wurde zur Darstellung der Verteilung der
Legierungselemente Ni, Al und Ti zwischen den y’-Ausscheidungen und der y-Matrix
(n=vymy) bzw. zwischen den 7y’-Ausscheidungen und den y-Partikeln (n = 7)) nach
GlL. (5.9) aus den in Tab. 5.4 gegebenen Konzentrationswerten berechnet (Abb. 5.22a bzw.
b). Dabei bezeichnet Ciy " die Konzentration des Elements i in den v’ -Ausscheidungen und
¢/

. bzw. CiY(P) dessen Konzentration in der y-Matrix bzw. den y-Partikeln.

= 8 (5.9)
i - Cch :

1

In Abb. 5.22a ist die Verteilung der Elemente zwischen den y’-Ausscheidungen und der -
Matrix gezeigt. Es ist zu erkennen, dass sich nach zweistufiger Warmebehandlung
(1275°C /4 h + 940 °C/ 0,75 h) Ni bevorzugt in der y-Matrix anreichert (k < 1) wéhrend
die y’-bildenden Elemente Al und Ti (k> 1) in den y’-Ausscheidungen angereichert sind.
Dabei zeigt Ti die stdrkste Tendenz, sich in y" anzureichern. Nach dreistufiger
Wirmebehandlung (+750 °C/ 6 h bzw. 24 h) verdandert sich die Verteilung von Ni
(k~0,8) und Al (k ~2) nur geringfligig. Hingegen ist fiir Ti (k ~ 6) ein starker Trend fiir
die Anreicherung in y° zu erkennen. In Abb. 5.22b ist die Verteilung der Elemente
zwischen den y’-Ausscheidungen und den y-Partikeln dargestellt. Qualitativ ist das
Verteilungsverhalten der Elemente dem in Abb. 5.22a dhnlich. Es fillt jedoch auf, dass die
Separation nach zweistufiger Warmebehandlung weniger stark ausgeprigt ist. Das gilt vor
allem fiir Al und Ti (k <2). Im Verlauf der dreistufigen Warmebehandlung streben die
Elemente der bereits in Abb. 5.22a beobachteten Verteilung entgegen.

y-Matrix y"-Ausscheidung y-Partikel v"-Ausscheidung
2-stufig[T 1 o I N A A
o S L mmNipoRiialen b o N
- = Al I oo A
T NS L
3stufig| | EEEEEEH IR IR
6hi o m LA R R L I A A
24hr oW o . ALY oo R
1 10 1 . 10
Verteilungskoeffizient, k' "™ Verteilungskoeffizient, k' '®

Abb. 5.22: Verteilungskoeffizienten k}(’/ " der Elemente Ni, Al und Ti fiir die Zustinde nach
zwei- (1275°C/4h + 940°C/0,75h) und dreistufiger (+ 750 °C fir 6 h bzw. 24 h)
Wirmebehandlung. (a) Fiir n =y, bzw. (b) n = yp) berechnet mit den Konzentrationswerten
aus Tab. 5.4. Die Werte fiir die y-Partikel nach zweistufiger Wairmebehandlung
reprasentieren die Ni-reichen Cluster. Die Fehlerbalken entsprechen der Standardabweichung
o und wurden mittels Standard-Fehlerfortpflanzungsmethoden ermittelt [68].
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5.5 Energetische Betrachtung der Phasenseparation

Im Folgenden wird eine energetische Betrachtung der Phasenseparation der 7’'-
Ausscheidungen vorgenommen. Hierzu wird zunédchst die Anzahldichte und die
Oberfldche der y-Partikel ermittelt und im Weiteren deren molare Oberflachenenergie und
deren freie Gibbsche Energie bestimmt. Anhand dieser Betrachtungen ist es moglich, die

treibenden Krifte fiir die Phasenseparation zu identifizieren.

5.5.1 Abschitzung von Anzahldichte und y-Partikeloberfliche

Auf Basis der 2D TEM-Aufnahmen wurde die Anzahl der y-Partikel innerhalb der y’-
Ausscheidungen bestimmt (Abb. 5.23). Mit der Dicke einer TEM-Folie von ~ 70 nm als
dritte Dimension wurde das Volumen einer y’-Ausscheidung abgeschétzt und darauf die
Anzahl der enthaltenen y-Partikel bezogen. Der Mittelwert aus 100 vermessenen y'-
Ausscheidungen je Zustand bildet die Groe Ny. Die Anzahldichte fiir die in Abschnitt
5.4.1 dargestellten Ni-reichen Cluster wurde anhand der APT-Analysen ermittelt. Die
Fehlerbalken reprisentieren den relativen statistischen Fehler (Zahlstatistik). Fiir die
Betrachtung der Grenzfldchen zwischen den y’-Ausscheidungen und den y-Partikeln war
es notwendig, die Oberfliche der y-Partikel abzuschétzen. Diese Abschdtzung erfolgte
ebenfalls anhand von 2D TEM-DF-Aufnahmen. Fiir die rechnerische Abschitzung wurden
die in Abschnitt 2.3.3 beschriebenen Seitenlingen a und b verwendet. Dabei wurde
zwischen spharischer und plittchenférmiger Morphologie unterschieden. Die Oberfldche
der sphérischen y-Partikel (oder Ni-reicher Cluster) entspricht anndhernd einer
Kugelfliche mit r=R, wobei R nach Gl (5.8) bestimmt wurde. Da von den
plattchenformigen y-Partikeln anhand von 2D DF-TEM-Aufnahmen nur a und b (2D)
ermittelt werden konnten, musste die dritte Seite ¢ (3D) abgeschitzt werden. Daher wurde
angenommen, dass die 3D Form der pléttchenformigen y-Partikel der einer quadratischen
Platte entspricht (Spezialfall des Quaders mit a = c). Die Oberfliche der plattchenformigen
y-Partikel wurde als die Oberfliche dieser quadratischen Platte (a =c >b) angenommen.
Aus den Einzelwerten wurde die mittlere Oberfliche S, (y'/y-Grenzfliche) eines y-
Partikels fiir jeden Zustand bestimmt und in einem Diagramm dargestellt (Abb. 5.23). Die
mittlere volumenbezogene spezifische Oberflache Sy der y-Partikel eines Zustandes wurde
nach GI. (5.10) bestimmt und ist ebenfalls in Abb. 5.23 dargestellt, wobei Ny deren
Anzahldichte reprisentiert. Die Fehlerbalken entsprechen jeweils der Standardabweichung

O.

