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Abstract

The strength of precipitations hardened materials like Inconel 718 is controlled by the chem-
istry, the manufacturing process, the microstructure and the heat treatment. This complex inter-
action requires a detailed analysis of process and material to assess and optimize the potential
of strength for the whole material life cycle. Therefore, this dissertation develops an integrated
physical based simulation chain, which links the alloying elements with the achievable ma-
terial strength depending on temperature and time. Starting from the solidification process,
the thermodynamics and thermokinetics of IN718 are calculated with MatCalc® based on the
CALPHAD- Method. The yield strength is calculated by using the thermokinetic results. The
dominating strengthening effects, solid solution hardening and precipitation hardening, are cal-
culated from the phase chemistry and the interaction between dislocations and precipitations.
The results are validated on an extensive published data set and own experiments, which are
performed on additive manufactured and cast single crystalline material IN718. Starting from a
process window analysis, the material is additively manufactured with different material proper-
ties. The achieved model accuracy is high and enables the prediction of the overaging process up
to 50000 h. A sensitivity study points out the significance of different parameters and identifies

the key parameters in material and process modelling.

key words: additive manufacturing, Inconel 718, precipitation kinetic, yield strength, mate-
rial modelling, process modelling, nickel base alloy, microstructure, Integrated Computational
Materials Engineering (ICME)



Zusammenfassung

Die Festigkeit ausscheidungsgehiarteter Werkstoffe wie Inconel 718 wird durch die chemische
Zusammensetzung, den Herstellprozess, die Mikrostruktur und die Warmebehandlung bestimmt.
Diese komplexen Abhingigkeiten erfordern eine detaillierte Prozess- und Materialanalyse, um
das Festigkeitspotenzial im gesamten Materiallebenszyklus optimal ausnutzen zu konnen. Die
vorliegende Arbeit entwickelt dafiir eine integrierte, physikalisch basierte Simulationskette, wel-
che in Abhéngigkeit von Temperatur und Zeit die Kopplung der Legierungselemente mit der er-
reichbaren Materialfestigkeit ermoglicht. Ausgehend vom Erstarrungszustand werden die Ther-
modynamik und die Thermokinetik von IN718 basierend auf der CALPHAD-Methode mit Mat-
Calc® berechnet. Die Streckgrenze wird anhand dieser thermokinetischen Daten berechnet. Die
entscheidenden Festigkeitsbeitrdge, Mischkristall- und Ausscheidungshirtung, werden auf Ba-
sis der Phasenchemie und der Interaktion zwischen Versetzungen und Ausscheidungen berech-
net. Die Validierung der Ergebnisse erfolgt sowohl an umfangreichen Literaturdaten als auch
an eigenen Experimenten an einkristallin gegossenen und additiv gefertigten IN718. Das ad-
ditive Material wird ausgehend von einer Prozessfensteranalyse mit unterschiedlichen Materi-
aleigenschaften hergestellt. Die erreichte hohe Modellgenauigkeit ermoglicht die Berechnung
von Uberalterungsprozessen von bis zu 50000 h. Eine Sensitivititsanalyse zeigt abschlieBend
die Signifikanz einzelner Modellparameter und identifiziert SchliisselgroBen der Werkstoft- und

Prozessmodellierung.

Schlagworte: Additive Fertigung, Inconel 718, Ausscheidungskinetik, Streckgrenze, Werk-
stoffsimulation, Prozesssimulation, Nickelbasislegierung, Mikrostruktur, Integrated Computa-

tional Materials Engineering (ICME)
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1. Einleitung und Zielsetzung

Das selektive Laserstrahlschmelzen (SLM) gehort zu den additiven Fertigungsverfahren, denen
ein umfangreiches werkstoff- und bauteilspezifisches Fertigungspotenzial zugesprochen wird.
Die Entwicklung dieses stark an Bedeutung gewinnenden Herstellverfahrens ist mit einer Viel-
zahl von Fragestellungen nach Prozessparameterfenstern, Parametersensitivitéiten, Verziigen und
Eigenspannungen, Wirmebehandlungen sowie prozessbezogener Werkstoff- und Bauteilopti-
mierungen konfrontiert. Entwicklungen und Optimierungen miissen dabei Wechselwirkungen
und EinflussgroBen auf unterschiedlichen Grofen- und Zeitskalen beriicksichtigen, wodurch ex-
perimentelle Analysemethoden aufwendig, sehr umfangreich und damit kosten- und zeitintensiv
sind.

Eine Moglichkeit zur Aufschliisselung der Komplexitit des SLM-Verfahrens stellt die Entwick-
lung von Simulationsmethoden im Bereich Prozess-, Verzugs- und Materialbeschreibung dar.
Damit konnen die unterschiedlichsten Fragestellungen in einer virtuellen Umgebung effizient
analysiert und optimiert werden. Ein grof3es Potenzial kann dabei physikalisch basierten mehr-
skalen Ansitzen zugesprochen werden, welche mit verschiedenen Methoden die einzelnen Aspek-
te der Werkstoft- und Prozessentwicklung auf unterschiedlichen Gro3en- und Zeitskalen betrach-

ten. Diese Methodenkopplung ermdglicht sowohl die Beschreibung der gesamten thermomecha-

Prozess- und Belastungshistorie

- G

>

Makrostruktur

Level der Fachdisziplinen

.0 e Bauteil,
ikro Baugruppe, ...
/ o——e Kornstruktur
P =] Nanostruktur ﬁdﬁpﬁo?fe’ Textur),
Erstarrungsstruktur, akrodefekte :
Atomstruktur Ausscheigungen ’ Oberfléchenrauheit, ... Eigenschaften
Elemente, Karbide ’ Ei haft MaBhaltigkeit,
Kristallgitter, Mikrop(;ren Ligenschalten Eigenspannungen,
Misfit, APG, SF, GF, ... . o Streckgrenze, Eigenfrequenz,
Eigenschaften Eigenschaften X?Tfﬁsgguﬁlgh Oberflichengiite,
B ; Streckgrenze, isstortschritt, Verzug, ...
Ei)nsiurgtgizenrjergle, Verfestigung, ... Anisotropie, ...

