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1. Strukturbildungsprozesse in Nickel-Superlegierungen

1.1 Kurzbeschreibung

Es gibt in allen Bereichen der Energieerzeugung und Triebwerktechnik das Ziel, die
thermischen Wirkungsgrade zu verbessern. Zum einen, um die Leistung der Anlagen zu
erhdhen, und zum anderen, um Ressourcen effektiver auszunutzen. Dies erfordert, die standige
Erhohung der Gaseintrittstemperatur (zweiter Hauptsatz der Thermodynamik, Carnot-
Wirkungsgrad). Dazu bendtigt man Hochtemperaturwerkstoffe, die mechanischen Belastungen
bei sehr hohen Temperaturen standhalten konnen. Aus dem Bereich der Gasturbinen, die
sowohl fur die Energieerzeugung als auch als Flugtriebwerke eingesetzt werden, wurde die
einkristalline Nickel-Basis-Superlegierung CMSX-4 ausgewéhlt. Einkristalline Nickel-Basis-
Superlegierungen werden heute bei Temperaturen bis zu 1100°C eingesetzt.

Die Eigenschaften von Werkstoffen hangen von ihrem Aufbau (Gefiige, Mikrostruktur) ab.
Dieser wiederum héangt von der Art des Herstellungsverfahrens ab. Dabei spielt insbesondere
die Warmebehandlung eine besondere Rolle. Diese wurde mit dem Ziel optimiert, bestmdgliche
Werkstoffeigenschaften einzustellen. Im Falle von Hochtemperaturwerkstoffen bleibt die
Mikrostruktur im Verlauf des Hochtemperatureinsatzes nicht unverandert. Es finden
Erweichungs- und  Schadigungsprozesse statt. Das macht das Gebiet der
Hochtemperaturwerkstoffe zu einem interessanten Werkstoffthema.

Einkristalline Superlegierungen sind Hochstleistungswerkstoffe, die in den letzten Jahrzehnten
zu hoher Reife entwickelt wurden. Ihre Hochtemperaturfestigkeit ist derart hoch, dass an eine
Umformbehandlung kaum zu denken ist. Deshalb muss endkonturnah urgeformt werden. Die
Vakuum-Feingusstechnik gestattet es, endkonturnah zu gief3en. Einkristalline Bauteile werden
industriell mittels Vakuum-Feinguss nach dem Wachsausschmelzverfahren hergestellt. Uber
einen Einkristall-Selektor gelingt es, einen Einkristall in die Formschale einwachsen zu lassen.
Dieser besteht aus einem primdren Dendriten, der aber auch sekundéare und tertidre
Dendritenarme aufweist.

Zwischen den Dendritenarmen erstarrt ein Rest-Eutektikum. Innerhalb des Dendriten scheiden
sich grobe y'-Teilchen aus, welche noch nicht mit der gewuinschten hohen Festigkeit verbunden
sind. Sie mussen daher durch Warmebehandlung wieder aufgeltst werden. Das Problem ist,
dass der Schmelzpunkt des Rest-Eutektikums niedriger liegen kann als die Auflosungsgrenze
der groben y’-Teilchen. Deshalb fiihrt man eine mehrstufige Warmebehandlung durch und halt
das Material zun&chst bei einer Temperatur knapp unterhalb des Schmelzpunkts des Rest-
Eutektikums. Dabei findet ein Diffusionsausgleich zwischen Eutektikum und Dendrit statt, was
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zu einem Anstieg des Schmelzpunkts fuhrt. In einem néchsten Warmebehandlungsschritt wird
die Temperatur erhéht, wobei man aber wiederum unter dem neuen Schmelzpunkt des
Eutektikums bleiben muss. So tastet man sich schrittweise von unten an die Auflésungsgrenze
der y'-Teilchen heran. Anschlie3end erzeugt man durch geeignete Auslagerungen die feine y/y’-
Struktur, die fur die hohe Hochtemperaturfestigkeit von Nickelbasis-Superlegierung-
Einkristallen verantwortlich ist.

1.2 Grundlagen und Hintergrundinformation

Far kritische Bauteile, die bei hohen Temperaturen (T/Twm> 0,6) zum Beispiel als Komponenten
in Turbinen, Raketen und Wéarmetauschern eingesetzt werden, haben sich die sogenannten
Superlegierungen  bewdhrt. In  diesen  Anwendungsbereichen  bestimmen  die
Werkstoffeigenschaften die maximalen Anwendungstemperaturen maligeblich [1]. Mit Blick
auf die Erhohung des Carnot-Wirkungsgrades nc ist es erstrebenswert, moglichst hohe
Eintrittstemperaturen in einer Turbine zu realisieren. Fiir nc gilt mit der Eintrittstemperatur Te
und der Austrittstemperatur Ta Gleichung 1 [2]:

Ne=1-—= (1)

Wahrend in den 1940er Jahre noch Schmiedeprozesse zur Herstellung von Turbinenschaufeln
Anwendung fanden, é&nderten sich die Herstellungsverfahren und die erzielbaren
Werkstoffeigenschaften seither stetig [3]. Ein Grund dafir waren die steigenden
Legierungszusatze, welche die Duktilitat der Turbinenschaufelwerkstoffe herabsetzten und
somit die Herstellung tber Schmiedeverfahren immer weiter erschwerten. Deshalb wurden
hoherfeste Turbinenschaufeln im Feingussverfahren hergestellt [3]. Die Kriechbestandigkeit
dieser zunachst konventionell gegossenen Turbinenschaufeln wird begrenzt durch die Bildung
von Kriechporen auf den Korngrenzen senkrecht zur Hauptbelastungsrichtung (siehe linke
Turbinenschaufel auf Abbildung 1: Korngrenzen senkrecht zur Hauptbelastungsrichtung), die
sich negativ auf die Lebensdauer auswirken [1]. Genau wie die geschmiedeten
Turbinenschaufeln zeichnen sich konventionell gegossene Turbinenschaufeln durch ein
einfaches Herstellungsverfahren und somit gunstige Produktionskosten aus und finden somit
immer noch Anwendung in weniger temperatur- und druckbelasteten Bauteilen. Mit der
Entwicklung der gerichtet erstarrten Turbinenschaufel (siehe mittlere Turbinenschaufel auf
Abbildung 1) konnte die risikoreiche Bildung von Kriechporen auf den Korngrenzen senkrecht
zur Belastungsrichtung vermieden werden [4]. Die durch das Verfahren zusétzlichen Kosten
zahlen sich durch die Mdoglichkeit aus, hohere Anwendungstemperaturen nutzen zu kénnen.
Die Entwicklung der einkristallin erstarrten Superlegierungen (siehe rechte Turbinenschaufel
auf Abbildung 1) zu Beginn der 1980er Jahre ermdoglichte nochmals eine hohere
Anwendungstemperatur aufgrund vollstandig eliminierter Korngrenzen. Mit dem Wegfall von
Korngrenzen bei der einkristallinen Erstarrung ist das Zulegieren der Elemente Hf, C, Zr und
B zur Stabilisierung der Korngrenzen nicht mehr notwendig [5]. Aufbauend auf dieser
Entwicklung konnten die Superlegierungen, wie sie heute bekannt sind, weiter verbessert
werden.