Spezifische y-Partikeloberfliche: Sv = Sp Ny (5.10)
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Es wird mit Hilfe von Abb. 5.23 deutlich, dass die Anzahldichte im Verlauf der

Phasenseparation abnimmt.
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Abb. 5.23: Mittlere Oberfldache eines y-Partikels Sp, die Anzahldichte Ny der y-Partikel in y”
und die volumenbezogene spezifische Oberfliche Sy der y-Partikel in den y’-Ausscheidungen
der Nigs 1 Alg sTis 4-Legierung nach zwei- und dreistufiger Warmebehandlung (1275 °C/4 h +
940 °C/0,75h + 750 °C/ 6-384 h). Sp und Ny reprisentieren den Mittelwert aus den je
Zustand vermessenen 100 y’-Ausscheidungen und den darin enthaltenen y-Partikeln. Die
Fehlerbalken fiir Ny entsprechen dem relativen statistischen Fehler (Zahlstatistik) und fiir Sp
und Sy der Standardabweichung c.

5.5.2 Bestimmung der molaren Oberflichenenergie der y-Partikel

Um eine Energiebilanz aufstellen zu konnen, muss die mit der Oberfliche der y-Partikel
assoziierte Energie auf die y-Partikeloberfliche in einem Mol y’-Ausscheidung bezogen
werden. Die molare Oberflichenenergie E,, wurde nach Gl. (5.11) definiert als das Produkt

aus der molaren y-Partikeloberfliche S,, und der Oberflachenenergiedichte vs.

Molare Oberfliachenenergie: Em = Smvs (5.11)

Die Anisotropie der Oberfldchenenergiedichte wurde zur Vereinfachung der Betrachtung
nicht beriicksichtigt. Wihrend ys = 0,018 J/m? fir v/y'-Grenzflichen in [001]-Richtungen
aus der Literatur [5] bekannt ist, wurde S;, nach GI. (5.12) als das Produkt aus der
spezifischen y-Partikeloberfliche Sy und dem molaren Volumen der y’-Ausscheidungen
Vi definiert. Hierbei wurde Sy nach Gl. (5.10) als Produkt aus der mittleren Oberflache
Sp je y-Partikel und der Anzahldichte Ny der y-Partikel innerhalb der y’-Ausscheidungen
definiert.

Molare y-Partikeloberfliche: Sm = Sy Vm (5.12)
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Mit Gl. (5.13) ist ZVyy, ; der y'-Ausscheidungen die Summe tiber die molaren Volumen Vi,
der Elemente i gewichtet mit deren Konzentrationsanteil C; (at.%). Die Werte fiir C;
wurden dabei aus Tab. 5.4 entnommen. Bei der Berechnung von XV, wurde angenommen,
dass die Zusammensetzung der y'-Ausscheidungen fiir die Zustinde nach dreistufiger
Wirmebehandlung bei 750 °C fiir 24-384 h konstant ist.

n
Molares Volumen: Z Vin = Z(Vmici) (5.13)
i=1

Die Ergebnisse der Berechnungen von Sy, £V, und E,, sind in Tab. 5.5 zusammengefasst.

Die Fehlerangabe reprisentiert dabei die Standardabweichung .

Tab. 5.5: Ergebnis der Berechnungen der molaren y-Partikeloberfliche S, des molaren Volumens XV, der
v’-Ausscheidungen und der molaren Oberflachenenergie E,. Die Fehler repridsentieren die
Standardabweichung c.

T/t S Vi En
(m*/mol) (m’*/mol) (J/mol)
940°C/0,75h 129,8 £ 0,1 7,47 £ 0,04 2,34 £ 0,07
750°C/6h 3,3+0,2 7,51 +0,04 0,06 +0,01
750°C/24h 9,4+0,7 7,55+ 0,06 0,17 0,01
750°C /96 h 5,0+0,5 7,55 £0,06 0,09 £ 0,01
750°C/192h 49+1,3 7,55 £0,06 0,09 +0,02
750°C /384 h 1,4+0,5 7,55+ 0,06 0,02+ 0,01

5.5.3 Bestimmung der freien Gibbsschen Energie der y’'-
Ausscheidungen

Die Gibbsche Energie AGyx (kJ/mol) der y’-Ausscheidungen wurde unter Verwendung

der Mischungsenthalpien AHIiLiX von drei bindren Subsystemen und der in Tab. 5.4

angegebenen Konzentrationswerte fiir die y'-Ausscheidungen nach GlI. (5.14) bestimmt.

Gibbs-Energie: AGpix = AHpix — TASpix (5.14)
n

Mischungsenthalpie: AHmix = Z ;GG (5.15)
i=1

i#]j
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ij

Wechselwirkungsparameter: Qj; =4 AH ;.
n

Mischungsentropie: ASmix = _RZ CiInC; (5.16)
i=1

Dabei ist AHy,ix die Mischungsenthalpie, AS,ix die Mischungsentropie mit der Temperatur
T (in K) und €y ist ein Wechselwirkungsparameter zwischen dem Element i und j in
reguldren Losungen [69].

Tab. 5.6: Mischungsenthalpien binédrer Systeme der Legierungselemente Ni, Al und Ti (nach Takeuchi &
Inoue 2000 [69]).

Binires Subsystem AHElix
(kJ/mol)
Ni-Al -22
Ni-Ti -35
Al-Ti -30

Bei der Berechnung von AGy,ix der y'-Ausscheidungen fiir die Zustéinde nach dreistufiger
Wirmebehandlung  (1275°C/4h+940°C/0,75h+ 750 °C/24-384h) wurde an-
genommen, dass die Zusammensetzung der y’-Ausscheidungen konstant ist. Die
Fehlerangaben reprisentieren die Standardabweichung c. Die Ergebnisse der Berechnung

von AGpix sind in Tab. 5.7 zusammengefasst.

Tab. 5.7: Molare freie Gibbssche Energie AG,;x der y'-Ausscheidungen.