Streckgrenze, ...

A nm im mm m>

Abbildung 1.1: Mehrskalen Ansatz fiir Prozess- und Werkstoffsimulation nach [Ols00, CBD12]

nischen Prozesshistorie als auch die der erreichbaren Material- und Bauteileigenschaften und ist
Gegenstand aktueller Forschungen [ACSM11, CLT*13, PCK*15, EMM16].

Eine mogliche Skalenaufteilung ist in Abbildung 1.1 schematisch dargestellt. Auf atomarer Ebe-
ne werden ausgehend von der lokalen Elementzusammensetzung und der Bindungsart zwischen

den Elementen beispielsweise die charakteristische Kristallstruktur, Bindungsenergien im Gitter
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und Gitterdefekte gesteuert. Auf Nanostrukturebene beeinflusst zum Beispiel die Temperatur-
fiihrung im Schweill- oder Gussprozess die Erstarrungsstruktur und chemische Homogenitiit.
Hieraus resultiert die Ausbildung und Verteilung von Erstarrungs- und Ausscheidungsphasen
mit spezifischen Eigenschaften. Fortsetzend auf der Mikrostrukturebene ergeben sich Bereiche
einer einheitlichen Ausrichtung von Kristallen zu einzelnen Kornern, welche durch die Prozess-
und Belastungshistorie und die dadurch auf der Atom- und Nanostrukturebene hervorgerufenen
Effekte gesteuert werden. Innerhalb eines Kornes konnen die Eigenschaften als nahezu homogen
angenommen werden. Die Interaktionen innerhalb der Kornstruktur liefert die Eigenschaften auf
der Mikrostrukturebene. Die Eigenschaften auf Makrostrukturebene resultieren aus der Homo-
genitdt der Mikrostruktur im Bauteil, welche durch die geometrischen Randbedingungen und
die Prozess- und Belastungshistorie kontrolliert werden.

Zur Optimierung des SLM-Produktionsprozesses ist der Aufbau einer solchen physikalisch ba-
sierten, mehrskalen Simulationskette Gegenstand eines Entwicklungsprojektes bei der MTU Ae-
ro Engines AG. Das Konzept und erste Ergebnisse wurden in Konferenzbeitragen und Patenten
vorgestellt [MIGFB*13, MIGFB15, GHMI16, MIGFB16b, MIGFB16a]. Ziel des Projektes ist
es, ausgehend von der Legierungschemie den Fertigungsprozess und die sich ergebenden Eigen-
schaften zu beschreiben und entsprechende Abhéngigkeiten und Korrelationen abzuleiten. Der
gewihlte physikalisch basierte Ansatz soll dariiber hinaus eine Optimierung der Fertigung und
Materialeigenschaften sowie eine Ubertragbarkeit auf andere Werkstoffe ermoglichen. Das Ent-
wicklungsprojekt baut auf den Ergebnissen des européisch geforderten Projektes “SimChain®
mit den Kooperationspartnern Institut WTM der Universitit Erlangen-Niirnberg, Fraunhofer
IWM in Freiburg und Institut MPS der Universitiat Bayreuth auf [KHE16]. Diese Partner ent-
wickeln einen Teil der Simulationskette fiir den Elektronenstrahl-Prozess, welcher bei der MTU

Aero Engines AG auf den SLM- Prozess iibertragen und ausgebaut wird. Im Rahmen des Ent-

y 4 £
3 \ =3
7 { on —Exp. P1-WB2
; ¢\ g Sim. Pl - WB2
Ly g —Exp. P2- WB2
g --Sim. P2- WB2
P2 @
Dehnung [%]

>Herstellprozess>> Erstarrung >>Mikrostruktur>> Ausscheidung>> Hirteeffekte >> Festigkeit >

Streckgrenze [MPa]
[ ]
%

Elementgehalt [at%]
Partikelgrofie [nm]

D D 1D D

o] SEN y 3 Sehmide
normierte Entfernung & Zeit [h] (log) Zeit [h] (log)

Abbildung 1.2: Physikalisch basierte mehrskalen Simulationskette fiir den SLM- Prozess

wicklungsprojektes werden bei der MTU Aero Engines AG fiir den additiv gefertigten Werkstoff
IN718 sechs Simulationen miteinander gekoppelt. Diese simulieren den Strahlschmelzprozess,

die Erstarrung, die Kornstruktur, die Ausscheidungen, die Hérteeffekte und die mikrostruktur-
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basierte Festigkeit. Damit wird die Moglichkeit geschaffen, ausgehend vom Herstellprozess auf
die Materialeigenschaften zu schlielen. (sieche Abb. 1.2).

Ziel der vorliegenden Dissertation ist die Entwicklung und Validierung eines Segmentes dieser
Simulationskette. Durch eine Methodenkopplung werden ausgehend von der Legierungschemie
und dem Erstarrungsverhalten die Ausscheidungsentwicklung und die resultierende Festigkeit
unter Beriicksichtigung der prozessspezifischen Mikrostruktur physikalisch basiert berechnet
(Schritt zwei, vier und fiinf nach Abb. 1.2). Eine grundlegende Analyse des Werkstoffes und der
festigkeitssteigernden Mechanismen erméglicht die Auswahl von geeigneten Modellen und die
Implementierung von notwendigen werkstoff- und prozessspezifischen Erweiterungen. Die Va-
liditdt der umgesetzten Modelle und gewéhlten Eingabegroflen wird anhand von Literaturdaten
und gezielten experimentellen Untersuchungen nachgewiesen. Aus diesen Ergebnissen werden
die Abbildungsgenauigkeit der einzelnen Methoden und der Methodenkopplung fiir werkstoffre-
levante Temperaturen und Zeiten abgeleitet. In Kombination mit einer Sensitivitétsstudie er-
folgen die Ermittlung des Giiltigkeitsbereiches der Simulation sowie kritischer Parameter bzw.
Schliisselgroen. Hierauf aufbauend werden Modellgrenzen und Unschiérfen identifiziert und
Anhaltspunkt iiber die Fehlerfortpflanzung entlang der Simulationskette gewonnen. Schlussend-
lich werden Aussagen iiber empfehlenswerte und notwendige Erweiterungen der Simulationen