Konventionell erstarrt Gerichtet erstarrt Einkristallin erstarrt

Abbildung 1: Darstellung der Erstarrungsmoglichkeiten von Turbinenschaufeln mit den
zugehorigen Gefligen flr die konventionelle Erstarrung (CC), gerichtete Erstarrung (DS)
und einkristalline Erstarrung (SX).

1.2.1 Entwicklung von Superlegierungen

Nickelbasis-Superlegierungen kdnnen abhangig vom Herstellungsprozess in die nachfolgenden
drei Kategorien eingeteilt werden: Knetlegierungen, pulvermetallurgische Legierungen und
Gusswerkstoffe [6]. Fur den Einsatz von Werkstoffen mit exzellenten mechanischen
Eigenschaften bei hohen Temperaturen wurden in den letzten Jahrzehnten signifikante
Fortschritte in der Vakuum-Feinguss-technologie sowie der Erstarrungstechnologie gemacht.
Die Gusslegierungen wurden von der konventionellen Erstarrung (engl. conventional casting,
CC) mit polykristallinen Geftige, Uber die gerichtete Erstarrung (engl. direct solidification, DS)
mit Kérnern gleicher Orientierung, bis hin zur einkristallinen Erstarrung (engl. single crystal
solidification, SX auch SC) entwickelt [7]. Bei letztgenannter Erstarrung kommt es zum
Wachstum eines einzigen Korns. Zur weiteren Verbesserung der Eigenschaften wird bei
einkristalliner Erstarrung der Volumenbruchteil der y’-Phase auf tiber 70 % angehoben (CC: ~
45%, DC: ~ 60%) [8]. Insbesondere nimmt dadurch die Kriechbestéandigkeit zu. Dadurch ist es
moglich, diese Legierungen hoheren Einsatztemperaturen auszusetzen [9]. Mit zunehmender
Erhohung des Volumenbruchteils der y’-Phase wurden Superlegierungen der zweiten und
dritten Generation entwickelt. Abbildung 2 zeigt hierzu die y/y” Gefiigeaufnahmen der zweiten
Generation der einkristallinen Erstarrungsform. Diese Legierungen werden nach dem
Rheniumgehalt unterschieden. Rhenium tragt am meisten zur Stabilisierung der Mikrostruktur
bei hohen Temperaturen bei [10]. Wahrend die Legierungen der ersten Generation kein
Rhenium besitzen (z.B. PWA 1484), betragt der Rheniumgehalt fiir die zweite Generation bis
zu 3 Ma.-% (z.B. CMSX-4) und fur die dritte Generation bis zu 6 Ma.-% (z.B. CMSX-10) [10].
Fortlaufende Forschung der letzten Jahre flihrte zu einer vierten Generation. Diese Legierungen
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zeichnen sich dadurch aus, dass im Vergleich zur dritten Generation der Rheniumgehalt auf
etwa 4 Ma.-% gesenkt und durch Ruthenium substituiert wird (z.B. THS-162) [11]. Obwohl
der exakte physikalische Grund fiir die Wirkungsweise von Ruthenium gegenwartig noch nicht
eindeutig erklarbar ist, ist dennoch bekannt, dass dieses Element ebenfalls zur
Hochtemperaturstabilitit der y/y'-Mikrostruktur beitragt [12].

Abbildung 2: Typische y/'- Gefligestruktur der Nickelbasis-Superlegierung LEK94 nach
abgeschlossener Wéarmebehandlung. Geflige mit den typischen Phasen y-Kandlen und
kubischen y'-Partikeln

1.2.2 Aufbau und Mikrostruktur von Superlegierungen
Die y/y’- Mikrostruktur:

Nickelbasis-Superlegierungen zeichnen sich hauptsachlich durch ein zweiphasiges Geflige
bestehend aus der y- und y’-Phase, welche in Abbildung 2 leicht zu unterscheiden sind [1]. Die
ungeordnete y-Phase - ein Mischkristall mit einer A1-Kristallstruktur (siehe Abbildung 3, links)
— bildet die Matrix [13]. Das Basiselement der Phase ist Nickel. Zur Verfestigung des
Mischkristalls tragen geldste Legierungselemente bei, im Wesentlichen die Refraktdrmetalle
Cr, Re, Mo und W. Der Mechanismus der Mischkristallhdartung lasst sich anschaulich durch
unterschiedliche Atomradien der Legierungsatome und dem Wirtsatom Nickel erklaren. Es
kommt zur Wechselwirkungen zwischen dem Spannungsfeld einer Versetzung und der
Gitterverzerrung durch das jeweilige Legierungselement [14]. Des Weiteren wird die
Stapelfehlerenergie verringert, wodurch das Quergleiten von Versetzungen beeinflusst wird
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[14]. Infolgedessen kommt es zu einer Erhéhung der FlieRspannung, also einer Verbesserung
der Festigkeit.

Die vorherrschende festigkeitssteigernde Ausscheidung in Nickelbasis-Superlegierungen ist
die y’-Phase. Diese Phase scheidet sich koharent zur Matrix aus [13]. Sie ist gekennzeichnet
durch die intermetallische Bindung zwischen Nickel und vorwiegend Aluminium, Titan oder
Tantal [Nis(Al,Ti,Ta)] [13]. Die y'-Phase kristallisiert in der geordneten Gitterstruktur vom Typ
L1, (siehe Abbildung 3, rechts) [13]. Die y’-Phase weist zur y-Matrix eine hohere Festigkeit auf
[5]. Diese resultiert durch Schneidvorgédnge von Versetzungen, die zu Stapelfehlern im
Kristallgitter fiihren. Der Volumenbruchteil der y'-Phase betrégt in modernen Nickelbasis-
Superlegierungen tber 70% [8].

e
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Abbildung 3: Kristalliner Aufbau der ungeordneten y-Phase mit einer Al-Gitterstruktur fir
das binére System Ni-A! (links) und der geordneten y'-Phase mit einer L1>-Gitterstruktur fir
das binare System Ni-Al vom Typ NizAl (rechts). Die y—Matrix weist in Nickelbasis-
Superlegierungen der zweiten Generation ein groReres Elementarzellenvolumen auf [1].