T /t AHmix TASmix AGmix
(kJ/mol) (kJ/mol) (kJ/mol)
940°C /0,75 h -18,99 + 0,36 6,82 + 0,80 25,80 + 0,87
750°C/6 h -21,49 + 0,37 6,18 £ 0,58 27,67 0,69
750°C/24 h -22,88 £ 0,56 6,31+ 0,77 29,19 + 0,96
750°C /96 h -22.88 £0,56 6,31+0.77 29,19 + 0,96
750°C /192 h -22,88 £ 0,56 6,31+0.77 29,19 + 0,96
750°C /384 h -22.88 £0,56 631+0.77 29,19 + 0,96
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5.6 Mikrohirte nach Vickers

Um Aussagen iiber die mechanischen Eigenschaften der Legierung nach zwei- und
dreistufiger Warmebehandlung treffen zu koénnen wurden Mikrohdrtemessungen nach
Vickers durchgefiihrt. Der Verlauf der Mikrohérte in Abhéngigkeit von Warmebehandlung
und Zeit ist in Abb. 5.24 dargestellt. Die Fehlerbalken reprisentieren dabei die
Standardabweichung von 20 Einzelmessungen. Die angepasste Kurve ist {ibersichtshalber

gezeigt, um die Tendenz zu verdeutlichen.
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Abb. 5.24: Mikrohdrte nach Vickers fiir Proben nach zwei- und dreistufiger
Wirmebehandlung. Die Fehlerbalken entsprechen der Standardabweichung o aus 20
Einzelmessungen.

Der Verlauf der Mikrohdrte weist dabei ein Maximum fiir Proben der Zustdnde nach
dreistufiger Wéarmebehandlung (1275°C/4h + 940°C/0,75h + 750 °C/ 6-24 h) auf.
Diese Zustinde entsprechen der in Abb. 5.11 b und c gezeigten Mikrostruktur mit
sphirischen bzw. plittchenformigen y-Partikeln in den y’-Ausscheidungen. Im weiteren
Verlauf der Phasenseparation, d.h. nach dreistufiger Warmebehandlung fiir 96384 h, ist
ein deutlicher Abfall der Mikrohérte zu erkennen. Entsprechend der Abb. 5.11d—f findet in

diesem Zeitfenster die Teilung der y'-Ausscheidungen statt.
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6 Diskussion

Auf der Grundlage der in Kapitel 5 vorgestellten Ergebnisse wurde mit Hilfe der in
Kapitel 2 erlduterten = Grundlagen wurde zundchst eine geeignete Homo-
genisierungsbehandlung der NigeAlgsTiss-Legierung ausgelegt, um anschlieend das
Verstidndnis der Bildung der hierarchischen Mikrostruktur durch Phasenseparation der y’-
Ausscheidungen umfassend weiter zu entwickeln. Im Folgenden wird zuerst die
Entstehung der dendritischen Nichtgleichgewichts-Mikrostruktur und der Einfluss
verschiedener Homogenisierungs-parameter auf die dendritischen Seigerungen auf Basis
theoretischer Berechnungen und experimenteller Beobachtungen diskutiert. Anschlieend
wird die Evolution der hierarchischen Mikrostruktur beschrieben und mithilfe
mikrostruktureller und  thermodynamischer  Betrachtungen ein  Modell der

Phasenseparation der y’-Ausscheidungen entwickelt.

6.1 Ausgangszustand und Auslegung der
Homogenisierungsbehandlung

Die im Rahmen dieser Arbeit untersuchte einkristalline Nige 1 Alg sTis 4-Legierung weist im
Zustand ,,wie gegossen‘ eine dendritische Nichtgleichgewichts-Mikrostruktur auf, wie sie
typisch ist fiir derartig hergestellte Ni-Basis-Superlegierungen [27,70]. Diese Struktur
basiert auf der Partitionierung der Legierungselemente wihrend der dendritischen
Erstarrung [71], bei der kontinuierlich eine Entmischung der zwischen den
Dendritenstimmen verbleibenden Restschmelze stattfindet. Folglich entsteht eine
inhomogene Verteilung der Legierungselemente (dendritische Seigerungen) im mm-
Bereich, mit der Periodizitit A;. Mit Hilfe der analytisch hochauflésenden ESMA
Untersuchungen wurden die dendritischen Seigerungen des Ausgangszustandes und deren
Abhingigkeit von den Homogenisierungsparametern (T, t) quantifiziert, um das Material
fiir die nachfolgenden chemischen Untersuchungen im nm- bis atomaren Bereich optimal

zu homogenisieren.
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Die dendritische Nichtgleichgewichts-Mikrostruktur ist in der lichtmikroskopischen
Aufnahme in Abb. 5.2a dargestellt. Wie anhand der REM-Aufnahmen in Abb. 5.2b—
vermutet, ergab die Berechnung des Verteilungskoeffizienten k” auf Basis der ESMA
Analysen der Zusammensetzung der Dendritenkerne und der interdendritischen Bereiche
(Abb. 5.8), dass eine inhomogene Verteilung der Legierungselemente in beiden Bereichen
vorliegt. Anders als in der Literatur berichtet [29], reichert sich der y’-Bildner Al mit
k"= 1,43 jedoch nicht so wie Ti mit k" = 0,54 bevorzugt im interdendritischen Bereich,
sondern im Dendritenkern an (vgl. Abb. 5.8). Im bindren Ni-Al-Phasendiagramm [72]
kann fiir Cni=91,4 at.% bei T =1400 °C ein Verteilungskoeffizient fiir Al zwischen
Feststoff und Schmelze von ki, = 0,81 beobachtet werden. Fiir die im Rahmen dieser
Arbeit untersuchte terndre Ni-Al-Ti-Legierung folgt daraus, dass Ti das
Partitionierungsverhalten von Al wihrend der Erstarrung invertiert, so dass Al sich dhnlich
dem Ni verhidlt. Mit k" =0,54 ist Ti mit doppelt so hoher Konzentration wie Al im
interdendritischen Bereich vorzufinden. Fiir das Erstarren einer bindren Ni-Ti-Legierung
(mit Cy; = 94,6 at.%) bei T = 1400 °C ergibt sich der Verteilungskoeffizient fiir Ti gemal
dem Ni-Ti-Phasendiagramm (vgl. Abb. 2.2) [17] zu kg = 0,53. Daraus kann gefolgert
werden, dass Ti wihrend der Erstarrung kontinuierlich an der s/l Grenzfldche
zuriickgewiesen wird, so dass sich die Restschmelze im weiteren Verlauf der Erstarrung
immer mehr mit Ti anreichert (sieche Abb. 5.7c). Die Ti-Anreicherung der Restschmelze
hat wiederum zur Folge, dass die Ti-Konzentration in der voranschreitenden
Erstarrungsfront ebenfalls steigt (siche Abb. 5.7¢). Weiterhin ist aufgrund der geringeren
Konzentration des y'-Bildners Ti im Dendritenkern die GroB3e der y’-Ausscheidungen mit
Radien R ~ 40 nm relativ klein (vgl. Abb. 5.2¢), wihrend die erhéhte Konzentration von Ti
im interdendritischen Bereich (vgl. Abb. 5.2d) eine dichte Population der y’'-
Ausscheidungen mit GréBen bis R ~ 400 nm mit sich bringt. Derartige Unterschiede in der
Mikrostruktur bzw. in der Zusammensetzung sind nicht nur fiir die mechanisch-
technologischen Eigenschaften nachteilig [29]. Sie miissen vor allem fiir die Untersuchung
der Phasenseparation im nm- bzw. atomaren Bereich ausgeglichen werden, da
Inhomogenititen mit einer Periodizitdt im mm- bis um-Bereich die Interpretation von

APT-Analysen drastisch verféilschen konnten.

