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Inhalt

In der vorliegenden Arbeit wurden Entmischung und Wachstumskinetik der
Ausscheidungen einer terndren Nigg1AlgsTis4 (in  at.%) Superlegierung, mittels
dreidimensionaler Atomsonde und Trans-missionselektronenmikroskopie, nach verschie-
denen Alterungszeiten bei 940 und 750°C untersucht. Die Hauptziele dieser Studie waren
dabei, die Quantifizierung der Entmischung sowie des Vergréberungsmechanismus und
das Verstehen der Verteilung der Legierungs-elemente auf atomarer Ebene. Die Ergebnisse
zeigen, dass Wachstum und Vergréberung der y*-Ausscheidungen im Frihstadium gemaR
den Vorhersagen der LSW-Theorie ver-laufen und im spéteren Stadium, durch die
Wechselwirkung elastischer Energien, beeinflusst werden. Diese Ergebnisse sind in sehr
guter Ubereinstimmung mit anderen Messungen an é&hnlichen Legierungssystemen.
Weiterhin wurden in der y‘-Phase Cluster-dhnliche Al- und Ti-reiche Bereiche identifiziert,

deren Umgebung Ni-reich ist und eine schwammfdrmige Morphologie aufweist.

Abstract

In the present work, the decomposition and kinetics of growth of precipitates in a ternary
Ni-8,5 at% Al-5,4 at% Ti superalloy after thermal treatment at 940 and 750°C for different
ageing times have been investigated by means of transmission electron microscopy and
three dimensional atom probe. The major goals of the present work were to quantify the
decomposition and the coarsening mechanism of the investigated precipitates, and the
understanding of arrangement of alloying elements at atomic scale. The results show that
growth and coarsening of y’-precipitates at the early stages follows the prediction of LSW-
theory and at later stages is strongly influenced by interaction of elastic energies. In
addition Al, Ti- as well as Ni enriched areas, having sponge-like morphology, have been
identified.
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Einleitung

Stationdr betriebene Gas- und Dampfturbinen sind ein bedeutender Baustein der
weltweiten Stromerzeugung. Um die Wirkungsgrade dieser thermischen Maschinen zu er-
héhen und somit die wirtschaftliche und ékologische Bilanz der Turbinen zu verbessern,
miussen die Feuerungs-, Abgas- und Materialtemperaturen angehoben werden. Das erfor-
dert neben rein konstruktiven Malinahmen weiterentwickelte Materialien mit besonderen
Hochtemperatureigenschaften fir die beanspruchten Komponenten, wie Leit- und Lauf-
schaufeln.

Hochtemperaturwerkstoffe sind Materialien, die oberhalb einer Temperatur von ca.
500°C langfristig fur mechanisch, thermisch und korrosiv stark beanspruchte Bauteile
eingesetzt werden kdnnen. Das Anwendungsfeld von Hochtemperaturwerkstoffen umfasst
die Gebiete Energietechnik, Antriebstechnik, chemische Industrie sowie Hittentechnik und
Maschinenbau. Aus der Energie- und Antriebstechnik, dem Turbinenbau fur Kraftwerke
und Flugzeuge, kommt die treibende Kraft fir die Entwicklungen der Ni-Basis-
Superlegierungen. Diese bieten ein breites Spektrum zur Legierungsbildung mit sehr hoher
Festigkeitssteigerung und gutem Kaorrosionsschutz und sind deshalb die zurzeit am
hochsten in der Kombination thermisch, mechanisch und korrosiv belastbaren Werkstoffe
[Birgel 2006].

Superlegierungen basieren auf Elementen der Gruppe VIII und bestehen meist aus
verschiedenen Kombinationen von Eisen, Nickel, Kobalt und Chrom ebenso wie kleinere
Mengen von Wolfram, Molybdan, Tantal, Niob, Titan und Aluminium. Es gibt die drei
Hauptklassen Nickel-, Eisen- und Kobalt-Basis Superlegierungen [Burgel 2006].

Das Zulegieren der Elemente Aluminium und Titan mit einer Gesamtkonzentration von
bis zu 15 % bewirkt nach mehrstufiger Warmebehandlung die Bildung einer L1,-
geordneten y‘-Phase Nis(Aly,Tiix), welche maligeblich fir die guten Festigkeitseigen-
schaften bei hohen Temperaturen verantwortlich ist. Die Verbesserung der Festigkeit durch
Zugabe von Al ist durch die damit verbundene starke Mischkristallhdrtung bedingt. Die

Substitution von Al durch Ti in der y*-Phase erhéht deren VVolumenanteil [Burgel 2006].



Ni-Basis Superlegierungen erhalten ihre guten mechanischen Eigenschaften durch die
Gegenwart von hohen VVolumenanteilen (bis zu 70 %) der geordneten Ausscheidungen, die
im y-Mischkristall feinstverteilt sind [Blavette et al. 2007].

Im Lauf der letzten sechzig Jahre beschéaftigten sich viele Arbeiten mit Ni-Basis
Superlegierungen, stets mit dem Ziel die Temperatur- und Korrosionshestandigkeit zu
verbessern [Burgel 2006]. Es gibt zahlreiche Studien zu Morphologie, Ordnung,
Wachstums- und Vergréberungskinetik sowie Diffusion [Karanuratne et al. 2001,
Miyazaki et al. 1994, Schmuck et al. 1997]. Auch der Einfluss verschiedener
Legierungselemente wurde weitreichend untersucht. Dabei gab es einige Studien an
bindren Ni-Al [Faulkner & Ralph 1972, Staron & Kampmann 2000] und Ni-Ti [Ardell
1970, Cerri 1990] Legierungen. Die Frihstadien der Alterung von Ni-Basis Legierungen
wurden ebenfalls in mehreren Arbeiten untersucht [Alam et al. 2010, Faulkner & Ralph
1972, Hein 1989, Staron & Kampmann 2000].

Eine groRe Anzahl von Monte Carlo Simulationen trug dazu bei, kinetische VVorgénge
besser zu verstehen, und die Bricke zwischen Experiment und Theorie zu schlagen
[Abromeit & Matsamura 2002, Pareige et al. 1999, Saito 1997].

Ardell vermutete einen Einfluss des Volumenanteils der Ausscheidungen auf das
Vergroberungsverhalten und modifizierte die Theorie der diffusionsbestimmten Partikel-
vergroberung nach Lifshitz und Slyozov sowie Wagner (LSW-Theorie) zur sogenannten
modifizierten LSW-Theorie (MLSW) [Ardell 1971]. Einige Jahre spéater zeigten jedoch
Chellman und Ardell, dass der Volumenanteil der Ausscheidungen nicht den geringsten
Einfluss auf ihr Vergroberungsverhalten hat [Chellman & Ardell 1974]. Auch Unter-
suchungen zu Nukleation, Wachstum und Vergrdberung der y*-Ausscheidungen von Hein
konnten keinen Einfluss des Volumenanteils auf die Vergroberungskinetik zeigen [Hein
1989].

Einige Arbeiten untersuchten die Auswirkungen von kohdrenten Spannungsenergien auf
das Phasengleichgewicht in Ni-Al-Ti Legierungen. Dabei konnte ein wesentlicher Einfluss
von thermodynamischen Triebkraften auf das Vergroberungsverhalten bewiesen werden
[Maebashi & Doi 2004, Miyazaki et al. 1994, Doi 1996].

Arbeiten von Njah und Dimitrov sowie von Hein kommen zu dem Ergebnis, dass die
Ausscheidungen im Friihstadium der Entmischung sphérisch und zuféllig in der Matrix
verteilt sind, spater jedoch kubische Gestalt annehmen und sich in der Matrix entlang
<100> ausrichten [Hein 1989, Njah & Dimitrov 1989].



Bis zu Uber vier GroRenordnungen der Auslagerungszeit beobachtete Hein ein sehr
trages Wachstum der y*-Ausscheidungen, das mit gangigen Wachstumstheorien uber-
einstimmt (LSW-Theorie, Ostwald-Reifung) [Hein 1989]. Auch Njah und Dimitrov
zeigten, dass die Kinetik der Vergroberung mit der des diffusionsgesteuerten Zusam-
menwachsens vertraglich ist. AuBerdem kamen sie zu dem Ergebnis, dass die Vergréber-
ungsrate von der Zusammensetzung der Legierung abhéngig ist, und dass auch das Ver-
haltnis von Al/Ti auf die Vergroberung Einfluss nimmt [Njah & Dimitrov 1989].

Trotz unzéhliger Arbeiten und vieler wichtiger Fortschritte auf dem Gebiet der Ni-Basis
Superlegierungen sind noch nicht alle Fragen geklart. Viele Potentiale sind noch unge-
nutzt.

Jungst veroffentlichten Hata et al. eine Studie an einer bersattigten Ni-Al-Ti Legier-
ung, in deren y‘-Ausscheidungen es nach zweistufiger Warmebehandlung zur Ausschei-
dung von y-Partikeln kam. Der Bildungsmechanismus dieser y-Partikel, die das Vergro-
berungsverhalten wesentlich hemmen, ist noch nicht vollstdndig verstanden [Hata et al.
2008].

Deshalb ist eine zentrale Frage dieser Arbeit, wie die Elemente innerhalb der y‘-Phase
auf atomarer Ebene verteilt sind bzw. wie die Ordnung innerhalb der Phase beschaffen ist

und charakterisiert werden kann.

In der vorliegenden Arbeit wurde eine Ni-Basis Superlegierung mit der Zusam-
mensetzung Nigs 1AlgsTis 4 (in at.%) untersucht. Das Ziel der vorliegenden Arbeit war es,
die Mikrostruktur der Superlegierung sowie die Phasenbildung und deren Phasengrenzen
zu untersuchen. Zur Untersuchung der Entmischung und der Zusammensetzung der
Ausscheidungen wurde die dreidimensionale Atomsonde eingesetzt (engl. three dimen-
sional atom probe, 3DAP). Die 3DAP ist ein Messgerat, welches es moglich macht, ein
atomgetreues dreidimensionales Abbild des untersuchten VVolumens zu visualisieren und
ein Massenspektrum sowie ein Tiefenprofil der Atomverteilung zu erstellen. Die Ent-
wicklung der Morphologie der y‘-Ausscheidungen wurde mit dem Transmissionselektron-

enmikroskop (TEM) verfolgt.



Die Arbeit ist wie folgt gegliedert:

Das Kapitel “Materialphysikalischer Hintergrund“ fiihrt in das Gebiet der Ni-Basis
Superlegierungen ein, erldutert die thermodynamischen Grundlagen und Kkristallogra-
phische Definitionen. Das Kapitel “Experimentelle Methoden“ beschreibt die Material-
und Probenherstellung sowie die experimentellen Verfahren. Danach werden die gewon-
nenen Ergebnisse der Messungen, im Kapitel “Ergebnisse* vorgestellt. Diese werden
anschlieBend im Kapitel “Diskussion* miteinander, sowie mit denen aus der Literatur
bekannten anderer Autoren, verglichen und diskutiert. Im letzten Kapitel werden die

wichtigsten Ergebnisse zusammengefasst.



1  Materialphysikalischer
Hintergrund

Ni-Basis Superlegierungen bilden eine besondere Werkstoffklasse mit einigen heraus-
ragenden Eigenschaften. Die charakteristischen Merkmale werden im folgenden Kapitel
anhand einiger Beispiele zundchst verdeutlicht. AulRerdem sollen grundlegende Zusam-
menhénge der Thermodynamik und den daraus resultierenden Triebkraften fur Bildungs-
und Umwandlungsprozesse in Legierungen dargelegt werden. Zuletzt werden Definitionen
aus der Kristallographie eingefihrt, die fur die Arbeit mit diesem Materialsystem und die

verwendeten Untersuchungs- und Analysemethoden erforderlich sind.

1.1 Allgemeines zu Ni-Basis Superlegierungen

Einige wichtige Merkmale von Ni-Basis Superlegierungen liegen darin, dass die Gitter-
struktur bis zum Schmelzpunkt durchgehend kfz ist, d.h. es brauchen keine gitter-
stabilisierenden Elemente hinzugefiigt werden. Auflerdem kdnnen sehr hohe Al-Gehalte
legiert werden, wodurch man Korrosionsschutz bis zu sehr hohen Temperaturen erreicht.
Mit anderen Basiselementen ist eine so hohe Festigkeitssteigerung durch Legierungs-
malnahmen nicht mdglich [Hornbogen 2001]. Der E-Modul von Ni ist mit 215 GPa bei
Raumtemperatur etwa so hoch wie der von Fe (210 GPa) und Co (213 GPa) [Hornbogen
2001, WeiRbach 2007]. Ni-Basis Superlegierungen zeichnen sich besonders durch eine
hohe thermische Langzeitgefligestabilitdt aus. Sie besitzen ausreichende mechanische
Eigenschaften hinsichtlich: Kriech- und Zeitstandfestigkeit; niederzyklischer Hoch-
temperatur-Ermudungsfestigkeit (HT-LCF)! und thermischer Ermiidungsfestigkeit (TF)?;
hoch-zyklischer Hochtemperatur-Ermiidungsfestigkeit (HT-HCF)® bei schwingenden Bau-
teilen sowie Mindestduktilitat und -z&higkeit. AuBerdem weisen Ni-Basis Super-
legierungen ausreichende Hochtemperatur-Korrosionsbestandigkeit auf, falls der Betrieb

nicht in inerter Atmosphdre erfolgt. Im Detail sind das: hohe thermodynamische Stabilitét

Y HT-LCF: High temperature - low-cycle fatigue.
2 TF: Thermal fatigue.
¥ HT-HCF: High temperature - high-cycle fatigue.



der Deckschicht bei gleichzeitig geringer Wachstumsrate der Deckschicht (parabolisches
Deckschichtwachstum mit geringer Wachstumskonstante); gute Deckschichthaftung fur
zyklische Bestandigkeit; ausreichendes Reservoir des deckschichtbildenden Elements fir
die Deckschichtnachbildung; geringe Loslichkeit fir Elemente aus der Umgebung (z.B.
Sauerstoff) und geringe Reaktionsbereitschaft mit nicht deckschichtbildenden Elementen;
keine Bildung schmelzflissiger oder flichtiger Phasen mit Elementen aus der Umgebung
bei Betriebstemperatur. Trotz hoher Bestandigkeit gegen mechanische, thermische und
chemische Beanspruchung sind Bauteile aus Ni-Basis Superlegierungen reproduzierbar in
der Herstellung sowie in der Be- und Verarbeitung. Weiterhin kdnnen kritische Fehler-
grolRen zerstorungsfrei geprift werden [Burgel 2006].

1.2 Thermodynamik von Legierungen

Wesentlich fur die hohe mechanische Belastbarkeit bei hohen Temperaturen ist die durch
Ausscheidung gebildete y‘-Phase, auf deren Entstehen, die Zusammensetzung, Struktur
sowie das kinetische Verhalten unter Temperatureinfluss in den folgenden Kapiteln im

Detail eingegangen wird.

1.2.1 Erstarrung von Schmelzen

Die feste und die schmelzflussige Phase von Metallen existieren bei der Temperatur Ty¢
gleichzeitig, sie sind miteinander im Gleichgewicht. Die Bedingungen, unter denen die
Phasen sich im Gleichgewicht befinden, sind thermodynamisch mit Hilfe der freien
Energie formuliert. Die freie Energie eines Stoffes ist demnach die Summe der freien
Energien aller Phasen, sie wird als G = H - TS (Gibbs*-Energie) oder auch als F = U - TS
(Helmholtz®-Energie) definiert. Unter der Annahme, dass in Festkérpern und bei den
Bedingungen des Einsatzes als Werkstoff der Druck meist als konstant angesehen werden
kann, gilt: G = F, p = const. [Hornbogen 2001].
Fur ein Gleichgewicht zwischen fester und fliissiger Phase gilt folgende Bedingung:

* Josiah Willard Gibbs (* 11. Februar 1839 in New Haven, Connecticut; + 28. April 1903 ebenda) war ein
US-amerikanischer Physiker.
® Hermann Ludwig Ferdinand von Helmholtz (* 31. August 1821 in Potsdam; 1 8. September 1894 in
Charlottenburg) war ein deutscher Physiologe und Physiker.
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Hy = Tyg - Sk = Hp — Tip = 5S¢ 1.1)

Beim Punkt Tys ist diese Bedingung erfullt, jeweils unter oder tber dieser Temperatur ist
die Phase mit der geringeren freien Energie stabil. Nach einigen Umformungen folgt aus
Gl. (1.1), dass mit zunehmendem Temperaturunterschied AT von der Gleichgewichtstem-

peratur Tyt ein zunehmender Unterschied der freien Energien AG zu erwarten ist:

Nach der Gleichgewichtslehre misste also mit der Abweichung AT = Ty — T von der
Gleichgewichtstemperatur bei T > Ty der schmelzflissige und bei T < Ty der feste
Zustand vorliegen, da in der N&herung, dass AHxs und ASks nicht von der Temperatur
abhangen, und nach einigen Umformungen weiterhin gilt:

AGyr = AT an
S Ty “ (1.3)

1.2.2 Keimbildung

In der Realitat erstarrt ein schmelzefliissiges Metall nicht genau unterhalb von Ty, sondern
erst nach einer gewissen Unterkiihlung, da die Oberflachenbildungsarbeit zunéchst groler
ist als der aus dem Ubergang in die neue stabile Phase resultierende Energiegewinn; man
spricht auch von der Keimbildungsbarierre. Unter der Annahme, dass ein Keim ein
kugelformiges Teilchen ist, findet Keimbildung aufgrund statistischer Fluktuationen
kleiner kristalliner Teilchen nur dann statt, wenn die Unterkiihlung der Schmelze ausreicht,
um den kritischen Keimbildungsradius r. zu tberschreiten. Ist r > r. kénnen die Keime
wachsen.

Nach Hornbogen ist die freie Enthalpie einer Keimkonfiguration AGX als Funktion des
Radius und der Temperatur die Summe aus der Umwandlungsenergie, die bei Unter-
kiihlung unterhalb von Ty frei wird, und der Grenzflachenenergie yys, die aufgebraucht
werden muss [Hornbogen 2001]:

4
AGK(rT) == 113 Ages(D + 4112 yp

3 (1.4)



mit Agks als die Energie der Phasenumwandlung pro Mol oder pro Volumen. Die kritische
KeimgroRe re, von der an ein Keim unter Abnahme der freien Energie weiterwachsen kann,
folgt damit zu [Hornbogen 2001]:

=l (L5)
Agyr
AG 7
) h>Tw=h
AGe |- =
|
0 Ilc —
Abbildung 1.1: Die Energie von Schwankungen
7 AG, abhéngig von deren Grofie bei T1 > T und
z T2 < Ty, I ist die kritische KeimgroRe, AGX, die
Aktivierungsenergie der Keimbildung

(Keimbildungsarbeit) [Hornbogen 2001].