Durch die kohdrente Ausscheidung der y'-Phase in der y-Matrix entstehen Spannungen, die als
Koharenzspannungen bezeichnet werden [15]. Sie resultieren aus den unterschiedlichen
Gitterparametern zwischen den beiden Phasen. Die Koharenzspannungen werden durch die
Gitterfehlpassung 6 bestimmt, die geméal Gleichung 2 definiert ist [15]:

5= 2 (ao(V') - ao()’))

2
ag(y") + ao(y) @)

Die Gitterparameter der y- und y'-Phase werden durch die Symbole ay(y’) und ay(y)
ausgedruckt. Die Gitterfehlpassung kann einen positiven oder negativen Wert besitzen [15].
Aufgrund des groBeren Gitterparameters fiir die y-Matrix weisen moderne einkristalline
Nickelbasis-Superlegierungen der zweiten Generation einen negativen 6-Wert auf (CMSX-4: §
= -0.03%). Mit steigender Temperatur wird die Gitterfehlpassung schrittweise negativer. Das
héngt mit einem niedrigeren Ausdehnungskoeffizienten der y’-Phase im Vergleich zur y-Matrix
zusammen [1].



Weitere Phasen:

Neben den oben angesprochenen Phasen kdnnen in Nickel-Superlegierungen noch weitere
Phasen auftreten, die als topologisch dichtest gepackte Phasen (engl. topologically close
packed, TCP) bezeichnet werden [16]. Diese unerwiinschten Phasen kdnnen wahrend des
Erstarrungprozesses, einer ungeeigneten Warmebehandlung oder der Anwendung entstehen.
Ihr Erscheinen hangt mit einem zu hohen Anteil an bestimmten Legierungselementen
zusammen, die eine Phaseninstabilitat hervorrufen [17]. Zu den TCP-Phasen zdhlen o, P, p und
Laves [16].

Diese Phasen weisen einen komplizierten Aufbau der Elementarzelle auf (o: Tetragonal, P:
orthorhombisch, p: rhomboedrisch, Laves: kubisch oder hexagonal). Aufgrund ihrer
Sprodigkeit werden die mechanischen Eigenschaften nachteilig beeintrachtigt [18].
Desweiteren werden Legierungselementen wie Mo, Co, W und Re in den TCP-Phasen (z.B. o-
Phase: (Cr,Mo,W)x(Ni,Co)y; x,y=1,7) [19] abgebunden. Dadurch stehen diese flr die
Mischkristallverfestigung und die Ausscheidungshartung nicht mehr im vollen Umfang zur
Verfligung.

1.2.3 Erstarrung

Wie bereits beschrieben werden heutige einkristalline Turbinenschaufeln auf Nickelbasis im
Vakuum-Feingussverfahren hergestellt [1]. Die Erstarrung erfolgt gerichtet, wobei es zum
Wachsen eines einzigen Korns kommt. Es wird angestrebt, dass die <001> Richtung mdglichst
parallel zur Langsachse der Turbinenschaufel verlduft, da dies mit guten mechanischen
Eigenschaften verbunden ist. Aufgrund sauerstoffaffiner Elemente in Nickelbasis-
Superlegierungen wird das Giellen im Hochvakuum durchgefuhrt. Aus Grinden der
Wirtschaftlichkeit werden Turbinenschaufeln mit der grofitmoglichen
Erstarrungsgeschwindigkeit erstarrt, was mit der Flussigmetallkiihlung (engl. liquid metal
cooling, LMC) ermdglicht wird, sowie mit dem konventionellen Bridgman-Verfahren (siehe
Abbildung 4), womit eine langsamere gerichtete Erstarrung erfolgt [1]. Mit dem LMC-
Verfahren ergeben sich hohere Temperaturgradienten und Abkuhlgeschwindigkeiten, wodurch
die Erstarrungsgeschwindigkeit angehoben werden kann.

Die Erstarrung einkristallin gegossener Nickel-Superlegierung erfolgt dendritisch. Das Geflige
zeichnet sich durch Dendritenstdmme und sekundéren Dendritenarme aus, die senkrecht zu den
Stdmmen wachsen [1].

Bei Erstarrungsprozessen spielen allgemein vier wesentliche Faktoren eine Rolle: 1) Der
Temperatur-Gradient G, 2) die Erstarrungsgeschwindigkeit v, 3) die chemische
Zusammensetzung c und 4) die Gravitation g. Die Gravitation kann von Bedeutung sein, da sie
zu einer makroskopischen Entmischung fuhren kann, wenn die Legierung z.B. sowohl aus sehr
leichten als auch aus sehr schweren chemischen Elementen besteht. Die anderen drei
beeinflussen direkt die mogliche Ausbildung der Fest/Flussig-Phasengrenze. Diese kann
grundsatzlich z.B. glattwandig oder dendritisch sein. Industriell spielt die glattwandige
Erstarrung bei der Herstellung von Superlegierungen keine Rolle. Bei zu hohen



Erstarrungsgeschwindigkeiten und niedrigen Temperaturgradienten erfolgt die Erstarrung
globular dendritisch, d.h. polykristallin.
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Abbildung 4: Schematischer Aufbau des Bridgman-Verfahrens: Aufheizen des Werkstiickes
im Strahlungsofen und Erstarren der Probe per Strahlungskihlung: a) Erstarrung
einkristalliner Bauteile, Prinzipskizze des Bridgman-Verfahrens und b) Schematische
Darstellung der Funktionsweise des Einkristallselektors. Nach [1]

Der Temperatur-Gradient wird im Wesentlich durch den Ofen vorgegeben und kann nicht
einfach variiert werden. Allgemein ist er beim LMC-Verfahren héher als beim klassischen
Bridgman-Verfahren. Die Erstarrungsgeschwindigkeit kann in einem Bridgman-Ofen
kontrolliert werden, so dass unterschiedliche Erstarrungsbedingungen realisiert werden kénnen.