getroffen. Zusammenfassend lassen sich die folgenden Zielstellungen ableiten:

o Aufbau einer physikalisch basierten Simulationskette zur Vorhersage des Ausscheidungs-

zustandes und der Streckgrenze von IN718,
e Bereitstellung von Daten zur Modellvalidierung,

e Kopplung der Simulationsmethoden zu einer Simulationskette zur Werkstoft- und Festig-

keitsbeschreibung,

e Validierung der einzelnen Simulationsmethoden, deren Eingangsgro3en sowie der gekop-

pelten Simulationskette,

o Sensitivititsanalyse der Modellparameter und Identifikation der Schliisselgrolen sowie

des Giiltigkeitsbereiches der Simulation.



2. Grundlagen

2.1 Additiver Fertigungsprozess

Der SLM-Prozess (‘“‘selective laser melting*) ist ein laserbasiertes additives Fertigungsverfahren,
bei dem ein Bauteil schichtweise durch die lokale Umschmelzung eines Pulverbettes aufgebaut
wird. Das 3D-Konstruktionsmodell wird dafiir in einzelne Schichtinformationen zerlegt und zu-
sammen mit den lokal definierbaren Scanparametern an die Fertigungsmaschine iibergeben. Ein
Laser belichtet mit bis zu 400 W den schichtweise definierten Bauteilquerschnitt. AnschlieBend
wird die Bauplattform abgesenkt und eine neue Pulverschicht fiir den nichsten Scanvorgang
aufgetragen (s. Abb. 2.1a). Nach Abschluss des Aufbauprozesses ist ein Spannungsarmgliihen
notwendig, um die iiber den schichtweisen SchweiB3-Prozess eingebrachten Eigenspannungen

abzubauen [Kou03]. Anschlieend wird das Bauteil von der Bodenplatte abgetrennt, final wir-

Intensitdtsverteilung ~ --------oooooes S vy !
- Strahldurchmesser ‘

3 Spurabstand

(a) Aufbauprozess (b) Laserinteraktionszone (¢) In situ Aufnahme

Abbildung 2.1: Schematische Darstellung des SLM-Prozesses: (a) schichtweiser Aufbauprozess, (b)
Laserinteraktionszone, (c) In situ Aufnahme Scanprozess

mebehandelt und etwaige notwendige Oberflichennachbearbeitungen durchgefiihrt. Mit diesem
Herstellungsverfahren lassen sich sehr komplexe und filigrane Bauteile nahezu endkonturnah
fertigen.

Die Material- und Bauteilqualitdt des SLM-Prozesses wird im Wesentlichen auf drei Ebenen
bestimmt: der Anlagenebene, der Bauteilebene und der Interaktionsebene zwischen Laser und
Pulver. Die Einfliisse auf der Anlagenebene umfassen alle Gerite und Maschinen, deren Bedie-
nung sowie samtliche dem Bauprozess vor- und nachgelagerten Schritte. Von Bedeutung sind
beispielsweise die Lagerung, Handhabung und Aufbereitung des Pulvers, die Wartung des La-
sers und Schutzgassystems, die Maschinenreinigung und Einrichtung sowie das Trennen der
Bauteile von der Bauplattform. Auf der Bauteilebene bestimmen beispielswiese die Bauteilan-
zahl, die Bauteilmorphologie und deren Orientierung auf der Bauplattform sowie die gewihlte
Supportstruktur wie sich der Bauprozess auf die Oberflachengiite, die Eigenspannungen und

Verziige auswirkt.
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In der Interaktionsebene zwischen Laser und Pulverbett entsteht auf Mikrometerebene das
charakteristische Material der additiven Fertigung. Auf dieser Ebene wird der Energieeintrag ins
Material, die Dimension, die Dynamik und das Erstarrungsverhalten der Schmelze und damit
die Anbindung an benachbarte Laserspuren und vorherige Schichten sowie die sich ausbildende
Kornstruktur bestimmt. Die wichtigsten GroBen sind dabei Laserleistung, Scangeschwindigkeit,
Spurabstand, Scanvektorldnge und Pulverschichthohe (siehe Abb. 2.1b). Die physikalischen Ef-
fekte in der Laserinteraktionszone sind der Grund fiir die hohe Prozessdynamik und zeigen sich
im Prozessleuchten, der Schmauch- und Spritzerbildung und dem Pulverpartikelflug (siche Abb.
2.1c) [LSF*16].