1.2.3 Thermodynamik struktureller Phasenumwandlungen

Strukturelle Phasenumwandlungen sind Phasenlbergange im festen Zustand, die mit
Anderungen der Struktur und des Volumenanteils verbunden sind. Voraussetzung daftir ist
das Uberschreiten einer Phasengrenze im festen Zustand. Verschwindet bei einer Umwan-
dlung die ursprungliche Phase nicht vollstandig, weil sie thermodynamisch in einem Zwei-
phasengebiet ablauft, spricht man von einer Ausscheidungsreaktion, z.B. gezielte Geflige-
einstellung durch Ausscheidung der y‘-Phase in warmfesten y-Ni-Legierungen [Hornbogen
2001].

Die Umwandlungstypen struktureller Phasenumwandlungen werden anhand verschie-
dener Kennzeichen unterschieden. Es gibt diffusionsabhédngige Umwandlungen (weit-
reichend oder nur in der Umwandlungsfront), Umwandlungen mit auftretenden Struktur-
anderungen, die gekoppelte und gleichzeitige Bildung von zwei Phasen sowie die Um-
wandlung durch Scherung des Gitters der Matrixphase in das Gitter der Produktphase
[Hornbogen 2001].

Allen Phasenumwandlungen liegt eine thermodynamische Triebkraft zugrunde. Bei
Legierungssystemen mit temperaturabhéangiger Gleichgewichtskonzentration entmischt

(diffusionsbestimmte Umwandlung) sich die Legierung bei Abkihlung und zerféllt in zwei
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Phasen verschiedener Zusammensetzung (Anderung der Konzentration und des spezi-
fischen VVolumens), sofern gleichartige Atompaare eine niedrigere Energie haben als un-
gleichartige. Das ist der Fall, wenn der Paar-Vertauschungsparameter € > 0 gilt. Die Ver-
tauschungsenergie ¢, die gewonnen (¢ < 0) oder aufgewendet (¢ > 0) werden muss, wenn
man eine AB-Bindung aus zwei AA- bzw. zwei BB-Bindungen herstellt, ist [Haasen
1994]:

€= &g — 5 (€aa + €BB) (1.6)

mit den Wechselwirkungsenergien &;;. Auf eine weitergehende Betrachtung der Wechsel-
wirkung zwischen ndchsten Nachbarn und der Paarverteilung wird an dieser Stelle ver-

zichtet. Eine detaillierte Beschreibung der Hintergriinde ist bei [Haasen 1994] zu finden.

1.2.4 Festkorperdiffusion
Bei Hochtemperaturvorgangen ist die Diffusion der entscheidende Elementarprozess.
Durch das 1. Ficksche Gesetz ist der Diffusionskoeffizient D definiert [Burgel 2006]:

N dc
=7 Pa 17)
wobei J der Materialfluss der Atome in [m?s™], N die Anzahl der diffundierenden Atome,
A die betrachtete Diffusionsflache in [m?], ¢ die Konzentration der Atome in [Atome/m3]
und x eine Wegkoordinate in [m] ist. dc/dx ist der Konzentrationsgradient, der die Rich-

tung des Diffusionsstromes vorgibt [Birgel 2006].

s
000/00®@00®
000 ;000!®@00

000/0@ @000 Ahlm
000 i ®00/0®0 Abbildung 1.2: Zur Defi-
000,080/00 0" B-Alom  ition des Diffusionsstro-
00O j coe® ! ®00 mes. a) Die Stromdichte ist
o9, die pro Zeiteinheit durch
DC’ o 100, die Einheitsflache tretende
0.0 21 2 A_nzah_l von Tellchen._b)
0oL = Die Diffusionsstromdichte
0o o ist dem Konzentrations-
o5 g gradienten
o 31 < ACIAX = (Co- Cf) | AX
o5 1 > < proportional (1. Ficksches
° o Einheitsflache 0! Abstand Gesetz) [Gottstein 2007].
a) b)



Im betrachteten ternéren System Ni-Al-Ti ist die Konzentrationsanderung in Abhan-
gigkeit von Ort und Zeit von Interesse. Unter Einbeziehung der Kontinuitatsgleichung in
das 1. Ficksche Gesetz erhdlt man nach Gottstein das 2. Ficksche Gesetz, mit dc/dt als

Konzentrationsanderung pro Zeit, zu [Gottstein 2007]:

ac d%c

- Poz (1.8)

1.2.5 Ausscheidungsvorgange

Bei Legierungen, die in einem homogenen Mischkristallgebiet 16sungsgegliiht werden
konnen und bei der Abkiihlung in ein Mehrphasengebiet hineinlaufen, sind Ausschei-
dungsumwandlungen mdglich. Zuerst wird die Ausbildung eines Phasengleichgewichtes
durch geeignet schnelle Abkihlung unterdriickt. Dadurch entsteht ein Ubersattigter
Mischkristall. Damit ist eine treibende Kraft fur Aushartungsumwandlungen geschaffen.

Der Ausscheidungsprozess spielt sich in drei mdglichen Stadien ab [Burgel 2006]:

+  Keimbildung
Keimwachstum

*  Vergroberung/Reifung.

In Abbildung 1.3 ist die Abhdangigkeit des Teilchenvolumenanteils fy, des Teilchen-
durchmessers dr und des Teilchenabstandes At in den drei Stadien, von der Zeit dargestelit.
Wéhrend der Inkubationszeit bilden sich Keime der kritischen Grofe d*. Das an-

schlieBende Teilchenwachstum folgt meist einem t**

-Gesetz, wobei der Volumenanteil in
der Wachstumsphase annéhernd linear mit der Zeit zunimmt, bis er den Gleichgewichts-
endwert erreicht hat. Bei der Vergroberung, auch Ostwald-Reifung genannt, bleibt der Vol-
umenanteil fy etwa konstant, wahrend es zu einer Umldsung des Teilchengefliges mit

0,33

Vergroberung kommt. Hierbei wachst der Teilchendurchmesser nach einem t*°-Gesetz

[Biirgel 2006].
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Keimb. Wachstum Vergroberung

Abbildung 1.3: Zeitlicher
Verlauf der
TeilchengroRe, des -
abstandes sowie des -
volumenanteils bei der

dr - Keimbildung, dem

. . Wachstum und der

d === - _ Vergroberung (nach
™ N I - [Biirgel 2006]).

Vergroberung (Ostwald-Reifung)

Hat die B-Konzentration in der Matrix durch Entmischung den Wert der Loslichkeit
erreicht, befindet sich das Geflige dennoch nicht im Gleichgewicht. Nach Abschluss der
Wachstumsphase, in der sich der Volumenanteil bis zum Gleichgewichtsendwert erhéht
hat, kommt es zur Vergréberung bei konstantem Volumenanteil [Blrgel 2006, Haasen
1994]. Dieser um das Jahr 1900 von Wilhelm Ostwald® entdeckte Vorgang wird als
Ostwald-Reifung bezeichnet.

Bei gleichem Volumenanteil ist die Gesamtoberflache vieler kleiner Ausscheidungen
groRer, als die weniger Grober. Der stabile Gleichgewichtszustand ist dann erreicht, wenn
die Grenzflachenenthalpie minimal ist. Analog zur Kornvergroberung wachsen bei der
Teilchenvergroberung die grofRen auf Kosten der kleinen Partikel. Es setzt ein Diffusions-
strom ein von den Kleineren hin zu den groReren Teilchen, bis sich die kleinen schliellich
auflésen [Hornbogen 2001].

LSW-Theorie

Dabei ist die LSW-Theorie nach Lifshitz und Slyozov [Lifshitz & Slyozov 1961], sowie
Wagner [Wagner 1961] die anerkannteste VVergroberungstheorie die sich auf die Ostwald-
Reifung bezieht. Es wird die VVergroberung spharischer Partikel in einer homogenen Matrix
beschrieben. Der Materialtransport geschieht durch VVolumendiffusion. Mathematisch lasst

sich die Vergroberung mit einem t>*

-Gesetz beschreiben. Die LSW-Theorie ist allerdings
einigen Einschrankungen unterworfen und berticksichtigt z.B. elastische Verspannungen

oder die Grof3e der Ausscheidungen noch nicht. In den Arbeiten von Doi [Doi 1996] und

® Wilhelm Ostwald (* 2. September 1853 in Riga; 1 3. April 1932 in Leipzig), deutsch-baltischer Chemiker
und Nobelpreistrager (Chemie).
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Kawasaki [Kawasaki & Enomoto 1988] werden diese Einflussfaktoren einbezogen (s.
Kapitel 4.2 Entmischung nach den Warmebehandlungen).

1.3  Mikrostruktur und Phasen von Ni-Al-Ti

1.3.1 Der y-Mischkristall und die y*-Phase

Die y-Phase ist ein Substitutionsmischkristall mit der Struktur des kubischflachen-
zentrierten Gitters (F). Die verschiedenen Arten der Atome (Ni, Al, Ti) sind statistisch auf
den Gitterpldtzen verteilt. Die y‘-Phase besitzt ein kubisch-primitives Gitter (P), in
welchem die Nickelatome auf den Flachenmitten und die Aluminium- oder Titanatome auf
den Wirfelecken sitzen (s. Abbildung 1.4).

—

e 1@
Dl 'Y, , J===—T— " Abbildung 1.4: Kfz-Gitterstruktur und
( /— / = /_. / Gitterplatze der Ni-, Al- und Ti-Atome. Links:
v-Phase. Rechts: y'-Phase mit Ni auf den
(N AL T @\ O ALTI Mitten der Wiirfelflachen.

Die y-Phase bildet die Matrix, in welcher y* sowohl teilkoh&rent als auch kohé&rent aus-
scheidet. Die Zellenkanten der wirfelformigen Ausscheidungen sind aufgrund der &hn-
lichen Gitterparameter von y und y° exakt parallel, entlang der <001>-Richtung
ausgerichtet. Kleinere Ausscheidungen sind zusammenhangend mit der Matrix (koharent),
d.h. geringe Abweichungen der Gitterparameter werden (ber elastische Verzerrungen aus-
geglichen, welche zu Koharenzspannungen fiihren. Die y‘-Phase ist eine atomar geordnete
Phase, das macht es fiir Versetzungen schwer sie zu durchdringen. Die Ordnung behindert
die Versetzungsbewegung und verstarkt dadurch die Legierung [Bhadeshia 2010].

Aufgrund der unterschiedlichen Gitterparameter von y und y* tritt eine Fehlpassung o
auf, sie ist wie folgt definiert:

5= a, —apy
(ap +an)/2 (1.9)
Wobei a, und an die Gitterparameter der Ausscheidung, bzw. der Matrix bedeuten

[Hornbogen 2001].
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1.3.2 Phasen im Zustandsschaubild

In einem Legierungssystem begrenzter Loslichkeit nimmt die Loslichkeit der Stoffe in-
einander mit Absenkung der Temperatur ab. Das flihrt zur Existenz mehrerer Phasen,
abhéngig von der Konzentration der Legierungselemente und der Temperatur im System’.
Die y‘-geharteten Ni-Basis Superlegierungen befinden sich im punktierten Zweiphasenfeld
(v + v9), wie auf der Ni-Seite des binaren Ni-Al-Zustandsschaubildes® in Abbildung 1.5 zu
sehen ist. Der Existenzbereich fir den Ni-Mischkristall im bindren System, also die vy-
Phase, liegt dabei oberhalb von 90 at.% Ni, die y‘-Phase existiert im Bereich
75+£0,83at.% Ni. Im Zwei-phasengebiet vy +y‘ streben die Phasen aus
thermodynamischer Sicht der Zusammensetzung der entsprechenden Einphasengebiete
entgegen. Im terndren System verbreitert die Gegenwart von Ti die Grenze fur den
Existenzbereich von y* geringfugig und verschiebt sie zu einem etwas hoheren Ni-Anteil
zu 75,00 * 2,86 at.% (s. Abbildung 1.6).

Atom-% Al
30 49 50

NIAI ()
(B2)

ARRARERSRARARALARARRARNARRRRRRREN

Abbildung 1.5: Ni-Seite des Zustandsschaubilds Ni-Al

(MK: Mischkristall) [Burgel 2006]. Lage der Legierung

Nigg 1Alg s Tis 4 (in at.%) im bindren Phasendiagramm

(grtine Linie). Das Gleichgewicht beim Ldsungsgliihen

R ist mit LG, das Gleichgewicht bei der Warmebehand-
30 lung mit WB gekennzeichnet.

RERREARRERRRRRR

TT

I BHALNG

Masse-% Al

Das binare Phasendiagramm dient in diesem Fall dazu, eine Ubersicht tiber die Umwan-
dlungs- und Existenzbereiche der Phasen in Abhédngigkeit von Temperatur und Zusam-

mensetzung zu erhalten. Da es sich bei der im Rahmen dieser Arbeit betrachteten Le-

" Der Druck, der aus Griinden der Entropie beriicksichtigt werden miisste, wird bei dieser Betrachtung
vernachldssigt, siehe Kapitel 1.2 Thermodynamik von Legierungen.
® Eine Sammlung binarer Phasendiagramme ist bei Hansen und Anderko zu finden [Hansen & Anderko
1985].
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gierung um ein Dreistoffsystem (ternédr) handelt, muss fir eine genaue Betrachtung ein
ternéres Phasendiagramm herangezogen werden. Dabei erfordert die Darstellung eine
weitere Dimension. Im Konzentrationsdreieck Ni-Al-Ti ist die Zusammensetzung durch
einen Punkt festgelegt, die Temperaturachse steht senkrecht zur Zeichenebene [Hornbogen
2001]. In Abbildung 1.6 ist ein terndres Phasendiagramm fir das System Ni-Al-Ti bei
750°C dargestellt.

Ni-Al-Ti
750 °C
1013 hPa

Abbildung 1.6: Ternares Phasen-

diagramm fr Ni-Al-Ti bei 750°C

[Bhadeshia 2010]. Die Lage der

nominellen Zusammensetzung Cnom
Al wird durch den griinen Punkt markiert
Ni 0,90 0,80 0,7‘0 0,60 0,50 (Ni86,lA|8,5Ti5,4 (|n at%))

1.4 Kristallographische Definitionen

1.4.1 Translationsgitter, Gitterebenen und Gittervektoren

Kristalle konnen in eines der sieben Raumgitter nach Bravais®, kubisch, tetragonal,
orthorhombisch, hexagonal, monoklin, rhomboedrisch oder triklin eingeteilt werden. Der
in Abbildung 1.4 gezeigte kubischflachenzentrierte Kristall, oder allgemein die Elemen-
tarzelle, ist durch drei Basisvektoren aj, a,, as, aufgespannt. Der gesamte Kristall kann
durch Verschiebung der Elementarzelle entlang der drei Achsen um ganzzahlige Vielfache

m, n, o aufgebaut werden

V= ma, + na, +oasz - (1.10)

% Auguste Bravais (* 23. August 1811 in Annonay, Frankreich; 1 30. Mérz 1863 in Le Chesnay),
franzdsischer Physiker und Mitbegriinder der Kristallographie.
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Auch die Lage eines Atoms in der Elementarzelle ist von einem gewéhlten Nullpunkt aus
durch einen Vektor und ein Zahlentripel u, v, w, das kleiner als 1 ist, beschreibbar

A= ua, +va, + was . (1.11)

Das Zahlentripel beschreibt nicht nur die Lage eines Atoms sondern auch eine Richtung im
Raum. Fir die Bezeichnung einer Raumrichtung oder einer Gitterebene wird ein primitives
Zahlentripel h, k, 1, die Millerschen®® Indizes (Angabe ohne einen gemeinsamen Teiler)
verwendet, z.B. [213]. Die in Tabelle 1.1 gezeigte Nomenklatur legt eindeutig die Art

einer solchen Angabe fest.

Tabelle 1.1: Nomenklatur von Gitterebenen und Gittervektoren. Die spezifische Angabe bezeichnet eine
bestimmte Ebene oder Richtung, die Angabe als Typ alle dazu &quivalenten Ebenen oder Richtungen.

Spezifisch Typ

{
<>

Gitterebene (...)
Gittervektor [...]

Dabei beschreibt die Angabe {100} fur eine Gitterebene, die durch ihre Schnittpunkte mit
den Kiristallachsen festgelegt ist, wegen der Translationssymmetrie alle dazu dquivalenten
Ebenen (100), (100), (010), (010), (001) und (001) [Reimer 1967]. Diese Angaben
entsprechen den sechs Flachen eines Wirfels. Negative Indizes werden dabei durch einen

Strich daruber gekennzeichnet (s. Abbildung 1.7).

(001) Abbildung 1.7: Lage der
a) Wiirfelebenen {100},
b) Dodekaederebenen
{110} und c) Oktaeder-
ebenen {111} in
kubischen Kristallen

[Reimer 1967].

(100) (110)

(010}
7

/

0 0

a) b)

Der Gitterparameter, welcher zur Beschreibung des Kristalls dient, ist entweder eine

Seitenlange der Elementarzelle oder ein Winkel zwischen den Kanten der Zelle. Umfang-

9 willian Hallowes Miller (* 6. April 1801 in Velindre, Carmarthshire, Wales; + 20. Mai 1880 in
Cambridge), britischer Mineraloge, Kristallograph und Physiker.
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reiche Tabellenwerke®* beinhalten Angaben der Gitterparameter verschiedener Stoffe. Des-
halb soll an dieser Stelle darauf verzichtet werden, die Berechnungsgrundlage zu erdrtern.
Der Gitterparameter flr eine Ni-Elementarzelle betrdgt a = b = ¢ = 0,356 nm. Die Winkel
betragen a. = =y = 90°.

Eine weitere wichtige Ldngenangabe in der Elementarzelle ist der orthogonale Abstand
zweier Netzebenen. Der Netzebenenabstand ist die kiirzeste Entfernung zwischen zwei zu-
einander parallelen Netzebenen.

a

dpp = ———
SN Y

Wobei d der Abstand der Netzebenen und a der Gitterparameter ist. Die Millerschen In-

(1.12)

dizes h, k, | stehen flr die Richtung im vektoriellen Raum der Elementarzelle.

1.4.2 Darstellung der Orientierung und Beugungsbilder

Zur raumlichen Darstellung kristallographischer Achsen wird eine Orientierungskugel ver-
wendet, auf der jeder Punkt der DurchstoBpunkt einer Ebenennormalen ist. Mit Hilfe einer
stereografischen Projektion kann die Orientierungskugel zweidimensional dargestellt wer-
den [Gottstein 2007].

(111)

* v
(001) (012) (©11)

Abbildung 1.8: Darstellung von Orientier-
ungen: a) R&umliche Lage der {100}-
Ebenen bei (001)-Projektion, b) Standard-
Projektion eines kubischen Kristalls in
(001) und c) (001)-Lage sowie d)
rdumliche Lage der (011)-Ebene bei (001)-
Projektion und e) das Standarddreieck

c) d) [Gottstein 2007].