Die zeitliche Temperaturdnderung im Bridgman-Verfahren kann wie folgt beschrieben werden:

F=4r_a4r .z _ .~ . (3)
dt dz dt
G ist die Temperaturgradient im Festkorper an der Erstarrungsfront (K/mm), und v ist die
Erstarrungsgeschwindigkeit (mm/min). Fur eine fehlerfreie einkristalline Erstarrung ist es
erforderlich, dass ein bestimmtes Verhaltnis von G/v eingestellt wird. In der Literatur sind
Schaubilder, aus denen sinnvolle Werte fir G/v entnommen werden kdnnen, fur verschiedene
Materialien zuganglich. Zum Beispiel stellt Abbildung 5 den Grenzbereich fur die gerichtete
Erstarrung sowie den Dendritenstammabstand in Abhéngigkeit von G und v fir die
Einkristalllegierung SRR 99 dar [29]. Ein grofRer Temperatur-Gradient ist dabei
wiinschenswert, da dieser mit einem geringen Dendriten-Armabstand verbunden ist. Dies kann
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Vorteile in Bezug auf mechanische Eigenschaften haben; es verkirzt dariiberhinaus aber auch
die Diffusionswege, die bei einem Konzentrationsausgleich zuriickgelegt werden missen. Im
Fall eines niedrigen Dendriten-Armabstands kann die Dauer der Warmebehandlung
(Homogenisierung) reduziert werden. Bei der gieRtechnischen Herstellung von
Turbinenschaufeln betrdgt der Dendritenabstand im Erstarrungszustand zwischen 300 und 500

um [1].

Durch ein einkristallines Geflige lassen sich Korngrenzen vermeiden, es kdnnen aber trotzdem
Fehler auftreten. Zu den vermeidbaren Fehlern gehdren neben GroRBwinkelkorngrenzen und
Abweichungen von der <001>-Erstarrungsrichtung auch noch sogenannten Freckles, welche
die Kornneubildung beschreiben, die durch abbrechende Dendritenarme in der Konvektion der
Schmelze geschieht.

i 4 A ' Arbeitsbereich
1011 . : / - gereichteter Erstarrung
K g i \ \

e [ . \
< LE \ 200— 2 [Hm]

v, mm/min

Abbildung 5: Einfluss von Erstarrungsgeschwindigkeit (v) und Temperaturgradienten (G) auf
den Dendritenarmabstand (A) der Legierung SRR 99 [29]

Fur ein Temperaturintervall zwischen der Liquidustemperatur T und der Solidustemperatur
Ts, und die kritische lokale Erstarrungszeit At* kann eine Grenzkurve bestimmt werden zur
Vermeidung von Freckles:
— .1 _ToTs 1
v=T G At* G (4)
Unvermeidbar dagegen sind Seigerungen und Mikroporen, auf’erdem Versetzungen und
geringfugige Abweichungen der Kristallorientierung [21].



Mikroporen bilden sich durch Volumenkontraktion bei der Erstarrung vor Allem im
interdendritischen Bereich. Sie reduzieren vor Allem die Ermudungsbestandigkeit und kénnen
durch nachtragliches heil3-isostatisches Pressen (HIP) verkleinert bzw. entfernt werden [22].

Seigerungen fiihren zu einer mikrostrukturellen und chemischen Heterogenitat [20]. Die
chemische Heterogenitat wird dadurch hervorgerufen, dass wahrend der Erstarrung, einige
Legierungselemente aufgrund ihrer unterschiedlichen Loslichkeiten in der fllissigen Phase
verbleiben, wahrend andere in der festen Phase geldst werden [20]. Des Weiteren lagern sich
die Legierungselemente, abhdngig von ihrer Loslichkeit in den Phasen, entweder im
dendritischen Bereich oder zwischen den Dendriten an [23]. Die bevorzugte Anreicherung der
Elemente i wird mit dem Seigerungs-Verteilungskoeffizienten ki ausgedriickt. Der Koeffizient
wird empirisch ermittelt und ist wie folgt definiert [1]:

ki =
CID

()

Die Symbole Cp und Cip bezeichnen die Konzentrationen der Elemente i im dendritischen und
interdendritischen Bereich. Fir Elemente mit ki > 1 findet die Anreicherung im Dendritenkern
statt (z.B. Re und Cr). Ist dagegen ki < 1 lagern die Elemente sich im interdendritischen Bereich
an (z.B. Al, Ti, und Ta). Da die y'-bildenden Elemente vermehrt im interdendritischen Bereich
auftreten, ist hier der y’-Anteil héher. Durch diese bevorzugte Anreicherung von Elementen
entsteht also auch eine mikrostrukturelle Heterogenitat. Grundséatzlich sind die v'-
Ausscheidungen im interdendritischen Raum gréber als im Dendritenkern und ihre Form
weicht stark von der gewiinschten Wiirfelform ab. Es konnen bilden sich zudem lamellare y/y’-
Gebilde, die an Eutektika erinnern und ublicherweise auch so bezeichnet werden, obwohl in
der Literatur durchaus umstritten ist, ob sie tatséchlich durch eine eutektische Reaktion
entstehen. Wie andere Eutektika erstarren sie zuletzt und haben auch die geringste lokale
Solidustemperatur.

In ihrem mechanischen Verhalten, besonders bei ihren elastischen Eigenschaften, zeigen
einkristalline  Nickelbasis-Superlegierungen  hohe  Anisotropien  [21].  Zahlreiche
Untersuchungen haben ergeben, dass der E-Modul in <111>-Richtung am hdchsten ist, was
aber auch zur Folge hat, dass die thermischen Spannungen in dieser Richtung am héchsten sind
und es somit zu einer schnelleren thermischen Ermidung kommt [4]. Es hat sich durchgesetzt,
Turbinenschaufeln mit der <001>-Richtung parallel zur Richtung der mechanischen Last
herzustellen. In <001>-Richtung werden zwar nicht ganz die Eigenschaften wie in <111>-
Richtung erreicht (E-Modul, Hochtemperaturbestandigkeit), jedoch bietet sie ginstigere
Gielleigenschaften und somit einen Kostenvorteil [4, 21].

1.2.4 Warmebehandlung



Die Warmebehandlung bei Superlegierungen dient zum Einstellen der y/y'-Mikrostruktur. Sie
lasst sich nach der Erstarrung in zwei Stufen unterteilen, wie in der Abbildung 6 dargestellt.
Das Material wird nach der Erstarrung zuerst I6sungsgegliiht, anschlie3end erfolgt eine ein-
oder mehrstufige Auslagerung.

Temperatur

f

Erstarrung | [Losungs-/Diffusionsgliihung Auslagerung Zeit

Ausscheidungshartung

Abbildung 6: Schematischer Verlauf der Warmebehandlung einer Nickelbasis-
Superlegierung, Erstarrungszustand: Gefiigezustand des Bauteils nach dem Abguss,
Losungsglihung: Auflésen der Ausscheidungen und Homogenisierung des Gefliges,
Auslagerung: Einstellung der AusscheidungsgroRe.