Bei der Auslegung einer Homogenisierungsbehandlung einer einkristallin erstarrten Ni-
Basis-Superlegierung ist es daher erforderlich, deren Temperatur und Dauer optimal
anzupassen [61]. Eine rein theoretische Ermittlung dieser Parameter ist wie in Ref. [61]
gezeigt zwar moglich, jedoch mit der Einschrinkung, dass die dabei verwendeten Werte
fir Dp und Q hauptsdchlich von den Konzentrationsgradienten der diffundierenden
Elemente selbst, aber auch von denen der anderen Elemente abhingig sind [63] und daher
nicht fiir jede Legierung zur Verfiigung stehen. Bei der Berechnung des theoretischen

Verlaufs des relativen Restseigerungsindex Op, konnte generell eine gute
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Ubereinstimmung mit den experimentell ermittelten Werten fiir 8gy, beobachtet werden.
Jedoch fillt auf, dass die experimentell erreichte relative Restseigerung bei den niedrigeren
Homogenisierungstemperaturen (1200 °C und 1225 °C) besser ist als theoretisch berechnet
und vor allem fiir Ti stark abweicht. Das mag daran liegen, dass bei diesen Betrachtungen
die Zeit bis zum Erreichen der Homogenisierungstemperatur (tyei, ~2 h) nicht
beriicksichtigt wurde. Weiterhin entsprechen die fiir Ti verwendeten Werte fiir Dy und Q
zur Berechnung von o1y, einer Ti-Konzentration, die deutlich unter der im Dendritenkern
und im interdendritischen Bereich beobachteten Ti-Konzentration liegt (Cri = 2.86 at.%).
In Ref. [63] wird z. B. gezeigt, dass die Diffusionsgeschwindigkeit von Al mit steigender
Al-Konzentration ebenfalls zunimmt. Anhand der Untersuchungen zur Auslegung der
Wiérmebehandlung wurde fiir die Homogenisierungsparameter T4 = 1275 °C und t4 =4 h
nach Abb. 59d mit Ok <0,2 fiir alle Legierungselemente eine ausreichende

Homogenisierung der Proben erreicht, bei der die Glithdauer moglichst kurz ist.

6.2 Phasenseparation der y'-Ausscheidungen

6.2.1 Friihes Stadium: Bildung Ni-reicher Cluster

Wie in Abb. 5.11a gezeigt, besitzt die im Rahmen dieser Arbeit untersuchte
Nige1Alg sTis 4-Legierung nach zweistufiger Wérmebehandlung eine typische y/y'-
Mikrostruktur, wie sie bereits frither beobachtet wurde [5]. Dieser Zustand wird fiir die
weiteren Betrachtungen als Referenz-Zustand vor der Bildung sphérischer bzw.
plattchenformiger y-Partikel betrachtet. Anhand der DF-TEM Untersuchungen wurden
wirfelformige y'-Ausscheidungen mit <R>= (54 £ 16) nm beobachtet, deren GréBe mit

friiheren Untersuchungen in Ubereinstimmung ist [5,13].

Mit Hilfe der APT Analyse konnte die chemische Zusammensetzung der y-Matrix und der
v’-Ausscheidungen ermittelt werden. Dabei wurde die Ni-Konzentration der v'-
Ausscheidungen zu Cy; = 77,5 at.% bestimmt. Die Konzentration des Al (Ca; = 13,8 at.%)
ist hoher als die des Ti (Crj = 8,2 at.%) und das Ti/Al-Verhéltnis von y” betrdgt ~ 0,59. Im
Folgenden wird der Verlauf der Phasenseparation beschrieben. Hierzu sind die
Zusammensetzungen der Phasen im terndren Ni-Al-Ti Phasendiagramm bei 940 °C in
Abb. 6.1 [67] dargestellt. Dabei wurde festgestellt, dass sich die y'-Ausscheidungen mit
der Zusammensetzung Cgeferen, in dem im terndren Phasendiagramm dargestellten
Existenzbereich (Cyn; = 73—80 at.%) der y'-Phase befindet.
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Gegeniiber der stochiometrischen Zusammensetzung (dargestellt durch die gestrichelte
Linie in Abb. 6.1) der intermetallischen Phase Ni3(Al;Tiy) besitzt y* damit eine um
2,5 at.% erhohte Ni-Konzentration (vgl. Tab. 5.4). In Ref. [12] wird die Ni-
Gleichgewichts-Konzentration von Ni3(Al; Tiy) in einer vergleichbaren terndren Ni-Al-Ti-
Legierung bei 940 °C zu Cy; = 78 at.% angegeben. Der Unterschied zu der in dieser Arbeit
untersuchten Legierung besteht in einer hdheren Ti-Konzentration in der Legierung,
woraus ein groferes Ti/Al-Verhéltnis von 0,77 resultiert [12]. Das nominale Ti/Al-

Verhiltnis der hier untersuchten Legierung betrégt dagegen 0,64.

Mittels der statistischen Analyse der APT-Daten konnten die in Abb. 5.17b—c gezeigten
Ni-reichen Cluster in den y’-Ausscheidungen und somit eine heterogene Verteilung der
Legierungselemente nachgewiesen werden. Eine derartige heterogene Verteilung der
Legierungselemente in den 7y'-Ausscheidungen wurde beispielsweise auch in einer
Nige,1Als sTis 4-Legierung gefunden, jedoch nach einer anderen Warmebehandlung [73]. In
dieser Studie [73] wurde die Bildung Ni-reicher Cluster als Frithstadium der Entmischung

bzw. Phasenseparation der y'-Ausscheidungen interpretiert.