1 Umfangreiche Tabellenwerke iiber Eigenschaften verschiedener Atomsorten zu finden in [Miller 1989].
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Trifft z.B. ein Elektronenstrahl auf den Kristall, entstehen je nach Orientierung des
Kristalls unterschiedliche Beugungsmuster®?, die fiir die jeweilige Orientierung des Kris-
talls charakteristisch sind [Edington 1974]. Da im TEM die Kanten der y*-Ausscheidungen
nur in der {001}-Richtung sichtbar sind, ist es flr eine Analyse der Mikrostruktur not-
wendig, die Probe bzw. Kristallite in der Probe durch Verkippen des Probenhalters um
zwei Achsen, in die richtige Orientierung zu bringen. Die Winkel zwischen den Orien-
tierungen lassen sich entweder berechnen oder aus Tabellenwerken entnehmen. Die
Beugung von Elektronenstrahlen an Gitterebenen in Kiristalliten wird in Kapitel 2.4
Transmissionselektronenmikroskopie detailliert erldutert. In Abbildung 1.9 sind TEM-
Aufnahmen einiger Beugungsmuster (SAD-Aufnahmen, engl. Selected Area Diffraction)

bestimmter Orientierungen dargestellt.

Abbildung 1.9: TEM Beugungsmuster (SAD) der Legierung Nigg 1AlgsTis 4 (in at.%) nach verschiedenen
Warmebehandlungen (kfz-Struktur). a) [001]-Orientierung (LG), b) [111]-Orientierung (LG + 750°C fiir
6 h) und c) [122]-Orientierung (LG + 750°C fiir 48 h). Die Uberstrukturreflexe (kleinere,
intensitatsschwéchere Punkte) entstehen durch die geordnete Struktur des Gitters.

12 Eine Sammlung von Beugungsmustern verschiedener Orientierungen ist bei Edington [Edington 1975] zu
finden.
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2 Experimentelle Methoden

Der Schlussel zum Verstandnis der Eigenschaften von Materialien ist die Kenntnis der
physikalischen Grundlagen. In diesem Kapitel soll die physikalisch, messtechnische Basis
flr die Untersuchung der vorliegenden Legierung geklart werden. Es untergliedert sich in
die Bereiche Material, Probenpréaparation, Dreidimensionale Atomsonden Mikroskopie
und Transmissionselektronenmikroskopie. Es werden die Verfahren und Messmethoden

und deren physikalisch zugrunde liegenden Prinzipien und Einschrankungen erlautert.

2.1 Material

2.1.1 Legierungsbildung

Die Legierung mit der internen Legierungsnummer 1203 wurde nach dem Prinzip der
Hochfrequenz-Induktionserwdrmung mit Levitation (lat. Levitas = Leichtigkeit) unter
Argonatmosphére (8*10° hPa)*® hergestellt. Dieses Kalttiegelschmelzverfahren funk-
tioniert nach dem Prinzip eines Magnetfeldverdichters. Der Tiegel besteht aus mehreren
wassergekuhlten, separierten Segmenten, die bertihrungslos von einer wassergekhlten als
Priméarinduktor dienenden Spule umgeben sind. Der Tiegel befindet sich in einem Glas-
zylinder mit Ventilanschlissen der evakuiert und gegebenenfalls kontrolliert mit Inertgas
geflutet werden kann.

Wird die Spule von Mittelfrequenzstromen durchflossen, induziert das dabei ent-
stehende Magnetfeld entsprechende Strome in dem Tiegel. Die Stréme im Tiegel wiede-
rum erzeugen Mittelfrequenzstrome in der Last, also dem aufzuschmelzenden Material. Es
entsteht ein magnetisches Dipolmoment, das mit dem &uReren Feld in Wechselwirkung
tritt, wodurch das Material in der Schwebe gehalten und durch Joulesche Warme

aufgeheizt bzw. geschmolzen wird [Sahm et al. 1999]. Aufgrund der gerichteten Feldlinien

13 Alle Druckangaben in dieser Arbeit werden in hPa (Hektopascal, 1 hPa = 1 mbar = 100 Pa) gemacht.
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findet eine homogene Durchmischung durch eine Strdmung in der Schmelze statt. In
Abbildung 2.1 ist der schematische Aufbau eines solchen Kaltwandtiegels dargestellt.

A

(5——HF-Spule

o

Tiegelsegment

A

Schmelze
(Last)

A

Abbildung 2.1: Schematische Darstellung
des Aufbaus und der Schmelzcharakteris-
tik eines induktiven Kaltwandtiegels.

A

Zuerst wurde eine Vorlegierung mit den Bestandteilen Ni und Ti erschmolzen und in
einem erneuten Durchgang das Al hinzu legiert. Die Ausgangsmaterialen lagen in Form
von Barren mit den in Tabelle 2.1 aufgelisteten Anteilen, Reinheitsgraden und Schmelz-
temperaturen vor. Die Energiezufuhr wurde gestoppt sobald das Material aufgeschmolzen
war und einige Zeit in der Schwebe gehalten wurde, so dass sich eine homogene Mischung
bilden konnte. Eine Kontamination der Schmelze mit Tiegelmaterial ist so gut wie ausge-
schlossen. Der auf diese Weise hergestellte Ingot wurde mehrmals (bis zu 5 mal)

umgeschmolzen, um eine homogene Verteilung der Legierungselemente zu erreichen.

Tabelle 2.1: Anteil, Reinheitsgrad und Schmelzpunkt der Legierungskomponenten.

Element Anteil [at.%)] Reinheitsgrad [%] Schmelzpunkt [°C]
Nickel (Ni) 86,1 99,99 1455
Aluminium (Al) 8,5 99,999 660
Titian (Ti) 54 99,99 1668

2.1.2 Warmebehandlung

Die mechanischen Eigenschaften des y‘-geharteten Ni-Basis Werkstoffs wurden nach dem
GiefRen des Ingots mit einer klassischen zweistufigen Warmebehandlung gezielt eingestellt.

Die dabei verfolgten Ziele waren:
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» homogenes Verteilen der Legierungselemente;
»  Abbau von herstellungsbedingten Eigenspannungen;

» gezieltes Einstellen der y*-Morphologie.

Die zwei Stufen der Warmebehandlung waren eine homogenisierende Losungsglihung
und eine Ausscheidungshartung, bei der GrolRe und Morphologie der y‘-Phase gezielt ein-
gestellt wurde. Das Ldésungsgliihen des Ausgangsmaterials fir alle Proben erfolgte bei
940°C fir 45 min. Das Einstellen der y*-Morphologie fand bei 750°C fir je 6, 12, 48 und
99 h statt, so dass die in Tabelle 2.2 dargestellten Zustdnde fir die Untersuchung zur
Verfligung standen. Zustand 1 stellt die Referenzprobe dar, die nach dem Ldsungsglihen

keiner weiteren Warmebehandlung unterzogen wurde.

Tabelle 2.2: Zusténde nach verschiedenen Warmebehandlungen.

Zustand Losungsgegliht Warmebehandelt
1 940°C 45 min - -
2 940°C 45 min 750°C 6h
3 940°C 45 min 750°C 12 h
4 940°C 45 min 750°C 48 h
5 940°C 45 min 750°C 99 h

Der Ofen wurde wihrend jeder Warmebehandlung mit Argon, bei einem leichten Uber-
druck gegeniiber dem Atmospharendruck, beaufschlagt. Jeweils nach dem Ldsungsgliihen
und nach der Warmebehandlung erfolgte das Abschrecken in Eiswasser.

Der Volumenanteil der y*-Phase hangt von der chemischen Zusammensetzung und der
Temperatur ab. Abbildung 2.2 zeigt die Ni-Seiten zweier terndrer Phasendiagramme Ni-
Al-Ti flr verschiedene Temperaturen. Fir eine bestimmte chemische Zusammensetzung
wird mit steigender Temperatur der Anteil der y-Phase gréRer und der Existenzbereich von

v + v kleiner, womit der y*-Anteil abnimmt.
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v
0,90 0,80 0,70 0,90 0,80 0,70
ca. 750 °C <——— Ni ca. 940 °C &——— Ni

Abbildung 2.2: Ternéres Phasendiagramm Ni-Al-Ti. Links: Anteil der Phasen bei der Ausscheidungs-
hértungstemperatur 750°C. Rechts: Anteil der Phasen bei der Losungsgliihtemperatur 940°C [Bhadeshia
2010].

Bei hoherer Temperatur werden die Ausscheidungen aufgeldst (Losungsgliihen), durch
anschlieBendes Warmebehandeln bei geringerer Temperatur kann eine gleichméafRige und
feine Verteilung der starkenden Ausscheidungen eingestellt werden (Ausscheidungshar-
ten). Superlegierungen beinhalten im Allgemeinen sehr hohe VVolumenanteile an Ausschei-

dungen.

2.2 Probenpraparation

2.2.1 Probenpréparation flr die dreidimensionale Atomsonde

Die Geometrie der Proben flr die Untersuchungen mit der 3DAP sollte die Form einer
scharfen Nadel mit moglichst gleichmaRigem Querschnitt haben. Der Radius an der Spitze
der Nadel sollte 20 - 50 nm betragen [Miller & Smith 1989].

Das Ausgangsmaterial in Form eines dinnen Plattchens wurde durch mechanisches
Polieren mit Schleifpapier mit steigender Kérnung von 600 auf 1000 auf eine Dicke von
ca. 400 um gebracht. Mit einer S&ge wurden ca. 10 mm lange Streifen mit annahernd
quadratischem Querschnitt abgetrennt. Durch mechanisches Polieren mit einer Kérnung
von 600 wurden die Proben auf einen ann&hernd quadratischen Querschnitt mit einer
Seitenlange von ca. 250 um gebracht. Um zu vermeiden, dass eine sébelférmige Probe

entsteht, ist es wichtig, dass das Seitenverhaltnis weniger als ca. 8 % von 1:1 abweicht
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(empirisch ermittelte Abweichung). Um eine gleichmalige und gute -elektrische
Leitfahigkeit zu gewahrleisten wurde die Oxidschicht der diinnen Stédbchen durch Rollen
zwischen zwei Bléttern Schleifpapier der Kérnung 800 abgetragen. Die Proben-Rohlinge
wurden in ein Stutzréhrchen aus Kupfer (ca. 10 - 15 mm lang), gequetscht, um die
Handhabung wéhrend der weiteren Schritte zu erleichtern. AuRerdem ist Kupfer ein guter
elektrischer und thermischer Leiter bei kryogenen Temperaturen, nicht magnetisch, einfach
herzustellen und kostenginstig.

Das elektrochemische Polieren fand bei Raumtemperatur in zwei Stufen statt. Die auf
einem Manipulator angebrachte Probe konnte dabei jeweils durch ein Mikroskop mit 40-
facher VergroRerung beobachtet werden. Bei der ersten Stufe wurde ein Elektrolyt aus
15 % Perchlorséure und 85 % Essigsaure verwendet. Die Probe war dabei als Anode, die
Gegenelektrode aus Platin als Kathode geschaltet. Die angelegte Spannung zwischen Probe
und Kathode betrug 10 - 20 V Gleichstrom bei einer Stromstérke von ca. 600 mA. Die
Grenzflache zwischen Elektrolyt und Luft wurde dabei zum Polieren genutzt. Unter
kontinuierlichem Auf- und Abbewegen der Probe im Elektrolyt bildete sich eine Taille aus.
War die Taille ausreichend diinn, genligten kurze Spannungsimpulse bis das Ende unter
seinem Eigengewicht abriss. Abbildung 2.3 zeigt den schematischen Aufbau der beiden
Schritte der elektrolytischen Probenpréparation.

[ P—
',—..-.
%
Probe / / Elektrolyt
inerte Flussigkeit
\ ) (CCl,)
Grobpolieren (Stufe 1) Feinpolieren (Stufe 2)

Abbildung 2.3: Schematischer Aufbau der zwei Schritte des elektrolytischen Polierens. Links: Grob-
polieren. Rechts: Feinpolieren [Miller & Smith 1989].

Durch das Feinpolieren, die zweite Stufe, erhielt die angespitzte Probe eine feine
scharfe Spitze mit einem Durchmesser im Bereich 10 - 100 nm. Der verwendete Elektrolyt
bestand aus 2 % Perchlorséure und 98 % 2-Butoxyethanol. Die korrespondierende Elek-
trode war ein aus Platindraht geformter Ring mit einem Durchmesser von ca. 3 mm. Der
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Polierspannungsbereich war vergleichbar dem beim Grobpolieren. Der Ring wurde mit
dem Elektrolyt benetzt, so dass sich in ihm eine Linse ausbildete. Die Probe und die Ge-
genelektrode waren auf einem Manipulator angebracht und konnten durch ein Licht-
mikroskop bei 40-facher VergroRerung beobachtet werden. Durch eine gleichméaRige Hin-
und Herbewegung der Probenspitze an der Grenzflache Elektrolyt-Luft bildete sich eine
feine Taille aus. Das Ende der Spitze wurde zuletzt in das Innere der Linse gezogen und
durch sehr kurze Spannungsimpulse abgetrennt. AbschlieRend erfolgte die Reinigung der
polierten Spitze im Methanol-Tauchbad.

In Abbildung 2.4 ist eine Probenspitze nach dem elektrolytischen Polieren zu sehen,
die fur die Untersuchungen mit der dreidimensionalen Atomsonde geeignet ist. Der Durch-
messer an der Spitze betragt ca. 50 nm, die dunklen Bereiche reprasentieren die y‘-Phase,

die hellen Bereiche die y-Phase.

Abbildung 2.4: TEM Aufnahme einer Probenspitze, die fir die dreidimensionale Atomsonde geeignet ist.

2.2.2 Probenpréparation fir das TEM

Fur die TEM-Untersuchungen wurden Scheiben mit einem Durchmesser von 3 mm und
einer Dicke von 250 um aus dem Material gestanzt. Die Scheiben wurden von beiden
Seiten bis auf eine Dicke von 100 um geschliffen. Zuletzt wurden durch Elektropolieren
(TENUPOL-5, STREURYS) in einer Losung aus 10 % Perchlorsaure, 90 % Ethanol und 7 g
Thioharnstoff bei Temperaturen zwischen -20 und -15°C dinne Folien hergestellt. Die

Spannung betrug dabei ca. 50 V und die Stromstarke lag etwa zwischen 50 - 90 mA.
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2.3 Dreidimensionale Atomsonden Mikroskopie

2.3.1 Feldionenmikroskopie

In der Feldionenmikroskopie (FIM) werden durch Feldionisation positiv geladene
Gasatome dazu genutzt, hochaufgeloste Bilder der Oberflache einer festen Probe zu
erzeugen. Die nadelférmige und stromleitende Spitze sollte einen Endradius von ca. 20 -
50 nm haben. Die Spitze wird bei ca. -174°C untersucht. Durch ein angelegtes elektrisches
Feld werden ionisierte Bildgasatome auf einen Schirm beschleunigt und dort sichtbar
gemacht. Der Vorgang wird im Folgenden detailliert beschrieben.

In die Kammer, in der zunachst ein Ultrahochvakuum herrscht (UHV, 10”° hPa), wird
Inertgas (typischerweise He oder Ne) bis zu 10™ hPa eingeleitet. Ein hohes elektrisches
Feld wird an die Probe angelegt, dadurch werden die Atome des Bildgases polarisiert und
zu der Spitze der Probe gezogen. Ist das elektrische Feld hoch genug, werden die
Gasatome feldionisiert, wobei ein Elektron des Gasatoms durch die Oberflachenbarriere
der Probe auf ein freies Energieniveau getunnelt wird. Dabei bleibt ein positiv geladenes
Gasatom nahe der Oberflache der Probenspitze zuriick (siehe Abbildung 2.5) [Wagner
1982].

polarisiertes Gas Atom

&)
Bildgasionen Kegel

Ly 3
3\ %
% \ i1 lonisation i
Y ‘\ \ onisa Feldionisations Zone
\ A

A 3 ’ii
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\ \ _
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3 3 ;
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..... @
191010 000000010 @ -
. "‘ "‘."'. durchschnittliche
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Abbildung 2.5: Prinzip der Bildentstehung im FIM. Nur die schraffierten Atome werden dargestellt [Wagner
1982].

Das elektrische Feld an der Spitze der Probe ist umgekehrt proportional zu dem Radius
der Spitze. Deshalb ist es notwendig den Radius der Spitze zu reduzieren, um das nétige
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elektrische Feld erreichen zu kénnen. Betragt der Radius der Spitze 20 - 50 nm, wird mit
einer Spannung von 5 - 10 kV gearbeitet. Die positiv geladenen Bildgasionen werden
beschleunigt und fliegen zur Kanalplatte. Dort findet eine Ladungsvervielfachung statt
und die dabei entstehende Elektronenwolke erzeugt das Bild auf einem fluoreszierenden
Schirm. Das entstehende Bild entspricht in etwa der stereografischen Projektion der Ober-
flachenstruktur der Spitze der Probe in atomarer Auflosung. Die erreichbare VVergrolierung
der Oberflache kann mit folgender Gleichung bestimmt werden:
R

r-fp

Dabei ist M die VergrélRerung, R der Abstand zwischen Kanalplatte und Spitze, r der

M= 2.1)

Radius der Spitze und B (p =6) der Kompressionskoeffizient des Bildes, welcher die
Abweichung von der stereografischen Projektion beschreibt. Somit kdnnen VergroRer-
ungen von 10° - 10'-fach erreicht werden [Kindrachuk 2005]. In Abbildung 2.6 ist ein
typisches Bild eines FIM dargestellt.

Abbildung 2.6: Neon Feldionen-Bild (T = -173°C, Pye = 10™ hPa) einer Probe des Zustandes LG + 750°C
fiir 48 h. Zu sehen ist die y-Phase (A), welche die y*-Phase (B) umgibt.

Wird das elektrische Feld erhoht, werden Atome von der Oberflache der Probenspitze
durch Feldverdampfung sukzessiv geldst. Es ist wichtig, dass das elektrische Feld hoher ist
als das kritische Verdampfungsfeld, welches von der chemischen Zusammensetzung der

jeweiligen Phase abhéngt. Die Verdampfungsrate kann durch die Spannung sehr gut
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kontrolliert werden, so dass sich nur ein paar Oberflachenatome l6sen. Die Feldstarke F an
der Spitze ist durch folgende Gleichung beschrieben:
U
F= ﬁ , (2.2)
dabei ist Upc die Spannung an der Spitze, k ein Geometriefaktor und R der
Kriimmungsradius der Spitze [Muller 1951].

Mit dem FIM kann, wie in Abbildung 2.6 gezeigt, ein Bild von prominenten Bereichen
einer Probenspitze dargestellt werden. Im Rahmen dieser Arbeit wird das FIM in erster
Linie zum Entwickeln der Spitze eingesetzt, da nach dem elektrolytischen Polieren die
Spitze noch nicht ideal kugelformig ist. AufRerdem befinden sich Oxidreste und kleinere
Verunreinigungen auf ihrer Oberflache. Durch Verdampfen exponierter Atome werden
Unebenheiten ausgeglichen und die Form einer Kugel angenéhert. Je nach Durchmesser
der Spitze betragt die beim Entwickeln angelegte Spannung 3 - 5 kV.

2.3.2 Dreidimensionale Atomsonde

Die dreidimensionale Atomsonde, eine Kombination aus einem Flugzeitmassen-
spektrometer und einem Feldionenmikroskop, ist ein analytisches Mikroskop, mit welchem
die dreidimensionale Verteilung der verschiedenen Elemente einer Probe auf atomarer
Ebene dargestellt werden kann [Miller & Smith 1989].