Losungsglihen:

Nachdem die Nickelbasis-Superlegierung abgegossen wurde, liegt das Geflige mit Blick auf
eine gewulnschte homogene Legierungsverteilung und angestrebte Form der auftretenden
Phasen (feine y'-Ausscheidungen, schmale y-Kanéle) nicht im optimalen Zustand vor. Daher
wird das Geflige uber eine Warmebehandlung, die schematisch in Abbildung 4 dargestellt ist,
veréndert [21]. Der erste Prozess ist das Losungs- bzw. Diffusionsgliihen mit den Zielen, die
Seigerung Uber den Probenquerschnitt zu minimieren, Eutektika und intermetallische Phasen
in der Matrix und die grobe y'-Phase aufzuldsen, um sie danach als feine Ausscheidung im
Geflige entstehen zu lassen.

Fur den Abbau der starken Seigerungen spielen die unterschiedlichen Diffusionsbestrebungen
der einzelnen Elemente, die gemal? Formel 4 in Abhdngigkeit von Druck (p) und Temperatur
(T) stehen, eine Rolle [24].

—(AE +p-AV)

Ky T (6)

D*(T,p) = D, - exp
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mit D" als Diffusionskoeffizient fur Festkdrper, Do als Diffusionkonstante bei
Atmosphirendruck, AE als Aktivierungsenergie, kg als Boltzmann-Konstante und AV als
Molvolumen.

Die  Diffusionswege sind verbunden mit dem  Dendritenarmabstand.  Der
Konzentrationsausgleich erfolgt bei Diffusionsprozessen, die nach dem 1. und 2. Fick‘sche
Gesetze beschrieben werden:

. ac

Jjp=-D " (7
Hier die Sofftransportstrom jp ist proportional zu dem Konzentrationsgradient, und die
Diffusionskoeffizient ist die Proportionalitatsfaktor. Die 2. Fick‘sche Gesetz beschreibt die
Diffusion in Abhdngigkeit von Zeit und Raum:

=5 (05) @

Die Dauer des Diffusionsprozesses ist direkt verbunden mit dem Konzentrationsgradienten in
Material, der bei der Erstarrung entstanden ist.

Die Temperatur fur das Losungsglihung muss oberhalb der Ldsungstemperatur der vy'-
Ausscheidungen, aber unterhalb der Solidustemperatur liegen. Da letztere aufgrund von
Seigerungen lokal unterschiedlich ist, muss bei der Temperaturfiihrung darauf geachtet werden,
dass es nicht zum Aufschmelzen des Resteutektikums kommt (engl.: incipient melting). Aus
diesem Grund hat sich eine mehrstufige Warmebehandlung bewéhrt, bei der die Temperatur
stufenweise angehoben wird, um Uber Diffusionsprozesse den Schmelzpunkt des
Resteutektikums etappenweise zu erhohen. So wird sich nach und nach an die
Auflosungsgrenze der y’-Ausscheidungen herangetastet [21]. Fur das Ldsungsglihen sind
Temperaturen im Bereich von 980 - 1230°C fur polykristalline Legierungen ublich, bei
einkristallinen Legierungen sogar bis zu 1315°C. Nach einer gewissen Haltezeit (4 bis 32
Stunden) wird die Probe schnell abgekihlt, um die Bildung von TCP-Phasen zu vermeiden
[1,3]. Mit zunehmender Menge an Legierungselementen wie z.B. Rhenium oder Ruthenium
steigen die Haltezeiten aufgrund der hinzugefugten langsam diffundierenden Elemente. Da die
Haltezeiten unter Umstanden sehr lang sind, kénnen die Kosten fiir die W&rmebehandlung sehr
hoch werden.

Auslagerung:

Nach dem Ldsungsglihen findet ein Auslagern statt (siehe Abbildung 4). Dabei wird eine
optimale y/y'-Mikrostruktur eingestellt (siehe Abbildung 2) [25]. Ziel ist es, feinverteilte
gleichmaRige y'-Ausscheidungen innerhalb der y-Matrix zu erhalten [20]. Dabei stellt sich flr
einkristalline Nickelbasis-Superlegierungen ein Volumenbruchteil von tber 70% ein [8]. Die
Auslagerungstemperaturen variieren zwischen 620°C — 1040°C mit Haltezeiten zwischen 4 -
32 Stunden. An die erste Wéarmestufe kann sich eine zweite bei niedrigerer Temperatur
anschlieBen um unterschiedliche Gréfen und Verteilungen der y'- Phase einzustellen [20]. Bei
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Nickelbasis-Superlegierungen, die fiir den Einsatz als Turbinenschaufeln gedacht sind, sind der
Kriechwiderstand und die Zeitstandfestigkeit von groRter Wichtigkeit. Die Auslagerungsstufen
fiir Nickelbasis-Superlegierungen der zweiten Generation konnen wie folgt aussehen: Erste
Auslagerung (1140°C - 6 Std), zweite Auslagerung (870°C - 16 Std), gefolgt von einer
Luftabkihlung.

Nach der Warmebehandlung sind die Bauteile bereit fiir den Einsatz. Die eingestellte y'-Phase
kann sich wahrend der Anwendung z.B. durch Vergréberung und Rafting veréandern [4].

HIP:

=8l |sostatische Driicke

B bis 2000 bar

Temperaturen
bis 2000 °C

Hochdruckkessel

Abbildung 7: Heil} isostatische Presse und schematischer Aufbau einer HIP: evakuierte
Probe wird hohem, isostatischem Druck und Temperatur ausgesetzt.

Poren besitzen ein hohes Gefahrenpotential fur die Anwendung eines Bauteils. Sie sind in den
interdendritischen Rdumen aufgrund des Volumenschwundes wahrend der Erstarrung zu
finden. Uber das heiR-isostatische Pressen (HIP) besteht jedoch die Mdglichkeit, die Anzahl
von Mikroporen zu senken bzw. deren GroRe zu reduzieren [26-28].

Fur das heiB-isostatische Pressen wird ein Bauteil, welches Poren besitzt, in einen
Hochdruckkessel (siehe Abbildung 7) eingebracht. In diesem Kessel wird das Bauteil einem
hohen isostatischen Druck (typisch 1000-2000 bar bzw. 100-200 MPa), und einer hohen
Temperatur, (technisch oft bis zu 2000°C moglich jedoch immer unterhalb der
Solidustemperatur) ausgesetzt. Wahrend bei niedrigem Druck nur Diffusionsprozesse auftreten,
kommt es bei Belastung durch den deviatorischem Druck zu Kriechprozessen und damit zu
plastischem FlielRen. Die Oberflachenenergie, die durch das Schlie’en von Poren erzeugt wird,
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wird durch den hohen isostatischen Druck aufgebracht [28]. Je nach Druck und Temperatur des
HIP-Zyklus koénnen unterschiedlich lange Zeiten fur eine vollstandige Verdichtung benétigt
werden [28].