Die Ni-reichen Cluster weisen Gréfen von 1-3 nm und eine Ni-Konzentration von
Cni = 81,95 at.% auf. Gemal ihrer Zusammensetzung liegen die Ni-reichen Cluster im
metastabilen v+ y’-Zweiphasengebiet des terndren Phasendiagramms (Abb. 6.1). Eine
Betrachtung der Zusammensetzung der y’-Ausscheidungen exklusive der Ni-reichen
Cluster ergibt eine Ni-Konzentration von Cy; = 75,56 at.% welche damit (im Rahmen der
Fehler) nahe der stochiometrischen Ni-Konzentration liegt (vgl. Tab. 5.4). Weiterhin ist
dic Konzentration des Al (Ca; = 13,30 at.%) kaum verdndert, wihrend die des Ti
(Cri= 11,14 at.%) hoher wurde. Damit betrdgt das Ti/Al-Verhéltnis von y" ohne die Ni-
reichen Cluster 0,84. Die Bildung Ni-reicher Cluster deutet darauf hin, dass die Ni-
Ubersiittigung  der y’-Ausscheidungen dadurch lokal bereits nach zweistufiger
Wirmebehandlung abgebaut wurde (vgl. Abb. 6.1). Weiterhin folgt daraus, dass Ti eine
ausgeprigte Tendenz zeigt, sich in der y’-Phase anzureichern. Der in Abb. 5.22a und b

gezeigte Verteilungskoeffizient k%li/ " (n = yon) bzw. n = yp)) bestitigt diese Annahme.

In Ref. [12] wurde von einer mit sinkender Temperatur riicklaufigen Ni-Loslichkeit in
Ni3(Al;«Tix) berichtet, wobei die Zugabe von Ti dieses Verhalten verstirkt [74]. Die
NisAl-Phase [19,23,75-77] bzw. NizAl-Legierungen [78] wurden bisher sehr ausfiihrlich
untersucht. Es wurde berichtet, dass NizAl die geordnete Struktur bis nahe an den
Schmelzpunkt beibehilt [23,79,80]. Weiterhin wurde die Bildungsenthalpie der L1,-Typ
intermetallischen Phase Ni3Al zu -33 kJ/mol angegeben und die Ordnungsenthalpie
zu -8 kJ/mol [81]. Das heillit, es existiert eine starke Triebkraft, die y'-Phase in das

stochiometrische Gleichgewicht zu bringen. Die thermodynamische Betrachtung in dieser
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Arbeit zeigt deutlich, dass eine y’-Ausscheidung mit Ni-reichen Clustern
(AGmix = -28,8 kJ/mol, sieheTab. 5.7), trotz der Bildung zusétzlicher Oberfliche durch die
Ni-reichen Cluster (Ey =2,34 J/mol, siche Tab. 5.5) eine niedrigere gesamte Energie
aufweist, als eine y’-Ausscheidung mit einer iiberstochiometrischen Ni-Konzentration
(AGmix = -25,8 kJ/mol). Der Beitrag von E;, unterliegt dem von AGy,x dabei um flinf

GroBenordnungen.
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Abb. 6.1: Terndres Ni-Al-Ti Phasendiagramm bei 940 °C (nach Raghavan 2005 [67]).
Nominelle  Zusammensetzung der  NigsAlgsTiss-Legierung  (schwarzer  Punkt).
Zusammensetzung der y-Matrix (rosa), der y’-Ausscheidungen (griin) und der Ni-reichen
Cluster (lila) nach zweistufiger Warmebehandlung entsprechend der Konzentrationswerte aus
Tab. 5.4. Die stochiometrische Ni-Konzentration der intermetallischen Nis(Al,,Tiy) Phase
(v") ist durch eine gestrichelte Linie reprédsentiert.

6.2.2 Intermediires Stadium: Sphirische y-Partikel

Nach dreistufiger Warmebehandlung (6 h) wurden anhand von DF-TEM Untersuchungen
v’ -Ausscheidungen mit <R>=(56 £ 16) nm beobachtet, innerhalb derer sphirische y-
Partikel mit <R> = (8 + 2) nm identifiziert wurden. Ubereinstimmende Ergebnisse wurden
bereits in der Literatur beschrieben [5,8]. Weiterhin befindet sich am Rand der y’-
Ausscheidungen eine ~ 17 nm breite y-Partikel-freie Zone (vgl. Abb. 5.11b) wie sie auch
in Ref. [8,10] beobachtet wurde. Die partikelfreie Zone wird damit erklirt, dass ab einer
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gewissen Diffusionsldnge iiberschiissiges Ni in der y’-Phase ausscheidet anstatt in die y-
Matrix zu diffundieren [8]. Auf Basis dieser Uberlegung wird angenommen, dass diese
Diffusionsldnge der Hélfte der Breite der partikelfreien Zone entsprechen muss (~ 8,5 nm).
Um eine FEinschitzung dieser Groflenordnung zu entwickeln, wurde eine
Maximalabschitzung mit Hilfe der Diffusionslidnge x; = VDt fiir die Legierungselemente
1 vorgenommen. Fiir die Abschidtzung der Weglédnge wurden Diffusionsdaten fiir Ni und Ti
aus Ref. [82], sowie fiir Al aus Ref. [76] in NizAl verwendet. Diese Abschitzung liefert
XNi = 52 nm, X4 = 1 nm und x1; =2 nm fiir eine Diffusionszeit von 6 h bei 750 °C. Die
abgeschitzten maximalen Diffusionswege sind fiir alle Elemente sehr unterschiedlich. Es
féllt auf, dass der mogliche Diffusionsweg fiir Ni um eine GroBenordnung grofer ist als
der von Al und Ti. In NizAl sind Ni-Atome die acht ndchsten Nachbarn von Ni, wiahrend
ein Al-Atom ausschlieBlich von Ni-Atomen umgeben ist. Das bedeutet, dass Ni seine
Position mit einem benachbarten Ni-Gitterplatz tauschen kann [77,82]. Im Fall des Al
erzeugt ein Tausch mit einem benachbarten Gitterplatz Unordnung, da es ein Ni-
Gitterplatz ist [77,82]. Da dadurch die Entropie erhoht wird ist dieser Platzwechsel
energetisch unglinstig. Der zugrunde liegende Diffusionsmechanismus, dass Al-Atome nur
iiber das Ni-Subgitter diffundieren und sich als Al-Antistrukturatome iiber Ni-Leerstellen
fortbewegen, sagt eine geringere Mobilitdt von Al und seinen Substituenten voraus
[77,82]. Dabei behindert Ti aufgrund seiner starken Bindung zu Ni die Diffusion von Al
[82,83].