Das Experiment wird nach Entwickeln der Spitze und anschlieBendem Entfernen des
Bildgases durch Evakuieren der Kammer auf 10° hPa bei ca. -200°C gestartet. In
Abbildung 2.7 ist die Funktionsweise der 3DAP schematisch dargestellt. Die Ober-
flachenatome der Probenspitze werden durch eine zusatzliche Uberlagerung der anlie-
genden Spannung Upc mit einem negativen Hochspannungspuls Up zwischen Spitze und
Blende feldverdampft. Der Hochspannungspuls betragt typischerweise 20 % des Wertes

der anliegenden Spitzen-Spannung mit einer Pulsfrequenz von 1 kHz.
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Abbildung 2.7: Schematische Darstellung der Funktionsweise der dreidimensionalen Atomsonde. Eine
Probenspitze, deren Spitzenradius R < 50 nm betragt, wird mit der Spannung Upc beaufschlagt. Der (iber-
lagerte Hochspannungspuls Uy flihrt dazu, dass Atome der Oberflache verdampft und durch das elektrische
Feld in Richtung der Multikanalplatten beschleunigt werden. Die Ladungswolke, die sie dort auslésen, wird
am Detektor erfasst und ausgewertet.

Die von der Spitze gelosten Atome fliegen auf die Multikanalplatten (MCP, engl. multi
channel plates). Dort l6sen sie eine Elektronenkaskade aus, die detektiert und im Flug-
zeitmassenspektrometer analysiert wird. Das Detektorsystem der 3DAP, CAMECA, setzt
sich aus den Multikanalplatten und einem 10x10 cm? grofRen Detektor zusammen. Der
Detektor besteht aus einem Feld von 100 Multianoden mit einem parallelen Zeitauf-
zeichnungssystem. Die auf den Multikanalplatten eintreffenden lonen erzeugen Sekundér-
elektronen, die dabei vervielfacht werden. Diese Elektronenwolke fliegt auf den Multi-
anodendetektor und trifft auf verschiedene Anoden. Die Lage des verdampften lons kann
prazise bestimmt werden, wenn mindestens drei Anoden getroffen werden [Blavette 1996].
Die Zeitmessung startet mit einem Puls und wird gestoppt sobald an der Multikanalplatte
ein Spannungsabfall registriert wird.

Damit ist die Flugzeit bekannt und man erhélt die spezifische Ladung (das Verhaltnis
von Masse-zu-Ladung in [u/e]) fiir jedes detektierte lon:

m_ 2eUg t® 2.3)
n d?
hier ist Uyt = Upc + Up die Gesamtspannung, die an der Probe anliegt, d ist die Ent-
fernung, die das lon zwischen Probe und TOF-Detektor zuriickgelegt hat und e ist die

Elementarladung. Das gleichméaBige Verdampfen der Spitzen-Atome wird dadurch er-
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reicht, dass der Uberlagerte Hochspannungspuls computergesteuert ist. Somit wird die
Feldverdampfungsrate (Zahl der lonen je Zahl der Pulse) konstant gehalten.

Aufgrund der wabenférmigen Struktur der Multikanalplatten und des damit verbun-
denen Abstandes der einzelnen Réhrchen zueinander kdnnen nur 60 % der eintreffenden
lonen detektiert werden. Die laterale Auflésung der 3DAP ist von der Bestimmung des
Ladungsschwerpunktes am Detektor, Abweichungen von der angenommenen Flugbahn
und der nicht exakt bekannten elektrischen Feldverteilung an der Spitze abhéngig [Miller
& Smith 1989].

Das Visualisieren und Verarbeiten der Daten wurde mit dem Programm Tap3Ddata
von D. Da Costa und A. Bostel. vorgenommen. Um brauchbare Informationen zu erhalten

missen die Daten mit statistischen Methoden weiterverarbeitet werden.

2.3.2.1 Massenspektrum

Im Massenspektrum wird die Gesamtzahl aller detektierten Ereignisse jeder spezifischen
Ladung gezeigt. In Abbildung 2.8 ist das Massenspektrum einer y‘-Ausscheidung
dargestellt. Da beim Einbauen der Proben und deren unterschiedlicher AbmaRe und Geo-
metrie der Abstand zwischen Probenspitze und Detektor nie exakt reproduzierbar ist, muss
zunéchst eine Korrekturrechnung der Flugzeit vorgenommen werden. Derart setzt man die
Fenster flr die detektierten Atome im Massenspektrum richtig. Dabei dient das in der
Legierung am haufigsten vorkommende Atom oder lon mit spezifischer Ladung, in diesem
Fall ®®Ni**, zur Orientierung. Da aus der Literatur bekannt ist, dass *®Ni** in diesem
Zustand am haufigsten vorkommt, muss der grélite Peak im Massenspektrum exakt bei
29 u/e liegen. Mit folgender Formel lasst sich die tatsachliche Flugzeit tyorr berechnen:
Mmes (2.4)

tkorr = tmes )
Mtab

wobei tmes die gemessene Flugzeit ist, mmes die gemessene Masse des lons und myey, die
Masse des lons laut Tabelle. Nach dieser Korrekturrechnung liegt der héchste Ausschlag
fur das Element Nickel im Ladungszustand *®Ni** genau bei 29, damit ist die Flugzeit
korrigiert. In Tabelle 2.3 sind die am hdufigsten vorkommenden Ladungszustdnde sowie

die Isotopenhaufigkeit flr die untersuchten Elemente Ni, Al und Ti dargestellt.
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Tabelle 2.3: Die Legierungselemente mit ihren am haufigsten vorkommenden Ladungszustanden und der
prozentualen Haufigkeit der verschiedenen Isotope (Werte in Klammern). Die im Rahmen dieser Arbeit
gemessenen Ladungszustande sind fett dargestellt [Miller & Smith 1989].

Element Ladungszustand Isotopenh&ufigkeit [%]
Nickel 2+, +, (3+) *8Ni (67,8), ©°Ni (26,4), ®'Ni (1,61), ®Ni (3,71), ®Ni (0,95)
Aluminium 2+, +, 3+ 2T Al (100)
Titan 2+, 3+, + Ti (8,0), 'Ti (7,5), ®Ti (73,7), ®Ti (5,5), °°Ti (5,3)
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Abbildung 2.8: Massenspektrum einer y‘-Ausscheidung in der Legierung Nigg 1AlgsTis 4 (in at.%).

2.3.2.2 Visualisierung der Atome

Nach der Korrektur der Flugzeit und dem Zuweisen der Fenster flr jedes Atom oder lon
mit spezifischer Ladung kann die Verteilung der Atome im untersuchten VVolumen der Pro-
be dreidimensional dargestellt werden. Mit dem Programm Tap3Ddata ist es u.a. moglich,
den verschiedenen Atomsorten Farben zu zuweisen und sie bei der Visualisierung unab-
hangig voneinander ein- und auszublenden. Abbildung 2.9 zeigt die Visualisierung der

Atomverteilung einer Probenspitze.
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NN® AI® Ti®

Abbildung 2.9: Atomgetreue Visualisierung einer Probenspitze. Die y-Phase ist reicher an Ni, der erhdhte
Anteil an Al und Ti in der y‘-Phase ist gut zu erkennen (Nigs 1Alg5Tis 4 (in at.%), LG + 750°C fur 99 h).

2.3.2.3 Tiefenprofil

Das Tiefenprofil (auch bekannt als Zusammensetzungsprofil oder Konzentrationstiefen-
profil) ist die Sequenz von durchschnittlichen Zusammensetzungen die dadurch erhalten
wird, dass man Ablauf der lonen in Bldcke einer festen Tiefe unterteilt, die die Atome des
abgetragenen Materials enthalten [Wagner 1982].

Die Tiefenprofile dienen dazu, die chemische Zusammensetzung entlang der z-Richtung
(Langsrichtung der Probe) zu ermitteln und den chemischen Gradienten zwischen den
Grenzflachen y/y¢ zu erhalten. Der rechnerische statistische Fehler flr die Konzentration
in jedem Block betragt:

20 = 2- ’C(lN_ 9 (2.5)

Dabei ist ¢ der Wert der Konzentration im Block und N die Anzahl aller Atome im Block.

Diese Formel kann auch daflr verwendet werden, den statistischen Fehler der Konzen-
tration eines Elementes in einer Ausscheidung zu berechnen [Miller & Smith 1989].

Das Tiefenprofil wird in einem zylindrischen Volumen mit dem Radius R=1nm
erstellt. Die Mittelachse ist fur gewohnlich auch mit der Mittelachse der Probe, also dem
Zentrum der detektierten Flache identisch. Im Einzelfall kann die Mittelachse des
Zylinders auch anders gelegt werden um selektiv Informationen zu erhalten, z.B. das
Konzentrationsprofil senkrecht zu der Grenzflache zweier Phasen. Aus statistischen Griin-
den kann es unter Umsténden erforderlich sein, den Radius zu vergroRern. Die Wahl der
festen Tiefe eines Blockes ist ein Kompromiss zwischen dem Minimieren des statistischen
Rauschens und der Tiefenauflosung. Ist die festgelegte Tiefe zu groR, gehen Informationen
verloren, da zu viele Daten gemittelt werden. Deshalb ist es bei jeder Auswertung
notwendig, einen geeigneten Wert flr die feste Tiefe und den Radius zu wahlen, um die

physikalischen und chemischen Informationen statistisch abzusichern [Kindrachuk 2005].
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Wie der geeignete Wert fur die feste Tiefe bei R =1 nm flr eine statistisch korrekte
Interpretation der Daten abgeschéatzt werden kann, wird im Folgenden beschrieben.

Eine Elementarzelle der vorliegenden Legierung besitzt, wie in Abbildung 1.4 gezeigt
eine kubisch-flachenzentrierte Struktur. Jede kfz-Elementarzelle beinhaltet somit
durchschnittlich vier Atome (acht Achtel Atome der Ecken und sechs Halbe je Flachen-
zentrum). Da der Gitterparameter, die Seitenlange einer Elementarzelle, fir diese Ver-
bindung aus der Literatur bekannt ist, kann somit das Atom-zu-Volumen-Verhéltnis
bestimmt werden. Daraus folgt, dass in einem Volumen von 1 nm3 in etwa 88 Atome
enthalten sind. Unter Berlcksichtigung der Tatsache, dass nur 60 % der verdampften
Atome analysiert werden koénnen, bedeutet das, dass je verdampftem nm?3 ca. 50 Atome
detektiert werden. Ist der Radius des Zylinders R = 1 nm und wahlt man fir die feste Tiefe
Zeiock = 0,5 nm, so erhdlt man je Block, das Volumen eines zylindrischen Blocks betragt
gemal Vpjock = R%mzZgiock €a. 1,57 nm3, eine Anzahl von ca. 80 Atomen. Dieser Wert ist
ausreichend fir eine statistisch sinnvolle Interpretation der Daten, da nach Gl. (2.5) die
Kleinste statistische Unsicherheit der Angabe bei ca. 10% liegt. Weiterhin muss bei der
Ermittlung des Konzentrationstiefenprofils berlicksichtigt werden, wie viele Netzebenen in
z-Richtung zur Mittelung der Konzentrationstiefen Angabe beitragen (Tiefenaufldsung).
Der grofRte Abstand zweier Netzebenen in der kfz-Elementarzelle liegt in {111}-Richtung,
wird nach GIl. (1.12) berechnet und betrégt di1; = 0,2 nm. Das bedeutet, dass bei einer
Blocklange von 0,5 nm ca. drei Netzebenen zur statistischen Ermittlung der Konzentra-

tionsangabe verwendet werden. Dieser Wert kann als Tiefenauflésung verstanden werden.

2.3.2.4 Wellenldngenabhangige Filterung (WDF)

Die wellenldngenabhéngige Filterung ist eine statistische Methode zur Quantifizierung
nanoskaliger Konzentrationsfluktuationen, welche mit der 3DAP gemessen wurden. Bei
dieser Methode, die eine Weiterentwicklung der repeated smoothing procedure (RSP)
[Rusing 1998] ist, werden stochastische Konzentrationsfluktuationen der gemessenen
Daten mittels wellenlangenabhangiger Filterung systematisch reduziert. Dabei wird die
resultierende Varianz der Konzentrationswerte c2%,(L) mit der einer passenden, statistisch
zufélligen Verteilung o%4n(L) verglichen. Es werden Wellenldnge und Amplitude von
nicht zufélligen Konzentrationsfluktuationen erkannt. Die relative Varianz als Funktion der
Lange L lautet [Czubayko et al. 2000]:
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2 2
g, — O
ZZ(L) _ Jexp _ ran . (2.6)
ran

Die nicht zufallige Fluktuation der Konzentration wird durch die maximale Abweichung
¥2(L =2) mit der Hauptwellenldnge A und der Konzentrationsamplitude AC gezeigt.
Anhand der Breite des Maximums ist die Wellenlangenverteilung erkennbar. Die Grenz-
werte zur Entscheidung, ob eine systematische oder eine zuféllige Verteilung vorliegt
werden durch die 26-Grenze definiert.
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Abbildung 2.10: WDF-Analyse der Re-Verteilung in der y-Phase der Ni-Al-Ta-Re-basierten Legierung
RE31 in einem Volumen von 1,5x1,5x90 nm? [Rising 2002]. Die Konzentrationsfluktuationen des Re haben
eine mittlere Wellenlange von 20 nm. Die punktierten Linien markieren die doppelte Standardabweichung

+ 20.
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2.4 Transmissionselektronenmikroskopie

Das Transmissionselektronenmikroskop (TEM) ist ein wichtiges Instrument der Material-
wissenschaften. Im Rahmen dieser Arbeit dient es zur qualitativen Beurteilung der Geo-
metrie der polierten Probenspitze als auch zum Sichtbarmachen der Kristallgitterstruktur,
von Phasengrenzen und von Gitterbaufehlern in der Probe. Das TEM erzeugt ein Durch-
licht-Elektronenbild einer diinnen, je nach Ordnungszahl der Elemente von 80 nm (Au, W)
bis 300 nm (Al, Si) Probe, mit einer VergroRerung zwischen 55 und ungefahr 1000000-
fach und einem lateralen Auflésungsvermégen, abhéngig von der Beschleunigungs-
spannung (20 kV bis 1 MV), von 0,44 - 0,10 nm [Flegler 1995, Hornbogen 2009].

2.4.1 Auflosungsvermdogen und Linsenfehler

Fur die Bilderzeugung im TEM gelten die Grundprinzipien der Optik. Wie bei einem
Lichtmikroskop ist das Auflésungsvermdgen durch Beugungseffekte begrenzt und von der
Wellenlange der elektromagnetischen Strahlung abhangig. Nach De Broglie™ ist der Wel-
lencharakter elektromagnetischer Strahlung wie folgt definiert:

P (2.8)
myv

dabei ist A die Wellenlénge, h das plancksche Wirkungsquantum, m die Masse und v die
Geschwindigkeit des Elektrons. Die Wellenlange verhélt sich also umgekehrt proportional
zur Geschwindigkeit der Teilchen. Abbe® hat 1837 eine Gleichung verdffentlicht, die das
Auflésungsvermogen von Lichtmikroskopen beschreibt. Diese kann auch auf das TEM

angewandt werden. Die Gleichung lautet:

(2.9)

= 0,61
g nsina

das Auflosungsvermdgen ist g, die Wellenldnge ist A, die Apertur, also der halbe
Offnungswinkel der Linse, ist a (~ 0,3° fir ein TEM) und n ist die Brechzahl im jeweiligen
Medium (etwa 1 fur Hochvakuum) [Flegler 1995]. Aus beiden Gleichungen folgt, dass mit

steigender Beschleunigungsspannung die Wellenlange und das Auflésungsvermdgen, also

¥ Louis-Victor de Broglie (* 12. August 1892 in Dieppe, Normandie; 1 19. Marz 1987 in Louveciennes,
Départment Yvelines), franzdsischer Physiker, bedeutendster Physiker des 20. Jahrhunderts hat den Welle-
Teilchen-Dualismus des Elektrons entdeckt.
15 Ernst Karl Abbe (*23. Januar 1840 in Eisenach, Sachsen-Weimar-Eisenach; 1 14. Januar 1905 in Jena,
Sachsen-Weimar-Eisenach), deutscher Physiker, Statistiker und Optiker schuf zusammen mit Carl Zeiss und
Otto Schott die Grundlagen der modernen Optik.
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der kleinste wahrnehmbare Abstand zwischen zwei punktformigen Objekten, kleiner
werden (vgl. Tabelle 2.4).

Tabelle 2.4: Vergleich von Beschleunigungsspannung, Wellenlédnge und theoretischem Auflésungsvermdgen
eines Transmissionselektronenmikroskops [Flegler 1995].

Beschleunigungsspannung [kV] Wellenléange [nm] Auflosung [nm]
20 0,0087 0,44
40 0,0061 0,31
60 0,0050 0,25
80 0,0043 0,21
100 0,0039 0,19
1000 0,00087 0,10

Das theoretisch mégliche Auflésungsvermdgen kann jedoch nicht erreicht werden, da es
von Linsenfehlern beeintrachtigt wird. Die drei wichtigsten Fehler bezogen auf die Objek-

tivlinse sind fiir den Anwender:

« Astigmatismus;
»  sphérische Aberration;
«  chromatische Aberration.

Der Astigmatismus (Abbildung 2.11) ist ein Fehler der Linsensymmetrie als Folge von
Herstellungsfehlern und Verunreinigungen der Linse oder der S&ule, die aus dem
Pumpendl™ und der Probe stammen kénnen. Die Verunreinigungen kénnen sich an den
Polschuhen oder Offnungen ablagern und eine elektrische Ladung aufbauen, die den
Elektronenstrahl beeinflusst. Astigmatismus fiihrt zu verschiedenen Linsenstarken in den
beiden zur optischen Achse senkrechten Richtungen. Die Folge des Astigmatismus ist,
dass der Querschnitt des Elektronenstrahls nicht mehr rund sondern oval ist. In den meisten

Fallen kann dieser Fehler durch Stigmatorspulen korrigiert werden [Flegler 1995].

1% Das Pumpendl stammt aus einer Oldiffusionspumpe, sie ist in Elektronenmikroskopen die am haufigsten
verwendete Hochvakuumpumpe.
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Abbildung 2.11: Astigmatismus der Objektivlinse. Die Punkte von Ebene A werden im Punkt P, die Punkte
von Ebene B im Punkt Pg fokussiert. Die maximale Differenz der Brennweiten Af, und der Ort des kleinsten
Strahlenquerschnitts Afy entstehen durch den Astigmatismus [Edington 1974].

Bei der sphérischen Aberration (von lat. aberratio ,,Abirrung®, ,,Abweichung) werden
die von der optischen Achse weiter entfernten Elektronen starker abgelenkt als die Elek-
tronen nahe der optischen Achse. Die spharische Aberration kann nicht ohne weiteres
korrigiert werden, sie beschrankt das Auflésungsvermdgen am starksten. Sie ruhrt daher,
dass die Brennweite flr aulRen liegende Linsenbereiche kiirzer ist als fur innen liegende.
Somit entsteht kein scharfer Bildpunkt sondern eine Stelle, an der der Strahlenquerschnitt
am engsten ist (Abbildung 2.12) [Reimer 1967].