Des Weiteren bietet sich das heiR3-isostatische Pressen zur Reparatur bzw. Nachverdichtung von
Turbinenschaufeln, die schon im Einsatz waren und Defekte aufgrund von Belastung und
Umgebungstemperatur entwickelt haben, an [27]. Das Bauteil kann durch eine HIP-
Behandlung die urspriinglichen Gefligeeigenschaften zurlckerhalten und somit weiter
eingesetzt werden [26].

Waéhrend des HIP-Prozesses ist zu beachten, dass es aufgrund der hohen Temperatur zwar zum
einen zu Homogenisierung aber zum anderen auch zu Vergroberungseffekten kommen kann,
die dem gewinschten feinen Gefiige entgegenstehen. Das heiR-isostatische Pressen zur
Porenausheilung kann in der Warmebehandlung des Bauteils zu verschiedenen Zeitpunkten,
z.B. im erstarrten Zustand oder im I6sungs-/diffusionsgegliihten Zustand, angewandt werden.

Abbildung 8. Typisches Beschichten Schichtsystem auf eine Nickelbasis-Superlegierung. TBC
durch physikalische Elektronenstrahl-Dampfabscheidung (EBPVD) erhalten

1.2.5 Beschichtung

Die Schutzschichten, welche auf Turbinenschaufeln aufgetragen werden, sorgen zum einen flr
einen zusatzlichen Korrosionsschutz (Alitierschichten), und zum anderen fiir eine
Verminderung der Oberflachentemperatur (Thermal Barrier Coatings, TBC), was hohere
Anwendungstemperaturen gestattet. Thermal Barrier Coatings sind, wie in Abbildung 8,
gezeigt aufgebaut. Sie sind thermisch und chemisch bis ca. 1200°C stabil und haben eine
geringe Warmeleitféhigkeit. Sie bestehen typischerweise aus Yttrium-stabilisiertem Zirkonoxid
(YSZ) [22]. Die Ubergangsschicht, z.B. NiCrAlY, zwischen TBC und dem Grundwerkstoff der
Turbinenschaufel steigert die Haftung und wird als Bondcoat bezeichnet [3]. Auf der NiCrAIY -
Schicht befindet sich eine thermisch gewachsene Oxidschicht (TGO-a-AlO3), die vor
Oxidation schitzt und das Aufwachsen der YSZ-Schicht erleichtert.
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2. Rasterelektronenmikroskopie
2.1 Kurzbeschreibung

Das Ziel dieses Teiles ist, einen Uberblick tber die unterschiedlichen Methoden des
Rasterelektronenmikroskops zur Untersuchung von Mikrostrukturen zu geben. Bei den
vorgestellten Methoden handelt es sich um:

e Sekundarelektronenkonstrast

e Riickstreuelektronenkontrast

e Energiedispersive Rontgenspektroskopie (EDX)

e Electron Backscatter Diffraction (EBSD)

Die Untersuchungs- und Analysemdoglichkeiten des Rasterelektronenmikroskops (REM)
werden anhand der einkristallinen Ni-Superlegierung CMSX-4 dargestellt. Anhand dieses
Beispiels werden Vor- und Nachteile jeder Methode diskutiert.

2.2 Grundlagen und Hintergrundinformation

2.2.1 Einfuhrung

Beim Rasterelektronenmikroskop (REM) wird die zu untersuchende Probe mit Hilfe eines
Elektronenstrahls dargestellt. Der Elektronenstrahl wird von einer Kathode emittiert, der mit
einer Spannung von 1 bis 50 kV beschleunigt und Uber die Oberflache der zu untersuchenden
Probe geflhrt wird. Die Wellenlédnge des Elektronenstrahls sinkt mit steigender Spannung. So
liegt sie bei 1kV bei ca. 0,039 nm und bei 20 kV bei ca. 0,0086 nm. Durch das gute
Auflésungsvermdgen und die hohen mdoglichen VergrélRerungen eignet sich das REM zur
Untersuchung Kleinster Strukturen und Probenbereiche. Alle leitenden Materialien kénnen
direkt untersucht werden. Nicht-leitende Materialien miissen z.B. mit Gold- oder Kohlenstoff
beschichtet werden, um eine leitfahige Oberflache zu erhalten.

2.2.2 Interaktion von Elektronenstrahl mit Proben

Die in der Kathode beschleunigten Elektronen dringen in die Probe ein und regen ein
birnenférmiges VVolumen unterhalb der Oberfldche an (Abbildung 9). Hier kommt es je nach
Tiefe des Bereiches zu unterschiedlichen Reaktionen des Primé&relektronenstrahls mit dem
Werkstoff. Aus einer sehr diinnen Schicht an der Oberflache werden Augerelektronen, aus
einem darunterliegenden groReren Volumen Sekundarelektronen und aus einem noch tiefer
liegenden groRen VVolumen Riickstreuelektronen emittiert. Prinzipiell wére auch eine Emission
von Auger- oder Sekundarelektronen aus tieferen Bereichen mdglich, jedoch reicht ihre Energie
nicht mehr aus, um an die Oberflache zu gelangen. Aus dem weitaus groRten VVolumen der
Birne, das am tiefsten unter der Oberflache liegt, treten gar keine Elektronen mehr aus, sondern
Rontgenstrahlen. Fir jede dieser Wechselwirkungen gibt es verschiedene Detektoren, die die
fur sie spezifischen Elektronen aufnehmen. Die Detektoren fiir niederenergetische Elektronen
(z.B. Sekundérelektronen) bendtigen eine Spannung um diese zusétzlich anzusaugen.
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Abbildung 9. Birnenformiger Anregungsbereich und Wechselwirkungsbereiche

Die GroRe und die Form der Birne hangen von der Beschleunigungsspannung, Ordnungs-Zahl
und Dichte ab. Fir alle Wechselwirkungen gilt, dass sie schwacher werden, je geringer die
Beschleunigungsspannung des Primarstrahls ist, da dadurch auch die Energie der emittierten
Elektronen bzw. Strahlung sinkt.