Die Ni-Konzentration der y’-Ausscheidungen (Cy;= 75,43 at.%) liegt im Rahmen der
Fehler auch nach dreistufiger Warmebehandlung nahe dem stochiometrischen Ni-Anteil in
Ni3(Al; «Tix) und hat sich somit nicht verdndert. Im Rahmen der Fehler hat sich auch die
Konzentration des Al (Ca; = 13,65 at.%) und des Ti (Cr; = 10,93 at.%) sowie das Ti/Al-
Verhiltnis (0,80) kaum veréndert. Das gilt auch fiir die molare freie Gibbssche Energie,
die mit -27,7 kJ/mol im Rahmen der Fehler gleich geblieben ist. Daraus wird gefolgert,
dass die treibende Kraft fiir die Evolution von Ni-reichen Clustern zu sphérischen 7-

Partikeln nicht in der molaren freien Gibbsschen Energie der y'-Phase zu sehen ist.

Die Zusammensetzung sowohl der sphérischen y-Partikel als auch die der y'-
Ausscheidungen sind in einem terniren Ni-Al-Ti Phasendiagramm bei 750 °C [67] in Abb.
6.2 dargestellt. Die Zusammensetzung der sphérischen y-Partikel hat sich im Vergleich zu
den Ni-reichen Clustern deutlich verdndert. Dabei kann vor allem ein Zugewinn des Ni
(Cni = 85,83 at.%) und ein Verlust des Ti (Cr; = 5,16 at.%) beobachtet werden (siche Abb.
5.22b). Damit liegen die sphérischen y-Partikel im metastabilen y + y’-Zweiphasengebiet
des terndren Phasendiagramms (siehe Abb. 6.2). Im Vergleich zu den Ni-reichen Clustern
hat sich ihre Zusammensetzung in Richtung der y/y + y'-Phasengrenze verdndert. Diese

Beobachtungen stehen im Gegensatz zu Folgerungen aus TEM-Beobachtungen von
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Merrick in IN-738 [8] und Oblak et al. in IN-100 [10], dass die Zusammensetzung der
sphirischen y-Partikel der y-Phase entspricht. Weiterhin konnte beobachtet werden, dass
neben den sphérischen y-Partikeln auBerdem Ni-reiche Cluster vorhanden sind, allerdings
grofBer und  weniger gleichméBig verteilt (siche Abb. 5.19) als nach zweistufiger
Wirmebehandlung (sieche Abb. 5.17b). Die Ni-reichen Cluster verbinden sich (siehe
Abb. 5.17d) und bilden einzelne schwammformige Netzwerke in deren Zentren die
sphidrischen y-Partikel entstehen. Daraus folgt, dass Koaleszenz der Ni-reichen Cluster
durch Cluster-Migration [84] zur Bildung der sphérischen y-Partikel beitrdgt (siche
Abb. 5.19). Aus der Betrachtung der molaren Oberflichenenergie E;, die um zwei
GroBenordnungen zu 0,06 J/mol reduziert wurde, folgt, dass der Abbau bzw. die
Minimierung der Oberfliche der Ni-Cluster/y-Partikel als treibende Kraft fiir die
Evolution von Ni-reichen Clustern zu sphérischen y-Partikeln zu sehen ist.

750 OC Ti 2_stufig
e C, @ Cp.ferenz (v° inkl. Ni-reicher Cluster)
v -Ausscheidungen 3-stufig
m y-Partikel ABh

[24 h
10

{i-reiche Clustel

.
.
.
.
s
.
s
.

®
C

Refereni R,

) 7 :
Ni 90 80 Al

Abb. 6.2: Terndres Phasendiagramm Ni-Al-Ti bei 750 °C (nach Raghavan 2005 [67]).
Zusammensetzung der y'-Ausscheidungen (griin) und der Ni-reichen Cluster bzw. y-Partikel
(lila) nach zwei- und dreistufiger Warmebehandlung entsprechend der Konzentrationswerte
aus Tab. 5.4. Die stochiometrische Ni-Konzentration der intermetallischen Nis(Al;_,Tiy)
Phase (v") ist durch eine gestrichelte Linie reprisentiert.
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6.2.3 Spiteres Stadium: Plittchenformige y-Partikel

Nach dreistufiger Wérmebehandlung (24 h) konnten anhand von DF-TEM
Untersuchungen wiirfelformige y’-Ausscheidungen mit <R>= (60 + 17) nm beobachtet
werden. Innerhalb der 7y’-Ausscheidungen wurden plittchenformige y-Partikel mit
<R>=(24 + 10) nm 1identifiziert, die entlang der [001]-Richtungen ausgerichtet sind.
Diese Beobachtungen wurden bereits frither gemacht [5]. Daraus folgt, dass eine
morphologische Transformation der y-Partikel von sphdrisch nach plattchenformig

stattgefunden hat.

Die Morphologie eines kohdrent eingebetteten (y)-Partikels (Gleichgewichts-Partikelform)
wird aus thermodynamischer Sicht durch die Minimierung der Summe Epj, + E¢j, aus der
Oberflachenenergie Epy, und der elastischen Spannungsenergie Eg, bestimmt [5,36]. Fiir
weiche Partikel (y)in einer harten Matrix (y") verdndert sich ab einem bestimmten
Verhiltnis Epy / Ecla Gleichgewichtsform der Partikel von sphédrisch zu pléattchenférmig
[37]. Fir kleine Partikel, wie im Fall der sphdrischen y-Partikel, ist die energetisch
giinstige Form kugeldhnlich (Seitenverhéltnis p ~ 0,5-1). Nimmt der Radius der y-Partikel
zu, folgt daraus, dass der Anteil von Eg, proportional zu dem Volumen des y-Partikels
ebenfalls zunimmt. Das bedeutet, dass es fiir die Minimierung von Epy, + Ej, effektiver ist,
wenn der y-Partikel die Form eines Pléttchens (Quader) annimmt. Aus Abb. 5.14 geht
hervor, dass das Seitenverhéltnis p = b/a der y-Partikel mit zunehmendem Radius kleiner
wird, wobei der Ubergang von sphirischer zu plittchenformiger Morphologie bei
R ~ 10 nm beobachtet wurde. In Ref. [5] wurde bei Betrachtung von Ep, + E¢, gezeigt,
dass bereits ab einem y-Partikelradius von R = 14 nm ein Energieminimum existiert, das
die plattchenformige Morphologie begilinstigt. Interessant ist hierbei, dass diese
Beobachtungen auch in einer Ni-Al-Ti-Legierung mit invertierter Mikrostruktur, also einer
v’-Matrix mit y-Ausscheidungen gemacht wurden [85]. Fiir die plattchenféormigen v-
Partikel ergibt sich die molare Oberflichenenergie E,, zu (0,17 +=0,01) J/mol, woraus
gefolgert werden kann, dass diese mit der morphologischen Transformation der y-Partikel

grofer wurde.