Objektivlinse

optische
Achse

Bild

Abbildung 2.12: Sphérische Aberration einer Objektivlinse. Der Punkt P wird aufgrund der Geometrie der
Linse an verschiedenen Punkten P¢ und P*‘ fokussiert. In der Bildebene entsteht kein Punkt sondern eine
Scheibe, deren Radius Ars = C, * B2 durch die sphérische Aberrationskonstante Cs und die Apertur der Linse
B beschrieben ist [Edington 1974].

Ein weiterer Linsenfehler, die chromatische Aberration (Abbildung 2.13), entsteht
aufgrund der unterschiedlichen Geschwindigkeiten und damit der unterschiedlichen Wel-
lenlangen der Elektronen. Kurzwellige Elektronen werden starker abgelenkt als lang-

wellige. Das flihrt zu unterschiedlichen Brennweiten fur verschiedene Wellenldngen. Die
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chromatische Aberration kann etwa durch die Verwendung einer Elektronenkanone®’ mit
einer geringeren Energiestreubreite oder durch Einsatz eines Monochromators reduziert
werden [Reimer 1967].

Strahlengang = Energie (E)

Objektivlinse f
Objekt i
T =L optische
o == Achse
L
Strahlengang = Energie * ?
E - AE Bild | Bild II

Abbildung 2.13: Chromatische Aberration. Fir eine bestimmte Linsen Apertur g werden Elektronen
unterschiedlicher Energie AE auf unterschiedlichen Punkten der optischen Achse fokussiert. Es entsteht ein
Streuscheibchen mit dem Radius Ar, = C. * B * (AE/E) der durch die chromatische Aberrationskonstante C,
die Linsen Apertur B, die Energie E und die Energiedifferenz AE beschrieben ist [Edington 1974].

Es gibt eine Reihe weiterer Bildfehler die konstruktions-, material- oder toleranzbedingt
auftreten. Da sie fur die Untersuchungen im Rahmen der vorliegenden Arbeit eher eine
untergeordnete Rolle spielen, wird deshalb darauf verzichtet, sie alle zu nennen und zu

beschreiben.

2.4.2 Bilderzeugung im TEM

Bei direkter Durchstrahlung wird das Bild durch Streuung der Primarstrahlelektronen an
Atomen der Probe erzeugt. Verschiedene Arten von Wechselwirkungen zwischen den
Primarstrahlelektronen und den Probenatomen sind an der Bilderzeugung im TEM be-
teiligt: Absorption, Beugung, nicht gestreute Elektronen, die unverandert durch die Probe
gehen, elastisch gestreute Elektronen, die mit den Atomkernen der Probe wechselwirken
und dabei keine Energie verlieren, und unelastisch gestreute Elektronen, die beim Wech-
selwirken mit den Elektronen der Probenatome Energie verlieren.

In kristallinen Strukturen mit periodischer Atomanordnung wechselwirken die Elek-

tronen mit den Atomkernen der Probe und werden elastisch unter einem groRen Winkel

7 Eine LaBg-Kathode (Lanthanhexaborid-Kathode) ist der zweith4ufigste Typ von Elektronenkanonen. Die
Elektronen werden hier von einem heiBen LaBg-Einkristall emittiert. Gegenlber der Wolfram-
Haarnadelkathode bietet sie die Vorteile, dass ihr Strahlstrom (Strahlhelligkeit) bis zu zehnmal groBRer sein
kann, dass ihr Strahldurchmesser geringer ist und dass die Energiestreubreite der emittierten Elektronen
geringer ist [Flegler 1995].
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gestreut. Die Streuung der Elektronen in Kristallen und das somit erhaltene Bild sind des-
halb anisotrop. Die elastische Streuung der Strahlen in kristallinen Stoffen ist durch die

Gleichung von Bragg"® beschrieben:
nl=2dsinf (2.10)

wobei n die Ordnung der Beugung, A die Wellenldnge der einfallenden Strahlung, d der
Netzebenenabstand und 6 der Einfalls- und Reflektionswinkel (Glanzwinkel) bedeutet
[Gottstein 2007].

Eine verstarkende Interferenz kommt zustande, wenn der an einer tiefer gelegenen
Netzebene ,,reflektierte* Strahl einen Gangunterschied von einem ganzzahligen Vielfachen
der Wellenlédnge des an der 1. Netzebene reflektierten Strahls aufweist und der Winkel 6
Kleiner als 1° ist [Heimendahl 1970].

Hellfeld

Bei der Hellfeldabbildung wird die Intensitat (I) des durchgehenden Strahls zur Bild-
erzeugung genutzt. Trifft der einfallende Strahl auf ein Loch in der Probe, besitzt er im
Bild die Intensitat lo. Die Intensitat des Hellfeld-Bildes betragt Iue = lo - I, wobei |4 die
Intensitat des abgebeugten Strahles ist (s. Abbildung 2.14 a). Unter kinematischen Be-
dingungen® ist I >> 1y, deshalb sind die relativen Intensitatsunterschiede nicht sehr grof
und somit ist eine Abbildung besonders kontraststarker Objekte wie z.B. Korngrenzen,

Versetzungen und nicht koharenten Teilchen gut mdglich [Hornbogen 2009].

Dunkelfeld

Wird die Abbildung mit der Intensitdt 13 des gebeugten Strahls erhalten, wird diese als
Dunkelfeldabbildung bezeichnet. Dabei wird die Intensitat des abgebeugten Strahls mit der
Aperturblende aufgefangen. Abbildung 2.14 b zeigt die Blende, die so verschoben ist,
dass lq zur Bilderzeugung genutzt wird. Locher in der Probe erscheinen in diesem Fall
dunkel, daher Dunkelfeldabbildung [Hornbogen 2009].

18 Sir William Lawrence Bragg (* 31. Mérz 1890 in Adelaide, Australien: ¥ 1. Juli 1971 in Waldingford bei
Ipswitch), australischer bzw. britischer Physiker und Nobelpreistrager, fand 1912 die Bragg-Gleichung.
Y In der kinematischen Beugungs- und damit auch in der Kontrasttheorie wird die Wechselwirkung von
durchgehendem und gebeugtem Strahl vernachlassigt. Das ist jedoch nur erlaubt, wenn I >> Iy Im
Beugungsbild muss der Primarstrahl eine sehr viel groBere Intensitat aufweisen als ein Beugungsreflex
[Hornbogen 2009].
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Abbildung 2.14: Verschiedene Mdglichkeiten der Erzeugung von Abbildungen mit kristallinen Folien. a)
Hellfeldabbildung, Iy = 1 = Ig - 5, b) Dunkelfeldabbildung durch exzentrisches Verschieben der Blende, 1pe
= lg, ) Dunkelfeldabbildung durch Verkippen der Strahlenquelle und d) Abbildung durch Interferenz zweier
Strahlenbiindel [Hornbogen 2009].

2.4.3 Elektronenbeugung und Phasenkontrast

Die Braggsche Beugung ist nicht bildgebend, spielt aber eine wichtige Rolle fir den
Bildkontrast (lokale Bildhelligkeit), da die Beugung dem Primérstrahl Intensitat entzieht.
In kristallinen Stoffen h&ngt die Intensitat der Streuung auRerdem von der Orientierung des
Kristallgitters ab. Ist in einem Bereich die Bragg-Bedingung erfillt (Gl. (2.10)), werden die
Elektronen dort besonders stark gestreut. Deshalb erscheint dieser Bereich in der
Abbildung dunkel. Auch verschiedene kristalline Strukturen erscheinen aus diesem Grund
in unterschiedlichem Kontrast.

Im Strahlengang des TEM entstehen Bilder in verschiedenen Ebenen (Abbildung 2.15).
In der Bildebene entsteht das normale Durchstrahlbild der Probe, in der hinteren
Brennebene der Objektivlinse entsteht das Beugungsmuster, das flr die Orientierung und

den Aufbau des Kristalls charakteristisch ist.
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Abbildung 2.15: Schema zur Bildentstehung in kristallinen Objekten, Aperturwinkel a, Braggscher Winkel 6
[Heimendahl 1970].

Ein TEM bietet eine Bandbreite weiterer Funktionen und Analyseverfahren, die fir
materialwissenschaftliche Untersuchungen herangezogen werden kdnnen. Im Rahmen
dieser Arbeit sollen die vorgestellten Methoden genligen, um charakterisierende Aussagen
treffen zu konnen. Eine sehr ausfuhrliche Beschreibung der Elektronenstrahlmikroskopie,
deren Untersuchungs- und Préparationsmethoden ist in [Edington 1974, Flegler 1995,
Heimendahl 1970, Hornbogen 2009, Reimer 1967] zu finden.

Fur die Untersuchungen der Mikrostruktur und EDX-Analysen wurde mit einem Philips
CM30 (LaBs-Kathode), einer Beschleunigungsspannung von 300 kV gearbeitet. Bei der
geometrischen Beurteilung der Probenspitze wurde mit einem Philips EM400 (Wolfram-

Haarnadelkathode) und einer Beschleunigungsspannung von 100 kV gearbeitet.
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3  Ergebnisse

In folgendem Kapitel werden die Ergebnisse der 3DAP-Messungen und der Unter-
suchungen mit dem Transmissionselektronenmikroskop dargestellt.

Anhand der Messungen mir der 3DAP werden Aussagen Uber die chemische Zusam-
mensetzung und den Volumenanteil der y‘-Phase getroffen. Die Ergebnisse der Unter-
suchungen mit dem Transmissionselektronenmikroskop zeigen die Mikrostruktur des
Materials. Die GroRe der Ausscheidungen wird bestimmt. AuBerdem wird der Zusam-
menhang zwischen der Vergroberung der Ausscheidungen und der Warmebehandlungs-

dauer quantifiziert.

3.1 3DAP-Messungen

Ziel der 3DAP-Untersuchungen an der Niggi1AlgsTis4 (in at.%) Legierung nach
verschiedenen Warmebehandlungen ist es, durch die Visualisierung der Atome und das
Erstellen von Konzentrationstiefenprofilen die chemische Zusammensetzung der y- und y*-
Phase zu bestimmen. Weiterhin wird der Zusammenhang zwischen der Temperatur-

geschichte und der Entmischung der beiden Phasen y und y untersucht.

3.1.1 Visualisierung und Konzentrationstiefenprofil

In einem zylindrischen Volumen mit r =1 nm wurde, wie in 2.3.2 Dreidimensionale
Atomsonde bereits beschrieben, ein Konzentrationstiefenprofil erstellt. Hierfir wurden die
mit der 3DAP gemessenen Daten der untersuchten Zustande 1 - 5 (LG, LG + 750°C fiir 6,
12, 48 und 99 h) visualisiert. Die Ergebnisse mehrerer Proben des gleichen Zustandes
wurden unter Berlcksichtigung der Fehlerfortpflanzung in Kapitel 3.1.2 Chemische

Zusammensetzung in Tabelle 3.6 zusammengefasst.
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3.1.1.1 Zustand 1: Losungsgegliiht bei 940°C fir 45 min (LG)

Exemplarisch flr die 3DAP-Messung der bei 940°C fiir 45 min I6sungsgeglihten Probe sei
hier der y/y‘-Phaseniibergang einer langeren Messung (Probe Oh_2, Messung 1) visualisiert
(s. Abbildung 3.1). Es wurde (ber eine Lange von L =498 nm gemessen. Die Ergebnisse
der Zusammensetzungsanalyse sind in Tabelle 3.1 zusammengefasst. Der Ni-reichere
Bereich erstreckt sich von ca. 0 - 265 nm, der Ni-&rmere Bereich von ca. 265 - 490 nm.
Das visualisierte  Volumen des  Ausschnittes von 240 -290 nm  betragt
V =7,7x7,7x50 nm3. In der linken Hélfte des Bildes ist der Ni-reichere, in der rechten der
Ni-armere Bereich, gut zu erkennen an der von links nach rechts abnehmenden Ni-
Konzentration, wahrend die Al- und Ti-Konzentration zunimmt. Abbildung 3.2 zeigt das
korrespondierende Konzentrationstiefenprofil Uber eine Lénge von L =140 nm. Die

Bereichsgrenze befindet sich jeweils in der Mitte.

Tabelle 3.1: Nigs1Alg5Tis 4 (in at.%) Legierung, Zustand 1: LG. 3DAP-Analyse der Probe Oh_2. Zusam-
mensetzung der Bereiche in at. %. (1) Analysiertes Volumen 11,5x11,6x498 nm3 (597424 Atome). Ni-reicher
Bereich: 7,5x7,5x242,7 nm3 (266959 Atome); Ni-armer Bereich: 11,5x11,6x204,9 nm?3 (270679 Atome).

Phase Ni [at. %] # Ni Al [at. %] # Al Ti [at. %] #Ti

Y 88,25+0,12 235586 7,28+0,10 19444 4,47 +0,08 11929
v 77,02+0,16 208479 12,77+0,13 34557 10,21+0,12 27643

Abbildung 3.1: Nigs 1AlgsTis 4 (in
at.%) Legierung, Zustand 1: LG.
Visualisierung des Phasen-
iberganges y/y* (Probe Oh_2,
Messung 1). V =

7,7x7,7x50 nm3. Anzahl der
Atome im Ausschnitt: a) Ni =
49691, b) Al =5976 und c) Ti =
4119. Von links nach rechts
nimmt die Ni-Konzentration ab,
die von Al und Ti steigt (vgl.
Abbildung 3.2).
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Abblldung 3.2: Ni85y1A|8v5Ti5y4 (ln
at.%) Legierung. Zustand 1: LG.
Konzentrationstiefenprofil eines y/y'-
Phasentiberganges (Probe Oh_2,
Messung 1) mit der dargestellten
Lénge L = 140 nm. Die schwarze
Linie reprasentiert den Mittelwert.
Aus Griinden der Ubersichtlichkeit
< 30 wurde auf die Darstellung des
o M I ' 1 M I ' I I I ' . . .
= | Al ] Fehlers (20) verzichtet. Die linke
G, Seite des Diagramms zeigt den Ni-
& 20 F 7| reichen Bereich, die rechte den Ni-
® " ] A ] armen Bereich mit der Konzentration
% 10 F ) ”l"‘hﬂ il {[| | |, .l.l ll Il T W'“' N | ‘l‘” Il ”’ der Elemente Ni, Al und Ti in at. %:
S ' q"r" ] 1 1 Ni, = 88,25 + 0,13
§ 0 4 L L L v ) - Y ’
30 L J ITi Al,=7,28 +£0,37 und
20 | 1 Ti,=4,47+0,38.
10 Ni,- =77,02 + 0,18,
0 e et Y I 0 AT P I T T Al =12,77 £ 0,36 und
200 220 240 260 280 300 320 340

Tiefe [nm] Ti,=10,21 £ 0,36.

3.1.1.2 Zustand 2: LG + Wéarmebehandlung bei 750°C flir 6 h

Exemplarisch fir die 3DAP-Messung des Zustandes 2, LG + 750°C fir 6 h ist ein
Ausschnitt des Ni-reichen Bereichs dargestellt. Es wurden zwei voneinander unabhéangige
Messungen an Probe 6h_4 (Ni-reicher Bereich: 11,8x11,7x480 nm3, Messung 1; Ni-armer
Bereich: 10,3x10,4x249,1 nm3, Messung 3) und eine Messung an Probe 6h_3 (Ni-armer
Bereich: 14x14x31 nm3, Messung 2) durchgefiihrt. Die Ergebnisse der Analysen sind in
Tabelle 3.2 zusammengefasst. Das visualisierte Volumen des Ausschnittes (Probe 6h_4,
Messung 1) von ca. 155 — 210 nm betragt V = 8,8x8,8x55 nm3. In Abbildung 3.3 a-c ist
die gleichmé&Rige Verteilung der Elemente Ni, Al und Ti im Ni-reichen Bereich deutlich zu
erkennen. Abbildung 3.4 zeigt das korrespondierende Konzentrationstiefenprofil Uber eine
Lange von L =400 nm.
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Tabelle 3.2: Nigg 1AlgsTis 4 (in at.%) Legierung, Zustand 2: LG + 750°C fiir 6 h. 3DAP-Analyse der Proben
6h_4 (1), 6h_3 (2) und 6h_4 (3). Zusammensetzung der Bereiche in at. %. (1) Analysiertes Volumen Ni-
reicher Bereich: 11,8x11,7x480 nm3 (789910 Atome). (2) Analysiertes Volumen Ni-armer Bereich:
14x14x31 nm? (44119 Atome). (3) Analysiertes Volumen Ni-armer Bereich: 10,3x10,4x249,1 nm3 (296251

Atome).

Phase Ni [at. %] # Ni Al [at. %] # Al Ti [at. %] #Ti
1 Y 90,47 +0,07 714598 6,59+0,06 52041 2,95+0,04 23271
2 s 7754+0,40 34211 1264+032 5575 9,82+0,28 4333
3 Y 76,33+0,16 226115 14,07+0,13 41693 9,6+0,11 28443

Abbildung 3.3: Nigg 1AlgsTis 4 (in
at.%) Legierung, Zustand 2: LG +
750°C fir 6 h. Visualisierung des
Ni-reichen Bereichs (Probe 6h_4,
Messung 1). V = 8,8x8,8x55 nm3.
Anzahl der Atome im Ausschnitt:
a) Ni = 71800, b) Al = 5249 und c)
Ti=2334.
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B? 30 —7ftr r r - rr 1t 1117
ES; - — Al ] Abblldung 3.4: Ni85y1A|8v5Ti5y4 (ln
= 20 } 1 at.%) Legierung, Zustand 2: LG +
§s) i | 750°C fiir 6 h. Ausschnitt des
§ Konzentrationstiefenprofils iber den
% 10 ” LI L ARl |"" Ni-reichen Bereich (Probe 6h_4,
N LTI Iy 1 ML '“ WITIRETIUTRERANET  Messung 1), Lénge des Ausschnitts
S 0 el L L L = 400 nm. Die schwarze Linie
30 e reprasentiert den Mittelwert. Aus
i Ti | Griinden der Ubersichtlichkeit wurde
20 auf die Darstellung des Fehlers (20)

verzichtet. Konzentration der

i T Elemente Ni, Al und Ti in at. %:
10 .

Ni, = 90,47 + 0,07,

0 1 X f i I i 1 1 L ! I | L _
0 50 100 150 200 250 300 350 400 Al=6:59%0,22und

Tiefe [nm] Ti,=2,95+0,22.