2.2.3 Aufbau und Funktion eines REM

Das Rasterelektronmikroskop besteht grundsétzlich aus einer Sdule und einer Probenkammer
(Abbildung 10). In der Sdule wird der Elektronstrahl erzeugt und fokussiert. Die Probenkammer
dient als Schleuse, durch die Proben in das REM eingebracht werden kénnen. In ihr befinden
sich Detektoren, die die unterschiedlichen Signale, die beim Auftreffen des Elektronenstrahls
auf die Probenoberflache entstehen, verarbeiten (Abbildung 11). Hochvakuum ist notwendig
um die Elektronstreuung an Gasmolekiilen zu vermeiden.

In der Séule befinden sich die Kathode, die Anode, die Kondensorlinse, die Objektivlinse
(Apertur), der Stigmator und die Ablenkspulen (Abbildung 10). Konventionelle Kathoden
bestehen entweder aus Wolfram oder LaBe (Lanthanhexaborid). AuBerdem ist die Verwendung
einer Feldemissionskathode maoglich. Diese besteht aus einem Wolfram Einkristall. Damit
kénnen sowohl hohere VergroBerungen als auch niedrigere Beschleunigungsspannungen
realisiert werden. Der Elektronenstrahl wird von der Kathode emittiert und mit einer
Beschleunigungsspannung zwischen 1 bis 50 kV beschleunigt.

Der entstehende Elektronenstrahl wird durch die Anode divergiert. Deshalb wird der
Elektronenstrahl in der Sdule ausgehend von einem Durchmesser von ca. 50 um auf einen
Strahldurchmesser von 1-100 nm fokussiert. Der Strahl wird mit Hilfe der magnetischen
Kondensorlinse konvergiert und parallel gerichtet. Die Objektivlinse fokussiert den
Elektronstrahl auf einen Punkt der Probenoberflache. Der Durchmesser des Strahles wird so
reduziert, um eine hohere Bildauflosung zu erreichen. Der Stigmator Kkorrigiert die
Querschnittsform des Strahls, die keine perfekte Kreisform sondern eine elliptisch Form
aufweist.
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Abbildung 10: Haupkomponenten des REM und schematische Darstellung. (1) Kathode, (2)
Anode, (3) Kondensorlinse, (4) Objektivlinse (Apertur), (5) Stigmator, (6) Ablenkspulen, (7)
Detektoren, (8) Probe.

Die Ablenkspulen fiihren den fokussierten Strahl tiber die Probe. Damit wird die Oberflache
zeilenférmig abgerastert. An der momentanen Probenstelle wird das Signal der verschiedenen
Detektoren aufgenommen. Dieser Signalaustausch wird per Computer gesteuert.

2.2.4 Detektoren

In diesem Abschnitt werden die Prinzipien und entsprechende Detektoren der wichtigsten
analytischen REM-Methoden (Sekundéarelektronen, Riuckstreuelektronen, EDX, EBSD)
erlautert.

Sekundarelektronen (SE):

Sekundarelektronen stammen aus der lonisierung der Atome durch den Elektronenstrahl. Die
Energie dieser Elektronen ist mit 3 bis 5 eV sehr gering. Die Sekundarelektronen stammen aus
sehr geringen Probentiefen (weniger als 10 nm). Dadurch ist die erzielbare Auflésungsgrenze
praktisch vom Durchmesser des Elektronenstrahls bestimmt.

Die Intensitat des SE-Signals ist vom Neigungswinkel zwischen der Richtung des priméren
Elektronenstrahls und der Probenoberflache abhéngig. Das fuhrt zu einem Topographiekontrast
der Oberflache. Der Detektor nimmt zugeneigte Stellen im Bild hell auf, abgeneigte hingegen
dunkel (Abbildung 12).

16



Abbildung 11. Probenkammer. (1) Objektivlinse, (2) VPSE Detektor, (3) EDX Detektor, (4)
SE Detektor, (5) BSE Detektor, (6) EBSD Kamera.

Ruckstreuelektronen (Backscattered Electrons, BSE):

Die Riickstreuelektronen sind elastisch gestreute Elektronen, die aus den tieferen Bereichen der
Anregungsbirne so umgelenkt werden, dass sie die Probe an der Oberflache wieder verlassen
konnen. Ihre Energie liegt nahe der des primaren Elektronenstrahls und ist abhangig von der
Ordnungszahl der Elemente, aus denen die Probe besteht. Somit entsteht ein
Ordnungszahlenkontrast, bei dem schwere Elemente heller und leichte Elemente dunkler
erscheinen (Abbildung 12). Die Auflésungsgrenze von BSE-Bildern ist geringer als die von
SE-Bilder (0,1 — 1 pum).

Abbildung 12. Kontrast Unterschied zwischen SE-Detektor (links) und BSE-Detektor (rechts).
TCP Phasen in einem CMSX-4 Superlegierungseinkristall, Gusszustand.

Energiedispersive Rontgenspektroskopie (Energy Dispersive X-ray spectroscopy - EDX):

Aus dem tiefsten Bereich der Anregungsbirne konnen keine Elektronen mehr an die Oberflache
zurlickkehren. Daflr wird hier die charakteristische Rontgenstrahlung freigesetzt.
17



Die Abbildung 13 gibt das Prinzip der Erzeugung der charakteristischen Rdntgenstrahlung
wieder. Die Elektronen des einfallenden Strahls schieen Elektronen aus der innersten Schale
(k-Schale) der Atome der Probe. Dadurch entsteht eine Leerstelle, die von Elektronen der
néchsten Schale (I-Schale) aufgefillt wird. Die Energiedifferenz zwischen k- und I-Schale wird
als Rontgenquant emittiert. Diese Energie ist fur jedes Element charakteristisch. Somit kann
die energiedispersive Rontgenuntersuchung (EDX) Aufschluss uber die chemische
Zusammensetzung der Probe geben.

einfallender
Elektronenstrahl

emittiertes Elektron

charakteristische
Réntgenstrahlung

100 2.00 3.00 1.00 5.00 6.00 7.00 8.00 9.00 keV

Abbildung 13. Schematische Darstellung der Erzeugung der charakteristischen
Rontgenstrahlung und Beispiel von einem EDS Spektrum

Die emittierte Rontgenstrahlung wird auf einen Si(Li)-Kristall geleitet und ruft dort lonisierung
hervor, deren Niveau proportional zur Energie des einfallenden Rontgenquants und damit
reprasentativ fir die verschiedenen emittierenden Atome ist. Die entstandenen Ladungen
werden in Spannungsimpulse umgesetzt, digitalisiert und nach Energien getrennt und nach ihrer
Intensitat aufsummiert. Die Intensitat ist ein MaR fir die Konzentration der jeweils
emittierenden Atome im angeregten VVolumen.