Die Betrachtung der Zusammensetzung der y’-Ausscheidungen zeigt, dass sich die Ni-
Konzentration (Cy; = (74,60 + 0,30) at.%) im Rahmen der Fehler nicht verdndert hat und
nach wie vor nahe dem stochiometrischen Ni-Anteil in Nis(Al;«Tiyx) liegt. Die chemische
Evolution der y-Partikel und der y'-Ausscheidungen wurde in Abb. 6.2 demonstriert. Es
wurde eine Zunahme von Ti (Cpi=(13,50+0,20)at.%) auf Kosten des Al
(Ca1=(11,90 + 0,20) at.%) beobachtet. Daraus resultiert ein Ti/Al-Verhéltnis von 1,13.
Mit der Verdnderung der Zusammensetzung wurde die molare freie Gibbssche Energie
weiter reduziert (AGmix = (-29,19 £ 0,96) kJ/mol). Dabei unterliegt der Betrag der molaren

76



6 Diskussion

Oberflachenenergie E,, ((0,17 = 0,01) J/mol) dem von AGy,ix um sechs GroBBenordnungen.
Aus der energetischen Betrachtung folgt, dass die Phasenseparation von y" und damit das
Wachstum der y-Partikel in diesem Stadium nicht nur von der Minimierung von Epy, + Egy,,

sondern auch von AGy,ix angetrieben wird.

Die pléttchenformigen y-Partikel weisen die Gleichgewichtszusammensetzung der y-Phase
auf (vgl. Tab. 5.4). Dabei wurde eine deutliche Zunahme von Ni
(Cni = (91,00 + 0,30) at.%) beobachtet, wihrend der Anteil der y'-bildenden Elemente Al
(Ca1= (6,40 £ 0,20) at.%) und Ti (Cr; = (2,30 £ 0,20) at.%) deutlich abnahm. Damit liegen
sie im terndren Phasendiagramm fiir Ni-Al-Ti bei 750 °C auf der Grenzlinie zwischen
yundy+y’. Weiterhin wurde anhand der in Abb. 5.21 gezeigten Clusteranalyse
beobachtet, dass die Ni-reichen Cluster konzentriert um die plattchenférmigen y-Partikel
vorliegen. Daraus folgt, dass die plittchenformigen y-Partikel aus der Koaleszenz sowohl
der schwammformigen Netzwerke Ni-reicher Cluster um die sphérischen y-Partikel als

auch der sphérischen y-Partikel entstanden sind.

6.2.4 Zusammenfassung der Phasenseparation von y’

Zusammenfassend ist die Evolution der Phasenseparation von y” in Abb. 6.3 schematisch
dargestellt. Der Ablauf und die zugrundeliegenden Triebkrifte der Phasenseparation

wurden aus dem Gefiigebild und der Zusammensetzung der Phasen abgeleitet.

A ML) L

¥ -Teilung y'-Verer'tr')t.Jerung

oNi eAl «Ti

Abb. 6.3: Schematische Darstellung des Ablaufs der Phasenseparation der vy'-
Ausscheidungen. (a) Bildung Ni-reicher Cluster. (b) Koaleszenz Ni-reicher Cluster fiihrt
zur Bildung sphérischer y-Partikel. (¢) Weitere Koaleszenz und Einfluss elastischer Energie
fithrt zur Bildung plattchenférmiger y-Partikel. (d) Einige der plittchenformigen y-Partikel
erreichen die y-Matrix und teilen somit y’. (e) GroBere y'-Ausscheidungen vergrobern auf
Kosten der kleineren, durch Teilung entstandenen y’-Ausscheidungen weiter.

Nach zweistufiger Warmebehandlung kommt es zur Bildung von Ni-reichen Clustern in
den y’-Ausscheidungen (Abb. 6.3a). Dadurch erreicht die y'-Phase den stochiometrischen
Ni-Gehalt von Ni3(Al;4,Tix) und folglich einen energetisch niedrigeren Zustand. Nach
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dreistufiger Wéarmebehandlung (6 h) fiihrt die Koaleszenz der Ni-reichen Cluster zur
Bildung sphérischer y-Partikel (Abb. 6.3b). Nach lingerer Warmebehandlung (24 h) findet
eine morphologische Transformation der y-Partikel von sphérisch nach plittchenformig
statt wobei die pléittchenformigen y-Partikel entlang der [001]-Richtungen in v’
ausgerichtet sind. Dabei erreichen die plattchenféormigen  y-Partikel die
Gleichgewichtszusammensetzung der y-Phase (Abb. 6.3¢). Im Gegensatz zu der von der

LSW-Theorie vorhergesagten Vergroberung von y’, die mit R o« t*3

0,03 +0,01

angendhert werden
kann, vergrobert y” mit R « t . Dies deutet darauf hin, dass die Vergroberung von vy’
groBtenteils unterdriickt ist. Die gehemmte Vergroberung der y’-Ausscheidungen wurde
auch schon in anderen Studien [5,13] beobachtet. Nach dreistufiger Wéarmebehandlung
(96 h) erreichen einige der plattchenformigen y-Partikel die y-Matrix und teilen somit die
v’-Ausscheidungen (Abb. 6.3d). In der Literatur [5,13] wird gefolgert, dass die Teilung der
v’ -Ausscheidungen zu einer Verfeinerung der y/y’-Mikrostruktur fithrt, was im Hinblick
auf die thermo-mechanischen Eigenschaften derartiger Legierungen hochst wiinschenswert

wadre.

Im Rahmen dieser Arbeit kommt es nach der Teilung von y” jedoch zu einer deutlichen
Verbreiterung der y'-GréBenverteilung (vgl. Abb. 5.15) und damit zu einer Abweichung
von der durch die LSW-Theorie vorhergesagten GroBenverteilung. GroBle 7y'-
Ausscheidungen wachsen durch Ostwaldreifung weiter auf Kosten der kleineren, durch
Teilung entstandenen y’-Ausscheidungen (Abb. 6.3e). Deshalb wird angenommen, dass
die Teilung der y’-Ausscheidungen durch pléttchenformige y-Partikel nicht zu einer
Verfeinerung der y/y’-Mikrostruktur fiihrt. Weiterhin zeigt der Verlauf der Mikrohérte
nach Vickers (siche Abb. 5.24), reprisentativ fiir die Festigkeit der Legierung, Maxima fiir
die Stadien mit sphédrischen oder plittchenformigen y-Partikeln in den y’-Ausscheidungen.
Die Hértung von y’-Ausscheidungen durch y-Partikel wurde bereits in einer friiheren
Arbeit [9] vorgeschlagen. Eine Erhohung der Hérte durch y-Partikel in einer ,,inversen*
Legierung wurde ebenfalls beobachtet [11]. Diese Beobachtungen deuten darauf hin, dass
es im Sinne der thermo-mechanischen Eigenschaften erstrebenswert ist, die y-Partikel in

der y’-Phase zu erhalten und nicht die Teilung von y’-Ausscheidungen zu provozieren.