3.1.1.3 Zustand 3: LG + Warmebehandlung bei 750°C fiir 12 h

Es wurden drei voneinander unabhéngige Messungen an den Proben 12h_6 (Ni-reicher
Bereich, Messung 1) und 12h_11 (Ni-reiche Bereiche, Messung 2; Ni-armer Bereich,
Messung 3) durchgefiihrt. Die Ergebnisse der Analysen sind in Tabelle 3.3
zusammengefasst. Exemplarisch fur die 3DAP-Messung des Zustandes 3, LG + 750°C fir
12 h, ist ein Ausschnitt des Ni-reichen Bereichs (Probe 12h_11, Messung 2) dargestellt (s.
Abbildung 3.5). Insgesamt wurde Uber eine Lange von L = 274,3 nm gemessen. Der Ni-
reiche Bereich erstreckt sich (ber die gesamte gemessene Probe. Das visualisierte
Volumen des Ausschnittes von ca. 155-210 nm betrdgt V = 8,3x8,3x56 nmd. In
Abbildung 3.5 a-c ist die gleichméaRige Verteilung der Elemente Ni, Al und Ti im Ni-
reichen Bereich deutlich zu erkennen. Abbildung 3.6 zeigt das korrespondierende

Konzentrationstiefenprofil Gber eine Ldnge von L = 170 nm.
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Tabelle 3.3: Nigg1AlgsTis 4 (in at.%) Legierung, Zustand 3: LG + 750°C fir 12 h. 3DAP-Analyse der Proben
12h_6 (1), 12h_11 (2) und 12h_11 (3). Zusammensetzung der Bereiche in at. %. (1) Analysiertes VVolumen
Ni-reicher Bereich: 8,3x8,2x31,8 nm? (17834 Atome), (2) Analysiertes Volumen 10,8x10,8x274,3 nm?3; Ni-
reicher Bereich: 7,6x7,6x52,2 nm? (89734 Atome), Ni-reicher Bereich: 10,8x10,8x191,4 nm3 (454631
Atome). (3) Analysiertes Volumen Ni-armer Bereich: 10x10x37 nm3 (49269 Atome).

Phase  Ni [at. %]

# Al Ti[at. %]  #Ti

1y 90,56 0,44
2y 90,570,320

y 90,71+ 0,09
3 yf 7477+0,39

6,77 +0,38
6,77 + 0,17
6,63 + 0,07
13,56 + 0,31

1208 2,67 +0,24 476

6074 2,67+0,11 2369
30145 2,66 £0,05 12095
6679 11,67 +0,29 5750

Abbildung 3.5: Nigg1AlgsTis 4 (in
at.%) Legierung, Zustand 3: LG +
750°C fir 12 h. Visualisierung des
Ni-reichen Bereichs (Probe
12h_11, Messung 2).

V = 8,3x8,3x56 nm3. Anzahl der
Atome im Ausschnitt: a) Ni =
110228, b) Al =7942 und c) Ti =
3204.
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Abbildung 3.6: Nigg1AlgsTis4 (in
at.%) Legierung. Zustand 3: LG +
750°C fur 12 h. Ausschnitt des
Konzentrationstiefenprofils iber den
Ni-reichen Bereich (Probe 12h_11,
Messung 2), Lange des Ausschnitts
L = 170 nm. Die schwarze Linie
— T reprasentiert den Mittelwert. Aus

I Ti | Griinden der Ubersichtlichkeit wurde
20 _| auf die Darstellung des Fehlers (20)
verzichtet. Konzentration der
Elemente Ni, Al und Ti in at. %:

Konzentration [at. %]

V177

10 | -

Ni, = 90,57 + 0,21,
i J L P P AR P BT

0O 20 40 60 80 100 120 140 160 Ak=6,77+0,64und
Tiefe [nm] Ti, = 2,67 + 0,66.

3.1.1.4 Zustand 4: LG + Warmebehandlung bei 750°C flir 48 h

Exemplarisch fur die 3DAP-Messung des Zustandes LG + 750°C flr 48 h ist der y/y*-
Phasentibergang einer langeren Messung (Probe 48h_7, Messung 1) visualisiert (s.
Abbildung 3.7). Die Ergebnisse der Analyse sind in Tabelle 3.4 zusammengefasst.
Insgesamt wurde Uber eine Lange von L =550,3 nm gemessen. Der Ni-reiche Bereich
erstreckt sich bis ca. 140 nm, der Ni-arme Bereich von ca. 140 — 387 nm. Das visualisierte
Volumen des Ausschnittes von 133 - 193 nm betrégt V = 8,5x8,5x60 nm?3. In der linken
Hélfte des Bildes ist der Ni-reiche, in der rechten der Ni-arme Bereich, gut zu erkennen an
der von links nach rechts abnehmenden Ni-Konzentration, wéhrend die Al- und Ti-
Konzentration zunimmt. Die Phasengrenze befindet sich unter anndhernd 45° liegend
jeweils in der Mitte. Abbildung 3.8 zeigt das korrespondierende Konzentrations-
tiefenprofil Gber eine Lange von L =140 nm.
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Tabelle 3.4: Nigg 1AlgsTis 4 (in at.%) Legierung, Zustand 4: LG + 750°C fiir 48 h. 3DAP-Analyse der Probe
48h_7. Zusammensetzung der Bereiche in at. %. (1) Analysiertes Volumen 12,3x12,3,6x550,3 nm?3 (968813
Atome); Ni-reicher Bereich: 7,8x7,9x148,2 nm3 (134533 Atome), Ni-armer Bereich: 12,3x12,3x387,2 nm3
(814869 Atome).

Phase Ni [at. %] # Ni Al [at. %] # Al Ti [at. %] #Ti

Y 90,57+0,16 121868 6,95+0,14 9352 2,47 +0,08 3333
Y 75,41 +0,10 614455 14,16+0,08 115369 10,44 +0,07 85045

Abblldung 3.7: Ni36'1A|8'5Ti5’4 (ln
at.%) Legierung, Zustand 4: LG +
750°C fir 48 h. Visualisierung des
Ni-reichen Bereichs (Probe 48h_7,
Messung 1). V = 8,5x8,5x60 nm3.
Anzahl der Atome im Ausschnitt:
a) Ni = 63609, b) Al = 8420 und c)
Ti =5557. Von links nach rechts
nimmt die Ni-Konzentration ab, die
von Al und Ti steigt (vgl.
Abbildung 3.8).
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Abbildung 3.8: Nigg1AlgsTis4 (in
at.%) Legierung, Zustand 4: LG +
750°C fiur 48 h. Konzentrations-
tiefenprofil eines y/y'-Bereichs-
Uberganges mit der dargestellten
Lange L = 120 nm. Die schwarze
Linie reprasentiert den Mittelwert.
Aus Grinden der Uber-sichtlichkeit
wurde auf die Darstellung des
Fehlers (2o) verzichtet. Die linke
Seite des Diagrammes zeigt den Ni-
reichen Bereich, die rechte den Ni-
armen Bereich mit der Konzentration
der Elemente Ni, Al und Ti in at. %:

Ni, = 90,57 0,17,
Al,=6,95+0,53 und
Ti, 2,47 +0,54.

Ni,- =75,41 + 0,11,
Al,=14,16 £0,21 und

Ti, = 10,44 +0,21.

3.1.1.5 Zustand 5: LG + Wéarmebehandlung bei 750°C fuir 99 h

Exemplarisch fur die 3DAP-Messung des Zustandes LG + 750°C fir 99 h sind Bereichs-
ubergénge einer langeren Messung (Probe 99h_9, Messung 1) visualisiert (s. Abbildung
3.9). Insgesamt wurde Uber eine Lange von L =324,7 nm gemessen. Das visualisierte

Volumen des Ausschnittes von 133 —193 nm betrdgt V =8,5x8,5x60 nm3. Die sich

abwechselnden Bereiche sind gut erkennbar an den Konzentrationsunterschieden.

Abbildung 3.10 zeigt das korrespondierende Konzentrationstiefenprofil tber eine L&nge

von L =200 nm, die Bereichsgrenze befindet sich schrdg liegend jeweils in der Mitte.
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Tabelle 3.5: Nigs 1AlgsTis 4 (in at.%) Legierung, Zustand 5: LG + 750°C fiir 99 h. 3DAP-Analyse der Probe
99h_9, Zusammensetzung der Bereiche in at. %. Analysiertes Volumen 14,9x14,2x324,7 nm?3; Ni-reiche
Bereiche: 7,7x7,8x74,3 nm3 (66735 Atome) und 14,2x14,2x124,3 nm? (257704 Atome); Ni-arme Bereiche:
8,7x8,7x42,3 nm?3 (57329 Atome) und 9,4x9,4,4x28,6 nm?3 (47022 Atome).

Phase Ni [at. %] # Ni Al [at. %] # Al Ti [at. %] #Ti

Y 9153+0,22 61083 5,97+0,18 3983 2,50+0,12 1664
Y 91,82+0,11 236631 5,49+0,09 14153 2,69 + 0,06 6925
s 78,71+0,34 45121 12,22 +0,27 7007 9,07 +0,24 5201

Y 79,13+0,37 37211 11,93+0,30 5608 8,94 + 0,26 4203

Abbildung 3.9: Nigg 1AlgsTis 4 (in at.%) Legierung, Zustand 5: LG + 750°C fur 99 h. Visualisierung mehrer
Bereichsubergénge. V = 10x10x220 nm3. Anzahl der Atome im Ausschnitt: a) Ni = 292981, b) Al = 29356
und ¢) Ti = 18039.
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Abblldung 3.10: N|851A|85T|54 (ln
80 at.%) Legierung, Zustand 5: LG +
750°C fir 99 h. Konzentrations-
tiefenprofil mehrerer Bereichs-
60 iibergdnge mit der gemessenen
Lé&nge L =200 nm. Die schwarze
T 30 Linie représentiert den Mittelwert.
) LN DL DL L DL | I I L . . . - .
- | Al | AusGrinden der Ubersichtlichkeit
S, 20 wurde auf die Darstellung des
5 B 1  Fehlers (20) verzichtet. Die
b= i il m | ] Konzentration der Elemente Ni, Al
£ 10 " "1 ! (i ] und Ti in at. %:
= Ty I' ll l' AT " Vb ;
S T HiiA =
o 0 M| PR Y 1 M N 1 le - 91,68 + 0,10,
X
0T UL B T'i Al,=573 £0,35und
20 - 1 Ti,=2,60+0,34.
10 | - Ni,- = 78,92 £ 0,28,
o0 I 8 S T AN AL Al,=12,08 £ 0,58 und
40 60 80 100 120 140 160 180 200 220 240 _

3.1.2 Chemische Zusammensetzung

Die chemische Zusammensetzung der Ni-reiche und -armen Bereiche der verschiedenen
Zusténde 1 -5 (vgl. Tabelle 2.2) wurde mittels 3DAP untersucht und mit dem Programm
Tap3Ddata ausgewertet. Hierzu wurde in ausgewahlten, einphasigen VVolumina der Probe
die Zusammensetzung analysiert. Der Fehler der Angabe der Konzentrationswerte wird
nach Gl. (2.5) berechnet. Tabelle 3.6 zeigt die Ergebnisse der Messungen. In Abbildung
3.11 sind die Ergebnisse aus Tabelle 3.6 grafisch dargestellt. Soweit nicht anders
bezeichnet sind alle Konzentrationsangaben in Atomprozent (at. %).
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Tabelle 3.6: Nominelle Zusammensetzung der Legierung Cyom und 3DAP-Analyse der chemischen Zusam-
mensetzung der Bereiche in Atomprozent flr die Elemente Ni, Al und Ti nach LG sowie nach
anschlieBender Warmebehandlung bei 750°C fiir je 6, 16, 48 und 99 h. y représentiert dabei den Ni-reichen
Bereich, y¢ den Ni-armen Bereich.

Zustand Bereich Ni [at. %] Al [at. %] Ti [at. %]
Cnom - 86,1 8,5 5,4
1 Y 88,25+ 0,12 7,28+0,10 4,47 + 0,08
LG v 77024016 1277+013  10,21+0,12
) 90,47 £ 0,07 6,59 + 0,06 2,95+ 0,04
2 LG + 750°C fur6 h
s 76,94 + 0,43 13,36 +£ 0,34 9,71+ 0,30
) 90,61 £ 0,49 6,27 £ 0,42 2,67 0,27
3 LG +750°Cfuri2h
' 74,77 £ 0,39 13,56 + 0,31 11,67 £ 0,29
) 90,57 £ 0,16 6,95+ 0,14 2,47 +0,08
4 LG+ 750°C flr 48 h
' 75,41 +£0,10 14,16 + 0,08 10,44 + 0,07
) 91,68 £ 0,24 5,73%+0,20 2,60+ 0,14
5 LG +750°Cfur99h
s 78,92 + 0,51 12,08 £ 0,41 9,01 +0,36
100 1 I I I | ) I 1 L
90 P - - -
80 -— N ‘-
R S . e e ]
0r NI '] Abbildung 3.11: Grafische Dar-
60 [ 1 \ ] ! 1 L4 N'.‘f stellung der Ergebnisse aus Tabelle
3.6. Die Konzentration ist in at. %
& 25+ T T T T T T T T gegen die Zeit aufgetragen. Der
% 20l e Ay Fehler betragt 2c und wurde nach
= X ’, Gl. (2.5) bestimmt. 0 h entspricht
S BF .z + Aly ] Zustand 1 (Losungsgegluht fiir
 10fF =] 45 min bei 940°C). Bei den iibrigen
E 5[ == x = ] Proben, Zustand 2 - 5, wurde nach
N I dem Losungsgliihen eine Wéarme-
g o4 . ' ' ' . . ' ' behandlung bei 750°C fiir je 6, 12,
20 . . . . . . . . 48 und 99 h durchgefiihrt. Die
i . Verbindungslinien zwischen den
15 | T! TS Messpunkten dienen zur optischen
I ~ Tiy' Orientierung und spiegeln keine
0= = N T ] Tendenz oder zu erwartenden
5 [ ] Werte wieder. Es ist deutlich zu
J— T = | erkennen, dass sich bei der Ni und
o 1 L 1 L 1 1 L 1 Ti Konzentration im Ni-reichen

0 12 24 36 48 60 72 84 96
Zeit [h]

Bereich bereits nach 12 h eine
gewisse Séttigung einstellt.
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3.1.3 Volumenanteil der Phasen

Nach der von Duval et al. in [Duval et al. 1993] verwendeten Methode wurde anhand der
Konzentrationswerte der Messungen aus Tabelle 3.6 der Volumenanteil F,- der y‘-Phase
flr die Zustdnde 1 - 5 bestimmt. Diese Methode basiert auf dem Hebelgesetz: Cy - Cy =
Fy- * (Cp - Cw). Cy ist die nominelle Zusammensetzung der Legierung, Cy und Cp sind die
Zusammensetzung der y- bzw. der y‘-Phase [Duval et al. 1993]. Cy - Cyv = Y legt die
Ordinate und Cp - Cy = X die Abszisse fir ein Element fest. Aus der Steigung einer durch
die Punkte der Elemente Ni, Al und Ti im Koordinatensystem linear angepassten Geraden
(lineare Regression) wird der Volumenanteil F,- ermittelt (s. Abbildung 3.12 a-e). Der
Fehler des Volumenanteils wurde durch Fehlerfortpflanzung aus den Einzelfehlern der
Konzentrationswerte ermittelt (vgl. Tabelle 3.6). Tabelle 3.7 zeigt den Volumenanteil F,
der y‘-Phase fur die untersuchten Zustdnde. Die Daten zeigen einen Anstieg des

Volumenanteils F,-der y‘-Phase mit zunehmender Dauer der Warmebehandlung.

= =
QO 4] QO 4]
p=d p=d
[&] 2 © 2 -
= Werte »;_‘ = Werte
f(x) = (0,1914 + 0,0052)x ol — f(x) = (0,3228 + 0,0062)x 0
200 16 120 -8 .4 |0 4 '8 12 20 16 12 -8 ‘4|0 4 '8 12
- 2 Cp-Cy ’ 2 Cp-Cy
.
4 4
8 8
8 8
a) b)
= =
O 4] O 4]
& & f
2 2 2 .
= Werte . % = Werte 7 +
f(x) = (0,2850 + 0,0033)x ol f(x) = (0,2950 + 0,0117)x ol g
20 6 12 -8 4 |o 4 ‘s 12 20 16 12 '8 4|0 4 '8 12
' -2 Cp-Cy - -2 Cp-Cy
4 _ 4
- i
6 6
8 8
c) d)
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Cn-Cm

2 b
" Werte e
f(x) = (0,4371 + 0,00007)x ol -
200 T 120 T8 T4 o T4 Ts 12
T2 Cp-Cy
-4 |
= -6

Abbildung 3.12: Grafische Darstellung des
Volumenanteils F, der y'-Phase fiir die untersuchten
Zustande 1 -5 (a-¢) in at. %. Nach dem
Lésungsglihen fir a) 45 min bei 940°C und
anschlieBender Warmebehandlung fiir je b) 6 h, c)
12 h, d) 48 h und €) 99 h bei 750°C. Die Steigung der
linear angepassten Geraden représentiert den
Volumenanteil F, der y*-Phase. Deutlich zu
erkennen ist, dass der Volumenanteil der y'-Phase
mit zunehmender Dauer der Warmebehandlung
gegeniber a) dem nur lésungsgeglihten Zustand mit
19,14 + 0,52 % zunimmt und nach €) 99 h bei 750°C
schlieflich ein Maximum mit 43,71 £+ 0,01 %
erreicht.

Tabelle 3.7: Volumenanteil F,- der y'-Phase fiir die untersuchten Zusténde 1 - 5 in at. %. Nach dem Ldsungs-
glthen fir 45 min bei 940°C (LG) und anschlieBender Warmebehandlung fir je 6, 12, 48 und 99 h bei

750°C.
Zustand Volumenanteil F, [at. %]
1 LG 19,14 £ 0,52
2 750°C fir6 h 32,28 £ 0,62
3 750°C flir 12 h 28,50 £ 0,33
4 750°C flir 48 h 29,50 £ 1,17
5 750°C fir 99 h 43,71 £ 0,01

3.2 Transmissionselektronenmikroskopische Untersuchung

Die elektronenmikroskopische Untersuchung der Proben mit dem Philips CM30 zeigt die

Mikrostruktur und die Morphologie der y‘-Ausscheidungen. Die GroRe der Aus-

scheidungen wurde anhand der TEM-Aufnahmen bestimmt. Da die Abmessungen des

Kubus der y‘-Phase nur in der <100>-Richtung sichtbar sind, war es notwendig, die

Kristallite (wie in Kapitel 1.4 Kristallographische Definitionen beschrieben), in diese

Orientierung zu bringen.
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3.2.1 Mikrostruktur und Morphologie

3.2.1.1 Zustand 1: Lésungsgegliint bei 940°C fir 45 min (LG)

Zwei TEM Hellfeld-Aufnahmen der Mikrostruktur einer Probe in <100>-Orientierung
nach dem Losungsglihen bei 940°C fir 45 min sind in Abbildung 3.13 a-b gezeigt. Die
SAD Aufnahme der <100>-Richtung in Abbildung 3.13 a zeigt deutlich die fir eine
Fernordnung typischen Uberstrukturreflexe. Die Aufnahmen zeigen keine wirfelformigen
Ausscheidungen der y*-Phase. In Abbildung 3.13 b ist der Inhalt des weilRen Rechtecks
aus Abbildung 3.13 a vergroRert dargestellt. Die hellen Bereiche mit einer Grofie von ca.