2.2 Simulationsgestiitzte Analyse des SLM-Prozess

Um die Materialeigenschaften in der additiven Fertigung zuverldssig kontrollieren zu konnen,
ist es entscheidend, den Einfluss und die Interaktion der Fertigungsparameter in der Laserin-
teraktionszone detailliert zu kennen. Mit geeigneten Simulationen konnen die dafiir notwendi-
gen experimentellen Umféange reduziert und erweitere Bewertungsmoglichkeiten von Ergebnis-
sen geschaffen werden. Eine solche virtuelle Prozessanalyse ist mit der physikalisch basierten
2D-Strahlschmelzsimulation, welche auf Basis der Lattice-Boltzmann-Methode vom Lehrstuhl
WTM der Universitét Erlangen-Niirnberg in Kooperation mit der MTU Aero Engines AG ent-
wickelt wurde, moglich [ThiO5, Att11, MIGFB*13, KSK14, MIGFB15]. Die Simulationsergeb-
nisse stellen eine wichtige Grundlage fiir die vorliegende Dissertation dar. Zum einen bilden die
Ergebnisse der Strahlschmelzsimulation die Interaktion der Fertigungsparameter und die resul-
tierende Dichte des Materials ab, anhand derer die Prozessfensteranalyse fiir die Ermittlung der
Fertigungsparameter fiir das Probenmaterial zielgerichteter erfolgen kann (siehe Kapitel 5.3.2).
Zum anderen konnen durch die Anwendung der Simulation wichtige Eingabeparameter wie die
Erstarrungsgeschwindigkeit, Temperaturgradient und Abkiihlgeschwindigkeit fiir die Betrach-
tungen in dieser Dissertation berechnet werden (siehe Kapitel 5.4, 5.5.2 und Anhang A). Fiir die
Simulation werden Materialeigenschaften wie Dichte, Warmeleitfahigkeit und Schmelztempe-
ratur, Pulverbettdaten wie Partikelverteilung und Schichth6he sowie Scanparameter bendtigt.
Eine Ubersicht zu allen Ein- und Ausgabedaten ist im Anhang A dargestellt. Im Folgenden wird
sowohl auf die in der Simulation implementierten physikalischen Effekte als auch auf einzel-
ne Aspekte der Modellvalidierung eingegangen. Eine Ubersicht der implementierten physikali-
schen Effekte ist in Abbildung 2.2 dargestellt. Neben der Thermo- und Fluiddynamik sind die
material- und prozessspezifischen Berechnungen der Absorption, Verdampfung und Multirefle-
xion entscheidend.

Die fiir den Strahlschmelzprozess zur Verfiigung stehende Laserenergie wird aufgrund der ge-
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ringen Eindringtiefe der Strahlung innerhalb nur weniger Nanometer an der Materialoberfldche
eingekoppelt. Der materialspezifische Absorptionskoeffizient beschreibt in Abhédngigkeit von
Einstrahlwinkel, Laserwellenldnge und Temperatur den Anteil der absorbierten Laserenergie.
Dieser liegt fiir IN718 zwischen 32 % und 45 % (sieche Anhang A). Die Absorption wird im
Modell fiir jede Oberflachenzelle berechnet. Die Erwidrmung des darunterliegenden Materials

erfolgt nur iiber Wirmeleitung. Die Oberflichentemperatur steigt infolge der hohen Energie-

Verdampfungseffekt |Laser| Absorption
Multireflexion 1 1 Effektivquelle
Schwerkraft . . 1 1
B ) Kapillarkrifte , — % Scanparameter
Warmeleitung . 1 Benetzung

Fluiddynamik Marangonikraft 1 {1 0 ‘ ‘.'o
A8
Pulverbettdesign
Schmelzen / Erstarren

Abbildung 2.2: Modellskizze der Schmelzpoolsimulation nach [KAH11]

dichte des Lasers sehr schnell auf die Verdampfungstemperatur des Materials an. Mit Erreichen
dieser Temperatur erhoht sich der Verdampfungsdruck an der Oberflache bis auf das zehnfache
des atmosphérischen Druckes und bildet eine Dampfkapillare. Durch Mehrfachreflexion in der
Dampfkapillare steigt die berechnete absorbierte Energie um bis zu 30 % an [KSK14, Fab10].
Die Verdampfungseffekte, die hohe Schmelzbadtemperatur und das sich wiederholende Hin-
zukommen von neuen Pulverpartikeln ins Schmelzbad sorgen fiir eine sehr hohe Schmelzbad-
dynamik, welche zu der ausgeprigten Schmauch- und Schmelzspritzerbildung fiihrt. Der hohe
Verdampfungsdruck und die Expansion des erwdrmten Gases zwischen den Pulverpartikeln sor-
gen zusitzlich noch fiir das Aufwirbeln von Pulverpartikeln. Diese Effekte konnen bei ungiins-
tiger Ausrichtung der Belichtungsstrategie zum Schutzgasstrom, zur Abschirmung des Lasers
von der Oberfliche sowie zum Zusammenbruch von Energieeinkopplung und Dampfkapillare
fiihren. Dies verursacht Defekte und Anbindungsfehler.

Die Grundlage der Modellvalidierung bilden Einzelspurexperimente, bei denen die Laserleis-
tung zwischen 95 W und 345 W und die Scangeschwindigkeit zwischen 0,8 m/s und 1,6 m/s auf
einer glatten IN718 Platte variiert werden. Die Ergebnisse aus Experiment und Strahlschmelz-
simulation sind in Abbildung 2.3a dargestellt. Die Relevanz der schrittweise beriicksichtigten
Effekte kann aus deren schrittweise Implementierung in der Simulation abgeleitet werden. Der
berechnete Absorptionskoeffizient und das reine Warmeleitungsmodell (WL) sind nur fiir Stre-
ckenenergien bis 80 J/m ausreichend. Die Beriicksichtigung des Verdampfungseftektes (VD)
kann bis zu einer Streckenenergie von 175 J/m die Schmelzbadgeometrie abbilden. Fiir noch
hohere Streckenenergien muss zusitzlich die Mehrfachreflexion (VDMR) in der Dampfkapilla-
re beriicksichtigt werden, welche aufgrund des 2D- Modells oberhalb von 300 J/m durch extreme

Verdampfungseffekte auch an Abbildungsgrenzen stoft.
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Abbildung 2.3: (a) Schmelzbadtiefe fiir IN718 auf glatter Platte aus: Experiment (Exp.) und Si-
mulation mit Warmeleitungs- (WL), Verdampfungs- (VD), Mehrfachreflexions- (VDMR) Wiir-
mequellenmodell; (b) und (c) Schmelzbadgeometrie im Vergleich zur berechneten Kontur und
Kornstruktur einer Einzelspur

Die Geometrie der einzelnen Laserspuren und deren ausreichende Uberlappung zu Nachbarspu-
ren sowie zu vorherigen Schichten legen nicht nur die Grundlage fiir eine defektfreie Fertigung
sondern sind auch fiir die finale Kornstruktur im Bauteil von Bedeutung. In einer Schmelzspur
wachsen die einzelnen Korner epitaktisch von der Erstarrungsfront in Richtung des maximalen
Temperaturgradienten. Entscheidend fiir die Kornstruktur ist der Winkel zwischen Erstarrungs-
frontnormalen (7i) und der Aufbaurichtung (E), welcher mit steigender Streckenenergie zunimmt
(siehe Abb. 2.3b und 2.3c). Die resultierende Kornstruktur des gesamten Bauteils wird in Kapi-
tel 5.3.4 nédher untersucht.