78



7 Zusammenfassung

Im Rahmen der vorliegenden Arbeit wurde die Phasenseparation in y’-Ausscheidungen
einer Nige AlgsTiss-Legierung untersucht. Der Schwerpunkt dieser Arbeit lag auf der
hochstauflosenden  mikroskopischen  und  analytischen  Untersuchung  mittels
Transmissionselektronenmikroskopie und Atomsondentomographie, zur Aufklirung der
Identitdt und mikrostrukturellen Entwicklung der Partikel die sich in y’-Ausscheidungen
bilden.

Im ersten Teil dieser Arbeit wurde die aus der Einkristallherstellung nach dem Bridgman-
Verfahren resultierende dendritische Nichtgleichgewichts-Mikrostruktur mittels Laue-
Riickstreuung,  Licht- und  Rasterelektronenmikroskopie = sowie  dynamischer
Differenzkalorimetrie und Elektronenstrahlmikrosonde analysiert und der Einfluss
verschiedener Homogenisierungsbehandlungen auf die Verteilung der Legierungselemente
charakterisiert. Die aus diesen Untersuchungen gewonnenen Erkenntnisse lassen sich

folgendermaflen zusammenfassen:

e Sowohl theoretisch als auch experimentell resultiert, dass im Rahmen der
betrachteten Kombinationen von Temperatur und Zeit fiir die
Homogenisierungsbehandlung mit den Parametern T = 1275 °C und t =4 h eine

ausreichende Homogenisierung der Legierung erreicht werden kann.

Im zweiten Teil der vorliegenden Arbeit wurde die hierarchische Mikrostruktur im Detail
untersucht und hinsichtlich qualitativer als auch quantitativer mikrostruktureller
Merkmale, wie Vergroberungskinetik der y’-Ausscheidungen sowie der y-Partikel und
GroBenverteilung der y’-Ausscheidungen, mittels Transmissionselektronenmikroskopie
charakterisiert. ~Weiterhin konnte in dieser Arbeit mittels hdchstauflosender
Atomsondentomographie erstmals sowohl die Identitét der y-Partikel aufgeklért als auch
die chemische Evolution aller Phasen wihrend der Phasenseparation in den y'-
Ausscheidungen beobachtet werden. Die Kernaussagen der Kombination aus

Untersuchungen mittels TEM und APT kdnnen wie folgt zusammengefasst werden:
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e Im Frithen Stadium der Phasenseparation nach zweistufiger Warmebehandlung
(1275°C/4h + 940 °C /0,75 h) kommt es zur Bildung Ni-reicher Cluster in
den y’-Ausscheidungen, da dies fiir die y"-Phase energetisch glinstiger ist.

e Im intermedidren Stadium, nach dreistufiger Warmebehandlung (1275 °C /4 h
+ 940 °C/0,75h + 750 °C/ 6 h) entstehen durch Koaleszenz der Ni-reichen
Cluster sphérische y-Partikel, die im metastabilen y +y’-Zweiphasengebiet des

terndren Ni-Al-Ti Phasendiagramms bei 750 °C eingeordnet werden konnen.

e Im spiteren Stadium, d.h. nach Altern fiir 24 h, bilden sich pléttchenformige y-
Partikel deren Zusammensetzung der Gleichgewichtszusammensetzung der -

Phase entspricht.

In Bezug auf die bisher in der Literatur berichteten Ergebnisse zur Phasenseparation der
v’-Ausscheidungen wurden die im Rahmen dieser Arbeit gewonnenen Erkenntnisse iiber
Entstehung und Evolution der y-Partikel eingeordnet. Dabei konnte der bereits frither
vorgeschlagene Entstehungsmechanismus der y-Partikel weiterentwickelt werden. Im
Gegensatz zur bisherigen Interpretation [5,8,13], die y-Partikel innerhalb der y’'-
Ausscheidungen besden bereits im frilhen Stadium der Phasenseparation die
Gleichgewichtszusammensetzung der y-Phase, konnte eine chemische Evolution von Ni-
reichen Cluster liber sphérische y-Partikel hin zu plittchenférmigen y-Partikeln beobachtet
werden. Anders als in der Literatur behauptet, fithrt die Teilung der y’-Ausscheidungen
durch die y-Partikel nicht zu einer Verfeinerung der y/y’-Mikrostruktur, sondern zu einer
Verbreiterung der y’-GroBenverteilung, die damit deutlich von der theoretischen LSW-
Verteilung abweicht. Weiterhin wurde behauptet, dass mit der Teilung von 7y'-
Ausscheidungen eine Verbesserung der mechanischen Eigenschaften einhergehe. Im
Gegensatz dazu zeigen die im Rahmen dieser Arbeit durchgefiihrten Mikrohédrtemessungen
nach Vickers, dass die Hérte in Gegenwart der sphérischen oder plédttchenformigen vy-
Partikel am grofBten ist und es somit als wiinschenswert erscheint, die y-Partikel in den y’-

Ausscheidungen zu erhalten, anstatt deren Teilung zu provozieren.

Im Rahmen dieser Arbeit konnte gezeigt werden, welche Triebkréfte der Phasenseparation
zugrunde liegen. Dabei ist die initiale Triebkraft der Phasenseparation von y’'-
Ausscheidungen die Reduzierung der freien Gibbsschen Energie, was die Bildung Ni-
reicher Cluster zur Folge hat. Im weiteren Verlauf treibt die Minimierung der dadurch
entstandenen Oberfliche durch Koaleszenz der Ni-reichen Cluster die Phasenseparation

voran, wobei sphdrische y-Partikel entstehen. Werden die sphdrischen y-Partikel grof3er,
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steht die Minimierung der elastischen Energie im Vordergrund, weshalb eine
morphologische Transformation von sphérisch nach plattchenformig stattfindet. Auerdem
konnte die Identitit und chemische Entwicklung der y-Partikel aufgeklért werden und
somit frithere Interpretationen weiterentwickelt werden. Damit konnte ein wesentlicher
Beitrag zur Aufkldrung der Phasenseparation der y’-Ausscheidungen und damit zu der
bereits vor liber 50 Jahren gestellten Frage nach der Identitdt der y-Partikel geleistet

werden.
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