3 nm deuten auf Fluktuationen der Konzentration hin, sie sind reicher an Al und Ti als ihre

Umgebung (Ergebnis der EDX-Messungen).

a) b)

Abbildung 3.13: TEM Hellfeld-Aufnahmen einer Nigg1AlgsTis4 (in at.%) Legierung. Zustand 1: LG a) mit
SAD Aufnahme (Selected Area Diffraction, Feinbereichsbeugung) der <100>-Richtung rechts oben. b)
weilles Rechteck aus a) mit Anzeichen der Entmischung.

3.2.1.2 Zustand 2: LG + Wé&rmebehandlung bei 750°C fir 6 h

Zwei TEM-Hellfeld Aufnahmen der Mikrostruktur einer Probe in <100>-Orientierung
nach LG + 750°C fir 6 h ist in Abbildung 3.14 a-b gezeigt. Die Aufnahmen zeigen
wirfelférmige Ausscheidungen der y‘-Phase umgeben von der y-Phase. Die GroRe der
Ausscheidungen betrdagt im Durchschnitt 50,20 + 11,84 nm. Die Ergebnisse der
Vermessung der GrolRe der Ausscheidungen sind unter Abschnitt 3.2.2 GroRe der y‘-
Ausscheidungen in Tabelle 3.8 zusammengefasst.
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Abbildung 3.14: TEM Hellfeld-Aufnahmen einer Nigg;AlgsTis4 (in at.%) Legierung. Zustand 2: LG +
750°C fur 6 h a) und b) mit SAD Aufnahme (Selected Area Diffraction, Feinbereichsbeugung) der <100>-
Richtung rechts oben. Die wirfelférmigen Bereiche représentieren die y*-Phase (Ausscheidungen) umgeben
von der y-Phase (Matrix).

3.2.1.3 Zustand 3: LG + Warmebehandlung bei 750°C fir 12 h

Eine TEM-Hellfeld Aufnahme der Mikrostruktur einer Probe in <100>-Orientierung nach
LG + 750°C fir 12 h ist in Abbildung 3.15 a und b gezeigt. Die Aufnahmen zeigen
wirfelformige Ausscheidungen der y*-Phase umgeben von der y-Phase. Auffallig ist, dass
die Ausscheidungen meist in Gruppen angeordnet sind und so Felder oder Reihen bzw.
Spalten bilden. Die dunklen Bereiche, welche die Ausscheidungen umgeben, sind
Spannungskontraste, die aufgrund der Kohédrenzspannungen zwischen Matrix und
Ausscheidung entstehen. Die GrofRe der Ausscheidungen betrdgt im Durchschnitt
52,96 + 10,42 nm. Die Ergebnisse der Vermessung der GroRe der Ausscheidungen sind

unter Abschnitt 3.2.2 Grofe der y*-Ausscheidungen in Tabelle 3.8 zusammengefasst.

56



Abbildung 3.15: TEM Hellfeld Aufnahmen einer Nigs 1AlgsTis 4 (in at.%) Legierung. Zustand 3: LG + 750°C
fur 12 h a) und b) mit SAD Aufnahme (Selected Area Diffraction, Feinbereichsbeugung) der <100>-
Richtung rechts oben. Die wirfelférmigen Bereiche représentieren die y*-Phase (Ausscheidungen) umgeben
von der y-Phase (Matrix).

3.2.1.4 Zustand 4: LG + Warmebehandlung bei 750°C fiir 48 h

Eine TEM-Dunkelfeld Aufnahme der Mikrostruktur einer Probe in <100>-Orientierung
nach LG + 750°C fiir 48 h ist in Abbildung 3.16 a-b dargestellt. Die Aufnahmen zeigen
wirfelformige Ausscheidungen der y‘-Phase umgeben von der y-Phase. Es sieht so aus, als
ob sich kleinere Ausscheidungen zugunsten des Wachstums von GroReren aufldsen. Die
GroRe der Ausscheidungen betragt im Durchschnitt 70,62 + 13,90 nm. Die Ergebnisse der
Vermessung der GrolRe der Ausscheidungen sind unter Abschnitt 3.2.2 GroRRe der y‘-

Ausscheidungen in Tabelle 3.8 zusammengefasst.

a) b)

Abbildung 3.16: TEM-Aufnahmen einer Nigg;AlgsTis 4 (in at.%) Legierung. Zustand 4: LG + 750°C fir 48 h
a) Dunkelfeld Aufnahme, b) Hellfeldaufnahme mit SAD Aufnahme (Selected Area Diffraction, Feinbereichs-
beugung) der <100>-Richtung rechts oben. Die wirfelformigen Bereiche représentieren die y*-Phase
(Ausscheidungen) umgeben von der y-Phase (Matrix).
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3.2.1.5 Zustand 5: LG + Warmebehandlung bei 750°C fiir 99 h

Zwei TEM Hellfeld-Aufnahmen der Mikrostruktur einer Probe in <100>-Orientierung sind
in Abbildung 3.17 a-b gezeigt. Wurfelformige Ausscheidungen der y‘-Phase sind nicht
deutlich zu erkennen. Der dunkle Bereich links in Abbildung 3.13 a deutet auf eine vom
umgebenden Material verschiedene Orientierung hin. In Abbildung 3.17 b sind weder die
Uberstrukturreflexe noch der Kontrast der y*-Phase zu sehen. Dieser Unterschied weist auf

eine inhomogene Verteilung der Legierungselemente im Material hin.

100 Fr‘n'g

400 nm

a) b)

Abbildung 3.17: TEM Hellfeld Aufnahmen einer Nigs 1AlgsTis 4 (in at.%) Legierung. Zustand 5: LG + 750°C
fiir 99 h a) mit Uberstrukturreflexen im SAD-Bild und b) ohne Uberstrukturreflexe im SAD-Bild der <100>-
Richtung rechts oben..

3.2.2 GroRe der y*-Ausscheidungen

Zur Bestimmung der GrolRe der Ausscheidungen wurden L&nge und Breite von 30
Ausscheidungen je Zustand vermessen. Da die Ausscheidungen nicht exakt quadratisch
sind, wurde zum besseren Vergleich, die normierte Seitenldnge verwendet. Die normierte
Seitenlange ist die Wurzel aus dem Produkt der beiden gemessenen Seitenlangen. Tabelle
3.8 zeigt die normierte Seitenldnge der Ausscheidungen fir die Zustdnde 1-3 (LG, LG +
750°C fir 6, 12 und 48 h). Die TEM-Aufnahmen der Proben des Zustandes 5 (LG + 750°C

fir 99 h) Abbildung 3.17 a-b zeigen keine vermessbaren Ausscheidungen.
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Tabelle 3.8: GroRe der y*-Ausscheidungen. Normierte Seitenldnge der Ausscheidungen fiir die Zustdnde 1-4.

Die TEM-Aufnahmen des Zustandes 5 zeigen keine vermessharen Ausscheidungen. Da in der Literatur die

GrolRe der Ausscheidungen als sphérischer Radius mit r = a/ 2 angegeben wird, enthalt die Tabelle auch den

Wert fiir r. * Die GroRe der y‘-Phase im LG Zustand wurde abgeschétzt.

Zustand Normierte Seitenldnge a [nm] r=a/2[nmj
1 LG ca. 3* ca. 1,5*
2 750°C flr 6 h 50,20 + 11,84 25,10 £5,92
3 750°C fir 12 h 52,96 + 10,42 26,48 £5,21
4 750°C flr 48 h 70,62 + 13,90 35,31 +£6,95
5

750°C fir 99 h
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4  Diskussion

In der vorliegenden Arbeit wurde der Einfluss der Temperaturgeschichte auf das
Entmischungsverhalten sowie die Vergréberung der Ausscheidungen einer Nigg1AlgsTis 4
(in at.%) Superlegierung untersucht. Die verschiedenen Behandlungen, Losungsgliihen bei
940°C fir 45 min und Warmebehandlung bei 750°C fur 6, 12, 48 und 99 h werden
nachfolgend mit LG und LG + 750°C fir 6, 12, 48 und 99 h bezeichnet. Die
Charakterisierung der Zustande erfolgte durch die Analyse- und Untersuchungsmethoden
3DAP und TEM. Die Ergebnisse werden mit denen aus der Literatur verglichen und
diskutiert.

4.1 Entmischung nach dem L&ésungsgliihen

Die Ergebnisse in Tabelle 3.6 in Korrelation mit den TEM-Aufnahmen aus Abschnitt
3.2.1 Mikrostruktur und Morphologie zeigen, dass schon nach LG keine homogene
Verteilung der Legierungselemente von Korn zu Korn vorliegt. Es wurden Korner mit
einem Ni-Gehalt von 88,25 + 0,12 at.% in einem Volumen von 7,5 x 7,5 x 242,7 nm3 und
welche mit einem Ni-Gehalt von 77,02+0,16 at.% in einem Volumen von
11,5 x 11,6 x 204,9 nm?3 gefunden. Die Werte liegen zwar in dem fir die jeweilige Phase
typischen Bereich, jedoch bestdtigen die Resultate aus den TEM-Untersuchungen die
Existenz groRerer (100 - 200 nm) y- oder y‘-Domanen nicht (vgl. Abbildung 3.13). Die
TEM-Aufnahmen der Mikrostruktur zeigen aber bereits ein Frihstadium der Entmischung
mit Kkleinen, ca. 3 -5 nm groRRen, hellen Bereichen, die aufgrund des Kontrastes in der
<100>-Richtung auf die Zusammensetzung der y‘-Phase schlielen lassen, respektive
dunkle Bereiche, die der Zusammensetzung der y-Phase entsprechen. Weiterhin sind die
im SAD-Muster rechts oben in Abbildung 3.14 a beobachteten Uberstrukturreflexe ein
eindeutiger Indikator fir eine vorhandene Fernordnung. Die Intensitat der
Uberstrukturreflexe ist dabei ein MaR flir die Ordnung der Struktur. Je intensitatsstarker sie
sind, desto groRer ist die Ordnung, d.h. desto groRer ist der Anteil an Niz(Aly, Tix1) und
auch der Volumenanteil der y‘-Phase. Blavette et al. beschreiben in einer Arbeit an einer
NigoCrisgAls, nach 1h bei 600°C ebenfalls schwache Uberstrukturreflexe im TEM-
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Beugungsbild, die sie kleinen, ca. 2 nm grofRen, y*-Ausscheidungen zuordneten. AuRerdem
konnten sie eine signifikante Abweichung der Verteilung der Atome von einer zufalligen
Verteilung im Mischkristall beobachten [Blavette et al. 2007].

Nach dem Losungsgluhen liegt die Al-Konzentration im Ni-reicheren Bereich bei
7,28 £ 0,10 at.% (vgl. Tabelle 3.6). Da die nominelle Konzentration von Al 8,5 at.%
betragt, bedeutet das, dass ein Teil des Al schon in diesem Stadium in der y‘-Phase
(Ni3(AlTi)) enthalten ist. Man beachte, dass die Bildung der y‘-Phase bereits knapp
unterhalb von 1400°C einsetzt (vgl. Abbildung 1.5). Diese Temperatur ist wesentlich
hoher als die Temperatur der LG-Behandlung. Der Ti-Gehalt ist nach dem Lésungsglihen
mit 4,47 £ 0,08 at.% am grolten (vgl. Tabelle 3.6), liegt aber ebenfalls unter dem der
nominellen Zusammensetzung. Analog zu Al ist auch ein Teil des Ti schon in der y‘-Phase
ausgeschieden (vgl. Abbildung 3.11).

Diese Schlusse werden durch die Cluster-Analyse [Sauvage et al. 2004] (Grenze: min
16 at.% Al) eines Ausschnitts des Ni-reicheren als auch des Ni-darmeren Bereiches der
Messung bestétigt. Offenbar sind die Elemente innerhalb der Koérner nicht homogen
verteilt, es gibt Korner oder Bereiche in Kérnern (vgl. Abbildung 4.1) die als y-Phase
interpretiert werden kénnten. In diesen Kdérnern wurde dennoch eine sehr geringe Anzahl
der Cluster, ca. 3 im Ausschnitt eines Ni-reicheren Bereichs der Messung
(7,3 x 7,3 x 54,8 nm3) beobachtet (s. Abbildung 4.1). Ein anderer Ausschnitt eines Ni-
armeren Bereichs (8,1 x 8,1 x 46 nm3) derselben Messung zeigt eine sehr hohe Anzahl der
Cluster (s. Abbildung 4.2). Die mittlere chemische Zusammensetzung liegt hier annahernd
im Existenzbereich der y*-Phase.

Die chemische Zusammensetzung der Cluster des Ni-armeren Bereiches der Messung
ist in Tabelle 4.1 aufgelistet. Die Lage der Cluster im terndren Phasendiagramm ist in
Abbildung 4.3 dargestellt. Der Anteil an Al und Ti in den Clustern liegt je in der Summe
zwischen 25 at.% und 30 at.%. Die Cluster 1, 3, 4 und 5 der Zusammensetzung (Al + Ti)
24,11, 26,99, 27,92 und 27,31 at.% entsprechend, liegen (im Rahmen der Fehlerbalken) im
Existenzbereich der y*-Phase im terndren Phasendiagramm fir Ni-Al-Ti bei 750°C (vgl.
Abbildung 4.3). Die Zusammensetzung (Al + Ti) der Cluster 2 und 6 entspricht einem
Wert Uber 30 at.%. Diese Cluster liegen auflerhalb des Existenzbereichs der y‘-Phase.

Die erhohte Konzentration der Al- und Ti-Atome riihrt daher, dass Al- und Ti-Atome
vermehrt Ni-Gitterplatze im Kristallgitter einnehmen. Die gebildeten Cluster sehen einer

spinodalen Entmischung sehr &hnlich. Es scheint demnach eine schwammfdrmige Art der
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Entmischung vor der Keimbildung stattzufinden, sodass Cluster mit hoherem Al- und Ti-
bzw. niedrigerem Ni-Gehalt existieren.

Doi et al. [Doi et al. 1988] hat theoretisch, unter Berlicksichtigung der elastischen
Interaktionen zwischen nachsten, zweiten und dritten Nachbar-Partikeln, gezeigt, dass

geclusterte (geh&ufte) Partikel eine geringere totale Energie besitzen als homogen verteilte.

Abbildung 4.1: Cluster-Analyse (min 16 at.% Al) eines Ni-reicheren Bereiches der Probe

(7,3 x 7,3 x 54,8 nm3). Die Konzentration der Cluster liegt im Existenzbereich der y’-Phase. Die Umgebung
der Cluster (hier die Umgebung deren Atome nicht dargestellt sind) ist reicher an Ni. Die mittlere chemische
Zusammensetzung des Gesamten Volumens der chemischen Zusammensetzung der y-Phase entspricht.

Abbildung 4.2: Cluster-Analyse (min 16 at.% Al) eines Ni-armeren VVolumens der Probe (8,1 x 8,1 X

46 nm3). Die Konzentration der Cluster liegt im Existenzbereich der y’-Phase. Die Umgebung der Cluster
(hier die Umgebung deren Atome nicht dargestellt sind) ist reicher an Ni. Allerdings ist die Anzahl der
Cluster sehr hoch, sodass die mittlere chemische Zusammensetzung des Gesamten Volumens der chemischen
Zusammensetzung y‘-Phase entspricht.
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Tabelle 4.1: Chemische Zusammensetzung und Anzahl der Atome einiger Cluster eines Ni-&rmeren
Bereiches (vgl. Abbildung 4.2) in at.% fir die Elemente Ni, Al und Ti.

Cluster Ni [at. %] # Ni Al [at. %] # Al Ti [at. %] #Ti
1 75,93 £ 4,75 246 14,85 + 3,95 48 9,26 + 3,22 30
2 68,42 + 6,74 130 20,53 + 5,86 39 11,05 + 4,55 21
3 73,02+ 1,82 1729 18,33+ 1,59 434 8,66 +1,16 205
4 72,07 + 6,02 160 13,06 + 4,52 29 14,86 + 4,77 33
5 72,69+ 1,16 4255 18,41 +1,01 1078 8,90 £ 0,74 521
6 69,33 £5,21 217 18,85 + 4,42 59 11,82 + 3,65 37
S Ti
Ni-Al-Ti i
750 °C

1013 hPa

Abbildung 4.3: Ternares
Phasendiagramm Ni-Al-Ti bei 750°C
/ [Bhadeshia 2010, Raghavan 2005].
N = N Nominelle Zusammensetzung der
Sy 41 Legierung Cnom (griiner Punkt). Lage
der Cluster (rote Punkte) aus Tabelle
4.1. Die gelbe Flache markiert die
| Schwankungsbreite 2c der
Konzentrationsangaben.

Ni 0,90 0,80 0,70 0,60 0,50

Diese Beobachtungen stimmen mit denen von Niah et al. Gberein. Er beschreibt eine Art
sinusformige Entmischung im ,,as-quenched” Zustand einer Ni-Basis Superlegierung mit
der Zusammensetzung NigyAlssTiss (in at.%). Die Konzentrationsfluktuationen treten mit
einer Wellenldnge von 90 nm auf und die feinen, sphérischen Partikel besitzen eine Grofe
von 7 - 10 nm [Niah et al. 1989]. Auch Blavette et al. beobachteten an einer NiggCri4gAls 5
Legierung nach 1 h bei 600°C kleine Partikel (ca. 2 nm) deren Zusammensetzung
anndhernd der Gleichgewichtszusammensetzung der y‘-Phase entspricht [Blavette et al.
2007]. Einige weitere Studien an Ni-Al [Gentry et al. 1972, Wendt & Haasen 1983] und
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Ni-Al-Ti [Doi et al. 1985] konnten keinen Beweis fur die Existenz einer spinodalen
Entmischung zeigen [Niah et. al 1989]. L&age eine spinodale Entmischung vor, wirden
nach Edington [Edington 1975] intensitatsschwache Satelliten Spots in unmittelbarer Nahe
der Hauptreflexe eines Beugungsbildes in <100>-Richtung entstehen (s. Abbildung 4.4 a-
d). Da in Abbildung 4.4 e keine Satelliten Spots in der SAD-Aufnahme zu sehen sind,
kann ausgeschlossen werden, dass es sich bei der hier auftretenden Art von Entmischung
um spinodale Entmischung handelt. Alam et al. beobachteten die Bildung von Clustern in
den Frlhstadien des Alterns bei der Legierung WE91, eine Variante der Ni-Cr-Fe
Superlegierung Inconel 718 (IN718) [Alam et al. 2010]. In einer Arbeit von Schmuck et al.
wurde die frihzeitige Clusterbildung in einer Ni-Al-Cr Legierung nach Altern bei 600°C
beobachtet

Eine Arbeit von Hata et al., die sich ebenfalls mit einer Ni-Basis Legierung der
Zusammensetzung Nigs1AlgsTis4 (in at.%) befasst, zeigt nach einer Warmebehandlung
bei 950°C fir 45 min eine Anordnung wirfelformiger y-Bereiche entlang der [100]
Zonen-Achse. Weiterhin fuhrt eine anschlieBende Warmebehandlung bei 750°C zu feinen
y-Ausscheidungen in den y‘-Ausscheidungen. Aus thermodynamischer Sicht ist die
Ausscheidung der y-Partikel durch einen groBeren Gleichgewichts-Volumenanteil bei
750°C als bei 940°C bedingt. Diese kinetische Reaktion ist notwendig um ein lokales
Gleichgewicht durch Kurzstrecken-Diffusion zu erreichen. Die y-Ausscheidungen
wachsen, erreichen die Matrix und teilen somit die y‘-Ausscheidungen. Als Folge wird die
Vergroberung der y*-Phase signifikant gehemmt. Die Hemmung der Vergréberung der
Mikrostruktur ist hinsichtlich der mechanischen Eigenschaften von Hochtemperatur Ni-
Basis Superlegierungen ein erwiinschter Effekt [Hata et al. 2008].