Das Prozessfenster fiir die Verarbeitung von IN718 wird durch eine gezielte Variation der Schliis-
selparameter der Laserinteraktionszone (Laserleistung, Scangeschwindigkeit, Spurabstand und
Pulverschichthohe) identifiziert [MIGFB16a]. Die Defektdichte (Poren und Anbindungsfehler)
wird fiir 28 unterschiedliche Parametersitze simulativ und experimentell in zwei Versuchsreihen
ermittelt. In der Simulation werden die Scanstrategie, die Scanparameter und ein Pulverbett mit
einer Packungsdichte von ca. 50 % prozessnah umgesetzt. Versuchsdetails zu den Experimenten
und der Simulation sind im Anhang A dargestellt. Abbildung 2.4a zeigt fiir die erste Versuchsrei-
he, bei der jeder Parameter in zwei Stufen untersucht wird, den Vergleich zwischen gemessener
und berechneter Defektdichte. Die Strahlschmelzsimulation kann sowohl den Absolutwert als
auch die parameterspezifische Anderung (Anstieg) der Defektdichte fiir alle vier Schliisselpara-
meter abbilden. Der nichtlineare Zusammenhang zwischen Laserleistung, Scangeschwindigkeit
und Defektdichte wird fiir Simulation und Experiment in der zweiten dreistufigen Versuchsrei-
he im Anhang A deutlich. Prozessfensterstudien von Meiner oder Helmer et al. dokumentieren

gleiche Abhingigkeiten [Me199, HCS14]. Die Variation der Scanparameter erzeugt auerdem



o - - Simulation

KAPITEL 2. GRUNDLAGEN

e—e Experiment

15 Pulverschichthche Spurabstand
X 121
E 40 80 70 110
% 15 Laserleistung Scangeschwindigkeit
@ 12
g 34 \\.' /

0

195 295 08 1.6

(b) dichter Parametersatz

(a) Hauptinteraktion Scanparameter

Abbildung 2.4: Finfluss der Scanparameter auf die Defektdichte im SLM- Material (a) aus Ver-
suchen abgeleitete Hauptinteraktionsdiagramme, (b) Vergleich Schliftbild aus Experiment und
Simulation (Details in Anhang A)

eine Verdnderung der Gefiigestruktur und des mechanischen Verhaltens, welche beispielsweise
in den Referenz [PRCA14, CMWA14, MIGFB16a] und in Kapitel 5.3.4 gezeigt werden.

Uber die Defektdichte hinaus ermdglicht die Simulation die Berechnung der Temperaturver-
teilung wihrend des schichtweisen Aufbauprozesses. Eine Beispielrechnung ist im Anhang A
ergidnzt. Aus der Temperaturfeldsimulation leitet sich eine mittlere Erstarrungsgeschwindigkeit
von 1073 m/s und ein mittlerer Temperaturgradient von 107 K/m in einer Schmelzspur ab. Diese
Daten sind fiir die Analyse des Erstarrungsverhaltens in Kapitel 5.4 von Bedeutung. Die mittlere
Abkiihlgeschwindigkeit zwischen 1100 °C und 600 °C liegt zwischen 10° K/s und 10* K/s. Ab
der fiinften bis sechsten Schicht betrdgt die Materialtemperatur nicht mehr als 600 °C. Innerhalb
dieser sechs Schichten fillt die Abkiihlgeschwindigkeit nicht unter 10* K/s. Diese Werte sind
fiir die Analyse der Ausscheidungskinetik wihrend des SLM- Prozesses in Kapitel 5.5.2 von

Relevanz.

2.3 Der Werkstoff Inconel 718

2.3.1 Chemie und allgemeine Konstitution

Inconel 718 (IN718) wurde Ende der 50’iger Jahre von der internationalen Nickel Gesellschaft
als ausscheidungsgehirtete Ni- Basislegierung entwickelt und 1970 fiir den Einsatz in Flug-
zeugtriebwerken freigegeben. Aufgrund der guten Schweil3barkeit, der hohen Langzeitfestigkeit
bei Temperaturen von bis zu 650 °C und der guten Korrosions- sowie Oxidationsbestidndigkeit
existieren vielfdltige Anwendungen fiir diesen Werkstoft [Pin10, ACRC10, MSG96, GZ92]. Die
Verarbeitungsanforderungen und die erreichbaren Eigenschaften werden iiber die Legierungs-

chemie definiert, welche in Tabelle 2.1 inklusive der mittleren Chemie der wichtigsten Phasen
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angegeben ist. Der hohe Cr- Gehalt sorgt fiir gute Oxidationsbestindigkeit. Cr und Mo liefern
entscheidende Beitrige zur Mischkristallfestigkeit [GZ92, DLK11]. Die Elemente Al, Ti und

Nb sind fiir die Bildung der Erstarrungs- und Ausscheidungsphasen verantwortlich. In der Fest-