Elemente, die schwerer als Bor sind, kdnnen qualitative detektiert werden, jedoch kdnnen erst
die Elemente ab Fluor quantifiziert werden (B, O, N, C koénnen nur qualitativ betrachten
werden). Fiur schwere Elemente (z.B. Ubergangsmetalle), kann die charakteristische
Rontgenstrahlung der Schalen k und | (oder m fir Ordnungszahl > 56) detektiert werden.
Allgemein sollte die Beschleunigungsspannung ca. 2x so hoch sein wie die maximale Energie
der zu untersuchenden Rontgenquanten. Auf diese Weise werden die Zéhlimpulse pro Sekunde
von der emittierten Rontgenstrahlung unterscheidbar vom Untergrundrauschen. Gleichzeitig
soll die Beschleunigungsspannung maximal 10x hoher als die minimale Energie sein. Damit
werden statistische Fehler in der Untergrundkorrektur vermieden.

Der EDS-Detektor hat eine feste geometrische Sichtlinie, an der die Rdntgenstrahlung
detektiert werden kann. Somit hat der Detektor eine optimale Kombination von Arbeitsabstand
und Probewinkel, die der maximalen Anzahl an Z&hlimpulsen pro Sekunde (counts per second,
CPS) entspricht.

Parameter wie Totzeit (Aufnahme/Bearbeitung Zeit), Zahlimpulse pro Sekunde und
Amplifikationszeit interagieren miteinander und sind wichtig fir die Qualitat der Ergebnisse.
Die Totzeit soll zwischen 20-40% liegen.
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Ruckstreuelektronenbeugung - Electron Backscatter Diffraction — EBSD:

EBSD ermoglicht die Ermittlung kristallographischer Informationen durch die sog. Kikuchi-
Linien. Das Prinzip der Entstehung von Kikuchi-Linien ist die elastische Streuung des
Elektronstrahls an der Gitterebene nach der Bragg-Bedingung (Abbildung 14). Normalerweise
soll dafur der Einfallswinkel des Elektronstrahls 20° betragen, dafiir wird die Probe um 70°
gekippt. Zwei Strahlenkegel werden symmetrisch zur Beugungsebene gebildet, die
sogenannten Kossel-Kegel, mit einem Winkel g von ca. 1° bei 15 kV. Diese Kegel projizieren
ein paralleles Linienpaar auf einen Auffangschirm (Phosphorschirm), die Kikuchi-Linien.

einfallender
Elektronenstrahl

Phosphor-
schirm

Gitterebenen (hkl)

Abbildung 14. Schematische Darstellung der Erzeugung von Kikuchi Linien und Beispiel von
einem Kikuchi- Beugungsmuster.

In einem Kikuchi-Beugungsmuster, bezieht sich jede Linie auf eine Gitterebene. Das Muster
ist charakteristisch fiir eine Phase und beschreibt die Kristallstruktur und deren Orientierung.

Die automatische Indizierung von Kikuchi-Beugungsmustern erlaubt es relativ gro3e Flache zu
scannen (Abbildung 15). Dadurch werden wertvolle Information Uber die Mikrostruktur wie
Z.B. Korngrole, Korngrenzen, Kornorientierung, Texturen, unterschiedliche Kristallstrukturen
bzw. Phasen gewonnen.
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360,0 um = 90 steps  |PF [001]

Abbildung 15. Beispiel eines EBSD Scans einer polykristallinen Ni-Superlegierung nach
Dingley [1]. Inverse Pole Figure Map. Die [111] Orientierung ist in blau, die [001] in rot
und die [101] in grun dargestellt.

3. Versuchsbeschreibung

Im ersten Fachlaborversuch werden wichtige Stationen bei der Herstellung von einkristallinen
Ni-Basis Superlegierungen vorgestellt. Dabei werden die unterschiedlichen Anlagen, die zur
Herstellung von Einkristallen (Bridgman-Ofen) und fir spezielle Warmebehandlungen von
Superlegierungen (Vakuum-Ofen und HeiR-isostatische Presse, HIP) notwendig sind,
vorgestellt. AnschlieBend, wird der Geflige von einkristallinen Ni-Basis Superlegierungen
mittels Rasterelektronmikroskopie naher betrachtet. Ziel dieses Versuches ist es, durch
unterschiedliche  Herstellungs- und  Warmebehandlungsverfahren  unterschiedliche
Gefligeausbildungen zu untersuchen und zu verstehen, mit Blick auf ihre spezifischen
Eigenschaften.

Im ersten Teil wird die Funktionsweise des Bridgman-Ofens vorgestellt und der vorhandene
Temperaturgradient gemessen. Dazu wird ein Thermoelement aus der Heizkammer des Ofens
durch das Baffle herausgefahren, wobei die Messdaten kontinuierlich gespeichert werden. Das
Thermoelement darf nur relativ langsam verfahren werden, da es sonst aufgrund des
dynamischen Temperatur-Fehlers zu Messungenauigkeiten kommt, da der Wéarmetransport
zeitabhangig ist. Hierbei muss auch die thermische Masse des Thermoelementes (m*cp)
berticksichtigt und ausreichend Zeit zur Verfligung gestellt werden, um einen
Temperaturausgleich realisieren zu kénnen. Die Messdaten werden von der Steuersoftware des
Ofens kontinuierlich als Funktion der Zeit gespeichert. Diese zeitabh&ngigen Daten mussen in
ortsabhangige Daten konvertiert werden.
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Im zweiten Teil wird das Gefuige der einkristallinen Ni-Basis Superlegierung ERBO/1 nach der
Erstarrung, der HIP-L6sungsgliihbehandlung und der Auslagerung anhand von Probenschliffen
im Rasterelektronmikroskop vom Typ LEO Gemini 1530 VP der Firma Zeiss untersucht:

e Sekundarelektronenbild (SE): Die dendritische Struktur und das y/y" Gefuge werden
beobachtet. Mikrostrukturelle  Unterschiede zwischen den verschiedenen
Warmebehandlungszustande werden erldutert.

e Riuckstreuelektronenbild (Backscattered Electrons, BSE): Seigerungen, vy, y" und
TCP Phasen werden mit Hilfe des Ordnungszahlkontrast identifiziert.

e Energiedispersive Rontgenspektroskopie (Energy Dispersive X-ray spectroscopy —
EDX): Die chemischen Unterschiede zwischen dendritischen und interdendritischen
Bereichen werden mit EDX an der Legierung ERBO/1 im Gusszustand gemessen.
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