Eine mogliche Erkl&rung fur das plotzliche Auftreten von y-Partikeln inmitten der
Ausscheidung konnten die Cluster liefern. Zwischen ihnen gibt es Ni-reiche Strukturen die
als Quelle fur das Wachstum der y-Partikel dienen kdnnten. Vermutlich kann eine bessere
Homogenisierung der (bersattigten Legierung die Ausbildung dieser y-Partikel in der y*-
Phase begunstigen. Es ist wahrscheinlich, dass dieser Vorgang wesentlich von der

Material- und Probenherstellung sowie der Homogenisierung abhangig ist.

65



Zusammensetzung f BVAVAVAVS

— = [100]

a) Variation der Zusammensetzung
in der diinnen Folie

002 7 &

b) 000 200

2Ag

e)

Abbildung 4.4: Schematische Illustration der Satelliten
Spots im Falle von Modulationen der Zusammen-
setzung: a) Modulation, b) Position der Satelliten im
reziproken Raum, ¢) Konstruktion der Ewald Kugel, d)
Position der Satelliten im Diffraktions-Muster [Edington
1975] und e) SAD-Aufnahme in <100>-Orientierung
dieser Legierung. Der helle, intensitatsstarkste Punkt in
der Mitte ist der ungebeugte Zentralspot, die tbrigen,
ebenfalls intensitatsstarkeren Spots entstehen durch
dessen Beugung. Die kleinen intensitatsschwachen Spots
zwischen den stérkeren sind Uberstrukturreflexe.
Satellitenspots um die Hauptreflexe, ein Anzeichen fiir
spinodale Entmischung, sind nicht vorhanden.

Zur Quantifizierung etwaiger, nicht statistisch verteilter Konzentrationsfluktuationen
wurde eine WDF-Analyse der 3DAP-Daten durchgefuhrt. Die Graphen in Abbildung
4.5 a (Ni-reicher Bereich) zeigen, dass die Elemente Ni, Al und Ti bei LG nicht homogen
verteilt sind, die gestrichelten Kurven begrenzen das Feld fur statistische Fluktuationen der
Konzentration. Die Wellenlange der Fluktuation fur Ni betragt ca. 103 nm, fir Al 100 nm.
Abbildung 4.5 b (Ni-armer Bereich) zeigt zwar, dass die Schwankung der Konzentration
den statistischen Bereich verlasst, jedoch kann die Wellenldnge der Schwankungen nicht
ermittelt werden. Durch die WDF-Analyse wird bestatigt, dass die Legierungselemente

weder im Ni-reichen noch im Ni-armen Teil der Messung homogen verteilt sind.
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Abbildung 4.5: WDF-Analyse der 3DAP-Daten nach LG. a) Analyse des Ni-reicheren Bereichs der
Messung, b) Analyse des Ni-drmeren Bereichs der Messung.

4.2 Entmischung nach den Warmebehandlungen

Wie in Kapitel 4.1 Entmischung nach dem Losungsglihen bereits diskutiert wurde, sind im
I6sungsgeglihten Zustand, der y- und der y‘-Phase zuordenbare Konzentrations-
fluktuationen zu erkennen. Diese haben eine anndhernd sphérische Form mit einer
durchschnittlichen GréfRe von 3-5nm. Im Verlauf der Warmebehandlung wachsen die
Ausscheidungen und verdndern ihre Morphologie. Bereits nach 6 h besitzen sie eine
mittlere Grofie von 50,20 + 11,84 nm (Seitenldnge a des Kubus, vgl. Tabelle 3.8) und eine
nahezu kubische Form. Auch Hein untersuchte im FIM sphérische Partikel einer
Nigg2AlsTisg Legierung, die am Anfang des Ausscheidungsvorganges im Durchmesser
3 nm betrugen. Nach 3,9 h bei ca. 600°C wurde eine Verénderung der Form von sphérisch
hin zu kubisch beobachtet [Hein 1989]. Der Ubergang von spharisch zu kubisch wird der
Konkurrenz zwischen der Oberflachenenergie der Partikel und der in der Matrix
induzierten Verzerrungsenergie, die auf dem Unterschied der Gitterparameter beruht,
zugeschrieben [Niah et al. 1989].

Zu Beginn des Ausscheidungsvorgangs verhélt sich das Wachstum der Ausscheidungen

proportional zu t%

, wie es bei der klassischen LSW-Theorie typisch ist [Blavette et al.
2007, Burgel 2006, Doi 1996]. Zwischen 6 h und 48 h wachsen die Ausscheidungen
proportional zu t>*%. Die Ergebnisse sind in guter Ubereinstimmung mit Untersuchungen
von Hein an einer dhnlichen Legierung (Nigg2AlsTisg). Demnach besteht bei 500°C eine

Proportionalitét der PartikelgroBe zu t**® (Haltezeit bis zu 28 h) °. Bei 550°C hingegen

% Eine Haltezeit von ca. 28 h entspricht ca. 10° s.
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02 (Haltezeit bis zu

war das Wachstum leicht beschleunigt und proportional zu t
2,7x10% h)? [Hein 1989]. In Abbildung 4.6 ist doppellogarithmisch die TeilchengroBe a
(Seitenldnge des Kubus in [nm]) gegen die Dauer der Warmebehandlung aufgetragen. Die
roten Linien reprasentieren die linear angepassten Funktionen zwischen den jeweiligen
Punkten. Die Steigung der Geraden ist dabei der Exponent des t-Gesetzes. Ein Kleinerer
Exponent bedeutet ein langsameres Wachstum.

Zunéchst verhélt sich die Vergroberung nach den Vorhersagen der LSW-Theorie,
verlauft dann jedoch wesentlich langsamer. Ein wesentlich verlangsamtes Wachstum der
Ausscheidungen bei anhaltender Wéarmebehandlung wurde auch von Maebashi und Doi

beobachtet [Maebashi & Doi 2004].

100_ LA | R | LR | R | LR |

Abbildung 4.6: Zeitgesetz fiir das
Wachstum der Ausscheidungen.
Doppellogarithmische Auftragung
der Teilchengrofe a in [nm] gegen
] die Zeit in [s]. Zu Beginn folgt das
= Werte | Wachstum annahernd dem fir die

e 1 Ostwaldreifung typischen t*%-
- % Gesetz [Biirgel 2006, Doi 1996],

1 nach Erreichen einer kritischen

GroRe r. (s. Gl. (4.3)) verlangsamt
sich das Wachstum.
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T
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Nach Doi ist das verlangsamte Wachstum auf verschiedene beim Ausscheidungsvorgang
wirksame Energiebeitrdge zurickzufihren. Aufgrund der Gitterfehlpassung & nach GlI.
(1.9) erzeugen die koharenten Ausscheidungen eine elastische Verspannungsenergie Estr,
dadurch entsteht ein elastisches Spannungsfeld um die Ausscheidungen. Elastische
Spannungsfelder von Ausscheidungen kénnen sich tberlappen und miteinander wechsel-
wirken, wenn die Abstdnde zwischen ihnen gering genug sind. Das ruft die elastische
Wechselwirkungsenergie E\yt hervor. Diese elastischen Energien haben einen groRen
Einfluss auf das Ausscheidungsverhalten wéhrend der Warmebehandlung. Definiert ist die

elastische Energie Eg_a einer koharenten Ausscheidung durch:

Egra = Estr + Eint (4.1)

?! Eine Haltezeit von ca. 2,7x10" h entspricht ca. 10” s.
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Zusatzlich zur elastischen Energie Eg a wirkt eine Grenzflachenenergie Esyre zwischen
Ausscheidung und Matrix. Die Gesamtenergie Err. des Systems setzt sich demnach

zusammen aus [Doi 1996]:
Errp = Esrp + Eint + Esyrr 4.2)

Wie in Abschnitt 1.2.5 Ausscheidungsvorgange bereits erldutert, strebt das System in
Richtung einer minimalen Grenzflachenenergie durch Umldsung vieler Kleiner
Ausscheidungen in wenige groRere (Vergroberung, Ostwald-Reifung). Das bedeutet, dass
im Verlauf des Wachstums der Ausscheidungen, bei voranschreitender Entmischung, der
Summand Esyrr kleiner wird und somit an Einfluss einbdif3t. Die dabei groRer werdenden
Summanden Estr und Ent Steuern ab einer kritischen AusscheidungsgroBBe r., bei
annahernd konstantem Volumenanteil, den Wachstumsvorgang mafRgeblich. Der Einfluss
der elastischen Spannungsfelder auf die VVergroberungskinetik geméaR der Ostwald-Reifung
wird von Kawasaki und Enomoto [Kawasaki et al. 1988] berlicksichtigt:

a

"Bl (4.3)

Te

mit ¢ als dem Volumenanteil der Ausscheidungen, B als Relation des elastischen Anteils
der Wechselwirkung zur Grenzflachenenergie und a als der Kapillarlinge nach der LSW-
Theorie. Nach Doi [Doi 1996] kommt es bei anziehenden elastischen Wechselwirkungen
zu einer Verlangsamung des Wachstums. AbstoRende elastische Wechselwirkungen

beschleunigen das Wachstum.

In Abbildung 4.7 ist der Volumenanteil der y‘-Phase gegen die Dauer der
Warmebehandlung aufgetragen, 0 h entspricht dabei LG. Im Anfangsstadium zwischen LG
und 6 h ist das Wachstum der Ausscheidungen nicht ausschlieflich der Ostwald-Reifung
zuzuschreiben. Der Volumenanteil ist noch nicht konstant und somit wachsen die
Ausscheidungen auch aufgrund der noch Uberséttigten Umgebung. Zwischen 6 h und 48 h
andert sich der Volumenanteil nicht mehr wesentlich. Betrachtet man die mittlere GroRe
der Ausscheidungen bei 12 h mit 52,96 + 11,84 nm und bei 48 h mit 70,62 + 13,90 nm bei
quasi konstantem Volumenanteil, wird deutlich dass das Gleichgewicht des Volumen-
anteils ca. zwischen 29,50 at.% und 32,28 at.% liegt. Ergebnisse einer anderen Verof-
fentlichung zeigen ebenfalls, dass der Volumenanteil, im Rahmen der Fehlerbalken, nach
einiger Zeit konstant verlauft, wéhrend die GroRe der Ausscheidungen weiter zunimmt
[Hein 1989]. Der weitere Anstieg des Volumenanteils auf 43,71 £ 0,01 at.% nach 750°C
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fir 99 h ist wahrscheinlich der inhomogenen Verteilung der Legierungselemente zu
schulden. Vermutlich wurde die chemische Zusammensetzung in einem Ni-armen Bereich
mit sehr hoher Clusterdichte ermittelt. Die TEM-Untersuchungen in Abschnitt 3.2.1.5
Zustand 5: LG + Warmebehandlung bei 750°C fir 99 h bestétigen diese Annahme. In

manchen Kornern sind quasi keine Ausscheidungen erkennbar (s. Abbildung 3.17 a-b).

50 T T T T T T T T T
— 40 F _— ]
X _—
7 —
§ 30 1 ‘,‘f"\f — 1 Abbildung 4.7: Volumenanteil F,
-~ der y'-Phase in Abhangigkeit von
T der Temperaturgeschichte (Zustand
S0+ 1 1-5), Werte aus Tabelle 3.7.0 h
& entspricht LG. Zustand 2-5: LG +
§ 750°C fiir 6, 12, 48 und 99 h. Die
=~ or T Verbindungslinien zwischen den
Messpunkten dienen zur optischen
o L . . . . . . . . Orientierung und spiegeln keine
0 12 24 36 48 60 72 84 96 Tendenz oder zu erwartende Werte
Zeit [h] wieder.
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5  Zusammenfassung

Das ternare System Ni-Al-Ti gehort zu den bedeutendsten Superlegierungen in der
Hochtemperaturwerkstofftechnik. Die besonderen mechanischen Eigenschaften werden
vor allem den y‘-Ausscheidungen zugeschrieben. Nach geeigneter Warmebehandlung
enthalten diese Legierungen in der Matrix y‘-Ausscheidungen. Diese sind ferngeordnet und
besitzen die mit der L1,-Struktur konsistente Zusammensetzung Niz(Al,Ti).

Im Rahmen dieser Arbeit wurde die Entmischung der Ni-Basis Superlegierung
Nigs1AlgsTis4 (in at.%) mittels dreidimensionaler Atomsonde und Transmissions-
elektronenmikroskopie untersucht. Die 3DAP erlaubt diese Untersuchungen auf atomarer
Skala. Einer der Schwerpunkte war es deshalb, die atomare Verteilung der
Legierungselemente und insbesondere deren Verteilung innerhalb der y*-Ausscheidungen

ZU untersuchen.

Die Ergebnisse zeigen, dass die Legierungselemente innerhalb der Korner, bereits nach
dem Losungsgliihen (940°C fir 45 min) nicht homogen verteilt sind. Eine statistische
wellenldngenabhangige Analyse ergab, dass nicht statistisch verteilte Konzentrations-
fluktuationen auftreten. Die chemische Analyse mit der 3DAP zeigt Bereiche von
~230 nm L&nge, mit einer mittleren chemischen Zusammensetzung der y‘-Phase
(Cni = 77,02 £ 0,16 at.%) entsprechend. Der Existenzbereich der y‘-Phase im ternéren Ni-
Al-Ti-System liegt bei 76,00 + 2,86 at.%. Im TEM wurden jedoch nur kleine spharische
Partikel (Durchmesser ca. 3 - 5 nm) beobachtet. Anhand der Uberstrukturreflexe in <100>-
Orientierung ist dennoch Klar, dass eine Fernordnung vorhanden ist und y‘-Strukturen
vorliegen. Innerhalb der y*-Bereiche wurden Cluster identifiziert deren mittlere chemische
Zusammensetzung, z.B. Cyi=75,93 +4,75; 73,02 £1,82; 72,07 £6,02; 72,69 + 1,16 (in
at.%), im Rahmen der Fehlerbalken, ebenfalls im Existenzbereich der y‘-Phase liegt. Die
Cluster sind von Ni-reichen Bereichen mit schwammartiger Morphologie umgeben. Auch
in den spéateren Stadien der Wéarmebehandlung (750°C fir 6, 12, 48 und 99 h) konnten
derartige Cluster in der y‘-Phase beobachtet werden. Die Ursache fiir die Bildung dieser
Cluster ist vermutlich ein Konkurrenzprozess zwischen der Diffusion der Legierungs-
elemente und der Bildung der Gleichgewichtsphasen.
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Im weiteren Verlauf der Warmebehandlung wuchsen die y‘-Ausscheidungen. Beim
Wachstum der Ausscheidungen wurde eine Verdnderung der Morphologie von spharisch
zu kubisch beobachtet. Nach 750°C fiir 6 h betrug die GroRe der Ausscheidungen bereits
50,20 + 11,84 nm. Der Volumenanteil F,» nahm hierbei ebenfalls zu (6h:
F,- = 32,28 + 0,62 %) wahrend er bei LG F,- = 19,14 + 0,52 % betrug. Das Wachstum der

Ausscheidungen verlief dabei proportional zu t%

, wie es fur dieses Stadium des
Ausscheidungsvorgangs, nach der LSW-Theorie, typisch ist. Anschliefend fand eine
verlangsamte Vergroberung, gemal der Ostwald-Reifung, bei anndhernd konstantem
Volumenanteil statt (nach 12 h: a = 52,92 + 10,42 nm, F,- = 28,50 + 0,33 % und nach 48 h:
a=70,62 + 13,90 nm, F,- = 29,50 + 1,17 %). Das Wachstum der Ausscheidungen verhielt
sich hierbei proportional zu t°*®. Ein ahnlich verlangsamtes Wachstum wurde auch in
anderen Arbeiten beobachtet und dem Zusammenspiel verschiedener wirksamer
Energiebeitrdge (Verspannungsenergie, Grenzflachenenergie und Wechselwirkungs-

energie) zugesprochen.

In einer jlngst verdffentlichten Arbeit von Hata et al. [Hata et al. 2008] an einer
Uberséttigten Nigg1AlgsTis4 (in at.%) Legierung wurden, nach mehrstufiger Warme-
behandlung, innerhalb der y*-Ausscheidungen kleine y-Ausscheidungen beobachtet. Die vy-
Partikel in den y‘-Ausscheidungen wuchsen im Verlauf der Temperaturgeschichte und
teilten die y‘-Ausscheidungen. Dadurch wurde die Vergroberung der Mikrostruktur
signifikant gehemmt. Die Ausscheidung der y-Partikel in den y‘-Ausscheidungen wird, aus
Sicht der Thermodynamik, dem groBeren Volumenanteil der y-Phase bei 750°C als bei
940°C zugeschrieben. Das Gleichgewicht soll durch eine Art kinetische Reaktion der
Kurzstrecken-Diffusion erreicht werden [Hata et al. 2008]. Die Ursache flr die Bildung der

y-Partikel innerhalb der y‘-Ausscheidungen ist noch nicht vollstandig verstanden.

Die Cluster innerhalb der y*-Phase, welche im Rahmen dieser Arbeit, ebenfalls an einer
Nigs1Algs5Tis 4 (in at.%) Legierung identifiziert wurden, konnten eventuell eine Erklarung
fir das Ausscheiden von y-Partikeln innerhalb der y‘-Phase liefern. Es kdnnte sein, dass es
im weiteren Verlauf einer Warmebehandlung dazu kommt, dass die Cluster wachsen bzw.
sich zusammenschlieRen. Dabei kénnten Bereiche der Ni-reichen Umgebung schwam-
martiger Morphologie, innerhalb der y‘-Phase separiert werden und somit y-Partikel

inmitten der y*-Ausscheidung bilden.
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Ausblickend von Interesse, um die Bildung von y-Partikeln in den y‘-Ausscheidungen
durch vorangegangene Clusterbildung zu bestétigen, ist eine detaillierte Untersuchung der
Proben im atomaren Bereich nach einer dreistufigen Warmebehandlung, ahnlich der bei
Hata et al. angewandten [Hata et al. 2008]. Zur direkten Bestimmung der atomaren
Besetzung der Netzebenen (Ordnungsgrad), kénnten orientierte Proben verwendet werden.
Weiterhin konnten mittels feldionenmikroskopischer Tomographie (FIM) die y-Partikel

innerhalb der y*-Phase dreidimensional dargestellt werden.
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