Tabelle 2.1: Chemie IN718 nach Norm AMS5383E [AMS12], mittlere Phasenchemie (in wt%) und
maximale Solvustemperatur der Phasen (Details im Anhang Tab. C.2 bis C.7, C.13 bis C.11)

| | Ni | Fe [ Cr | Nb [ Mo | Ti | Al |[Tg,in°C|
| IN718 52,50 | 18,4 [ 19,00 | 5,10 [3,00 ] 095 050 | |
y-Matrix | 50,95 [ 21,44 [ 19.83 | 2,89 [ 3,09 | 054 |043

y'- Phase 71,79 | 2,05 | 0,63 | 13,31 | 1,32 6,87 | 4,01 <900
y”- Phase 61,13 | 1,43 | 1,75 | 29,57 | 2,32 3,60 | 0,18 <950

o- Phase 61,78 | 3,54 | 2,52 | 26,95 | 1,99 2,65 |0,55 | <1050
Laves- Phase | 40,50 | 11,84 | 12,19 | 28,16 | 5,87 1,16 | 0,26
(Nb/Ti)C <14 | 0,6 | <1,3 | (88/25) | <1,3 | (7,4/68) | 0,0

phasenumwandlung konnen sich die y’-, die y”’- und die 6- Ausscheidungsphase bilden. Die
ersten beiden Phasen wirken festigkeitssteigernd. Die y”- Phase ist thermodynamisch metasta-
bil und wandelt oberhalb von 650 °C sukzessiv in die thermodynamisch stabilere §- Phase um.
Diese Phasentransformation und die zunehmend schnellere Phasenvergroberung oberhalb von
650 °C definieren die thermische Einsatzgrenze von IN718. Im Temperaturbereich von 850 °C
bis 1050 °C losen sich zuerst die y’-, dann die y”'- und schlussendlich die §- Phase auf (sie-
he Tab. 2.1). Der Ubergang zur schmelzfliissigen Phase findet zwischen der Solidus- (T) und
Liquidustemperatur (7)) mit ca. 1260 °C und 1357 °C statt [FRZ10]. Im dendritischen Erstar-
rungsprozess bildet sich infolge des ausgeprigten Segregationsverhaltens von Nb die (Ni),(Nb)
Laves- Phase sowie Nb und Ti haltige MC- Karbide. Die Kristallstruktur, die Morphologie und
die zugrundeliegende chemische Stochiometrie der einzelnen Phasen sind in Tabelle 2.2 zusam-
mengefasst.

Das Erstarrungs- und Ausscheidungsverhalten macht eine herstellprozessbezogene Wirmebe-
handlung notwendig. Das Gussmaterial kann oberhalb von 1060 °C homogenisiert und anschlie-
Bend bei 954 °C losungsgegliiht sowie zweistufig bei 720 °C und 620 °C fiir je 8 h ausgelagert
werden [AMS12, CR89]. Das Schmiedematerial ist aufgrund der Prozessfiihrung chemisch ho-
mogener, sodass nur ein Losungsglithen bei 980 bis 1032 °C mit anschlieBender 2- stufiger
Auslagerung durchgefiihrt wird [DD02, DDHR91, KAB*88, AMS12]. Im Auslagerungsvor-
gang wird der optimale y’- und y”- Phasenanteil sowie die Ausscheidungsgrofe fiir maximale
Festigkeit eingestellt. Das trige Ausscheidungsverhalten und die langsame Festigkeitszunahme
ermoglichen eine gute Schweil3barkeit und schaffen damit eine hohe Attraktivitdt des Werkstof-
fes fiir die generative Fertigung [DLK11]. Weitere komplexere Karbide (M,C, M,,C,, M,C;)
sowie die aCr- Phase und o- Phase bilden sich erst unter Langzeiteinsatzbedingungen, sind teil-

weise abhingig vom Spannungszustand oder konnen iiber chemische Reinheit (min. Si- Gehalt)



KAPITEL 2. GRUNDLAGEN 10

Tabelle 2.2: Struktur, Morphologie und Stéchiometrie der Phasen in IN718 nach [PS05, MSG96]

| Name | Struktur Morphologie | Stichiometrie |
y- Matrix kfz - Al Ni- Mischkristall
y’- Phase geordnet kfz - L1, sphérisch Ni;(ALTi)
y”- Phase geordnet trz - DO,, | ellipsoide Scheibe Ni;(Nb,Ti)
o- Phase orthorombisch - DOy Platte Ni;(Nb,T1)
MC- Karbid kubisch - B1 inselformig (Nb/Ti)C
Laves- Phase hexagonal - C14 globular (N1,Fe,Cr),(Nb,T1)

und Prozessfiihrung unterbunden werden [PS05, Rad89, BB88]. Daher wird auf diese Phasen
nicht weiter eingegangen.
Die folgenden Kapitel beschreiben das Erstarrungsverhalten, die Ausscheidungskinetik und das

letztendlich erreichbare Festigkeitsniveau des Werkstoffes.

2.3.2 Das Erstarrungs- und Segregationsverhalten

Im Erstarrungsprozess eines metallischen Werkstoffes bewegt sich die Phasengrenze zwischen
festem und fliissigem Zustand in Richtung des hochsten Temperaturgradienten. Die Erstarrungs-
morphologie wird dabei vom Temperaturgradienten (VT') und der Erstarrungsgeschwindigkeit
(v) kontrolliert. Mit zunehmendem Quotienten aus VT /v verdndert sich die Morphologie von
planar iiber zellular zu dendritisch bis hin zu globulitisch dendritisch, wobei die letzten bei-
den Strukturen meist in gieB- und schweiBtechnischer Praxis vorliegen [Kou03]. Die Feinheit
der Struktur nimmt mit steigendem Produkt aus VT - v zu [KF98, Gol94, Kou03]. Der experi-
mentell zugéngliche primire Dendritenarmabstand (4 ,) kann nach folgendem Ansatz berechnet
werden [KF98]:

Ap=K VT35 .05, .1

0,75 KO,SS—O,ZS und

Die empirisch ermittelte Proportionalititskonstante K wird zwischen 1444 m
1515 m®7> K%35~025 fiir Ni-Basis Superlegierungen angegeben und ist legierungsspezifisch vom
Erstarrungsintervall und der Elementsegregation abhéngig [Kru98, Gol94].

Die Segregation in Multikomponentenlegierungen resultiert aus einer unterschiedlichen Los-
lichkeit der Elemente in der festen und fliissigen Phase, welche durch den Seigerungskoeffizi-
enten (k') beschrieben wird [TJRC53, KF98]. k' ist > 1 wenn sich das Element im zuerst
erstarrenden Dendriten anreichert. Eine Anreicherung im Interdendriten wird durch < 1 deut-
lich. Die Koeffizienten fiir IN718 sind in Tabelle 2.3 zusammengefasst. Der Mischkristallhérter
Mo und alle Ausscheidungsbildner reichern sich interdendritisch an. Aufgrund des hohen Ge-
samtanteils, dem geringsten Seigerungskoeffizienten mit einer hohen interdendritischen Anrei-

cherung von bis zu 25 wt% und der Relevanz fiir alle Ausscheidungs- und Erstarrungsphasen
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ist Nb das Schliisselelement der Legierung [CRJ*09, KCH*89, KDY*04, MSW*11, WDLZ07,
WGZ+12]. Aus dieser Elementsegregation leitet sich das Erstarrungsverhalten von IN718 ab.

Tabelle 2.3: Mittlere Seigerungskoeffizienten der Elemente (Details im Anhang Tab. C.19)

| | Ni [ Fe | Cr [ Nb [ Mo | Ti | Al |
| mittlere k' | 1,08 | 1,04 | 1,03 | 0,52 | 0,77 | 0,73 | 0,7 |

Dies wird anhand der schematischen Abbildung 2.5 und dem pseudobiniren Ni-Nb- Phasen-
diagramm beschrieben. Aus der Schmelze bildet sich zuerst eine Nb arme Matrix (2,6 wt%,
®). Die interdendritische Anreicherung mit Nb, Ti und C fiihrt zur Bildung der MC- Karbi-
de. Diese wird durch die zunehmende Kohlenstoffverarmung wieder gestoppt [Cie86]. Die in-
terdendritische Zone reichert sich wihrend der Abkiihlung weiter mit Nb an und iiberschreitet
deutlich die maximale Loslichkeit der Matrix von ca. 9,3 wt% (@). Dadurch wird der Erstar-
rungsprozess mit der eutektischen Matrix-Laves- Reaktion bei ca. 1190 °C beendet (®, @)
[KCH*89, CKHR89, Rad89, MMY*94]. Der beschriebene Prozess senkt die Anschmelztem-

\ B Dendrit
Q [ |Laves Schmelze (S)
1400+
% ‘DID OL; WN\_Schmelze (S) Siy
0 ", 1300, : L S+y++ MC
gt 2 TSN 1B v
o WA R I
| R Suooy o rrhaves Delta
3| :
ol 2/ . S
|~ 10 20
‘2 > Nb-Gehalt in wt%
Entfernung

Abbildung 2.5: Schema des dendritischen FErstarrungsverhaltens anhand des Nb-
Seigerungsverhaltens, dem pseudobindren Phasendiagramm und der resultierenden Erstar-
rungsabfolge nach [KCH*89]

peratur auf ca. 1190 °C ab und erweitert das Erstarrungsintervall im Vergleich zur chemisch
homogenen Legierung von 97 K auf ~ 160 K. Nach Radavich et al. bilden sich bei weiterer
langsamer Abkiihlung in Abhédngigkeit vom Nb- Gehalt die 6- Phase (> 6-8 wt%), die y*“- Phase
(> 4-6 wt%) und die y ‘- Phase (< 4 wt%) [Rad89].

Die Auspriagungen der chemischen Inhomogenitéit und der sproden intermetallischen Laves-
Phase sind von den Erstarrungsbedingungen abhingig und beeinflussen Festigkeit, Duktilitit,
Bruchzihigkeit und Kriecheigenschaften negativ [MSG96, SGR08, CRJ*09]. Die Segregation
und der Laves- Anteil konnen durch hohere Erstarrungsgeschwindigkeiten reduziert jedoch nicht
vollstdndig unterdriickt werden [Gor70, KF98, WDLZ07, SEV99, CRJ*09, NOL14, MSPK 14,
MSPK15]. Bei gleichzeitiger Erhohung des Temperaturgradienten steigen Segregationsgrad und

Laves- Anteil wieder an [NOL14]. Aufgrund dieser Zusammenhinge werden die Segregation
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und Erstarrungsphasen auch in SLM gefertigten Materialen detektiert. Die rasche Abkiihlung
( VT ~ 107 K/m und v ~ 1073 m/s) erzeugt eine sehr feine Erstarrungsstruktur (4, < 1 um),
wodurch die Prozesse auf einer sehr kleinen GroB3enskala stattfinden [Strl5, AGM*12, IG14,
SMS+12]. Im Vergleich dazu erzeugt der auf dem Elektronenstrahl basierende generative Pro-
zess (SEBM) aufgrund des geringeren Temperaturgradienten eine grobere Erstarrungsstruktur
(Ap <20 um) [SMS*12].

Fiir homogene Materialeigenschaften muss der Erstarrungszustand iiber ein gezieltes Homoge-
nisierungsgliihen beseitigt werden. Die dafiir notwendige Temperatur und Zeit sind vom Dendri-
tenarmabstand und der Grofle sowie Phasenanteil der Laves- Phase abhingig [CRJ*09, Gor70].
Im einphasigen Temperaturbereich zwischen 6- Solvustemperatur und T ist der Segregations-
abbau und Auflosung der Laves- Phase theoretisch moglich. Fiir Temperaturen unterhalb der 6-
Solvustemperatur ist der Diffusionsausgleich deutlich langsamer und es wird eine Umldsung der
Laves- in die §- Phase beobachtet [Gor70, Str15]. Die Homogenisierbarkeit ist fiir das generativ
gefertigte Material aufgrund der geringen Dendritenarmabstinde und den kiirzeren Diffusions-
wegen moglich [Str15]. Die Homogenisierbarkeit von Gussmaterial ist eingeschrinkt moglich
und erfordert sehr lange Zeiten bei sehr hohen Temperaturen, da A, und die Laves- Partikel
sehr grof3 sind [Gor70]. Das thermokinetisches Verhalten der y’-, y”- und 6- Phase wird in den

folgenden Kapiteln beschrieben.

2.3.3 Das Ausscheidungsverhalten der y’- und y”’- Phase

Die ausscheidungshirtende y’- und y”’- Phase liegen in geordneten Kristallstrukturen vor, welche
der Raumgruppe und Symmetrie der ungeordneten A1- Matrixstruktur dhnlich sind [SMB88a,
Got07, Ree06, NVL10]. Die Ausscheidungsbildner Nb, Ti und Al besetzen in der L1, y’- Ele-
mentarzelle die Eckpositionen und in der DO,, y”- Struktur neben den Eckpositionen noch die
raumzentrierte Position (sieche Abb. 2.9a und 2.10a). Die Elemente mit kleineren Atomradien
wie Ni, Fe und Cr sitzen auf den Flichendiagonalen (vgl. Tab. C.1).

Der Gitterparameter (a{ ) der Phasen j ist abhingig von der Kristallstruktur, Phasenchemie und
Wirmebehandlung. Fiir die y- und y’- Phase ist a{ isotrop (siehe Kap. 5.2.3). Der y- und y’-
Gitterparameter kann iiber einen Modellansatz, welcher aus einer Vielzahl an Messdaten abge-
leitet wurde, berechnet werden (sieche Kap. 4.1.1 und 5.2.3) [MOSS85, Nas91, LXY*97b, Car00,
Ree06, RTW09, DLNV11]. Fiir die y”’- Phase muss zwischen der Grundfliche mit aq; o~
0,361 nm und der Hochachse agﬁ ~ 0,742 nm unterschieden werden (siehe Kap. 5.2.3). Stu-
dien an bindren und ternidren Legierungen zeigen fiir die DO0,,- Struktur (Ni;Nb, Ni;V und
Al Ti) eine starke Zusammensetzungsabhingigkeit [KMB*03, CML11, SMT04]. Messungen
an einem vergleichbaren Legierungssystem (Ni-Cr-Fe-Nb) und am IN718 dokumentieren eine

starke Abhingigkeit der Gitterkonstanten von der Auslagerungszeit und der y”- Partikelgrofe
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[KHIO96, KI096, SC97, SSC97, SA00]. Ein Berechnungsmodell fiir den y”- Gitterparameter
ist nicht vorhanden. Fiir die Simulation werden deshalb experimentelle Daten verwendet (siehe
Kap. 5.2.3).

Aus den Gitterparametern leitet sich die volumetrische Fehlpassung (6{/) und die lineare Fehl-
passung (Misfit: 5{ ) zwischen Matrix und Ausscheidung ab. Diese Fehlpassung verursacht eine
Gitterverzerrung (e{ ). 6{ und e{ sind wie der Gitterparameter wirmebehandlungsabhéngig, fiir y’
isotrop und fiir y” anisotrop. In Richtung der y”’- Scheibennormalen ist s{ um ca. das 10-fache
hoher gegeniiber y’ [Fan81, FDC82, OPD74a, WF94]. Senkrecht zur y”'- Scheibennormalen
ist e{ vernachléssigbar gering [KW70, ZLZ" 14]. Fiir die Keimbildung der Phasen ist 5{, rele-
vant. Die geringe Fehlpassung (< 5 %) und die Strukturdhnlichkeit der y’ und y”- Gitter zur
Matrix ermdoglichen die homogene Ausscheidung beider Phasen unter der Bildung einer niedri-
genergetischen kohédrenten Phasengrenze [SMB92, SSC97, SA00]. Fiir die Morphologie und den
Festigkeitsbeitrag ist e{ verantwortlich. Die sphirische y’- Morphologie in IN718 resultiert aus
der geringen isotropen Gitterverzerrung. Die elliptische scheibenférmige Erscheinung der y”'-
Phase wird durch die hohe anisotrope Gitterverzerrung kontrolliert [WKH*81, Kha89, FOK96,
SMTO04]. Das Aspektverhiltnis (k) zwischen Hohe und Durchmesser der Scheibenform fillt bis
zu einem Durchmesser von ca. 50 nm auf 0,2 ab und ist fiir groBere Partikel nahezu konstant
[Fan81, HTFY95, SMB88a, SSC97, SA00, DNM*08, Aza04, ZL.Z*14]. Diese Morphologie
wird in 3D FIB-SEM Rekonstruktionen von Kulawik et al. bestitigt [KBK*15]. Konkrete Da-
tensitze und die Berechnung werden in Kapitel 4.1.1, 4.1.3, 5.2.3 und 5.2.4 beschrieben.

Die Ausscheidung der y’- und y”- Phase erfolgt fiir eine spannungsfreie Auslagerung bis ca.
850 °C homogen und kohérent in der Matrix [BBC89, SMB92, SSC97, Aza04]. Oberhalb von
850 °C wird vermehrt y” und oberhalb 900 °C ausschlieBlich y”” dokumentiert [ BBC89, SMB92,
SSC97]. Hieraus leitet sich der y’- Solvus mit < 900 °C und der y”- Solvus mit < 950 °C ab.
Der erreichbare y”’- Volumenanteil betrédgt ca. 15 %. Der y’- Anteil ist um den Faktor zwei bis
drei geringer [OPD69, Fan81, Aza04].

Das Friihstadium der Ausscheidungen ist aufgrund der extrem kleinen Partikel schwer zu do-
kumentieren. Im wasserabgeschrecktem Zustand nach Losungsglithung bei 1200 °C werden bei
Fang beide Phasen mittels Rontgenbeugung identifiziert [Fan81]. Die Dokumentation mittels
Elektronendiffraktometrie ist auflésungsbedingt nicht moglich. Fiir 6labgeschreckten und aus-
gelagerten (706 °C, 120 s) IN718 identifizieren Alam et al. keine Anzeigen in der Diffraktome-
trie fiir die y’- und y”’- Phase [ACRC10]. Die anschlieBend durchgefiihrte Atomsondenmessung
zeigt jedoch die Bildung von Nb- reichen Clustern. Diese entsprechen dem Bildungsstadium der
y"'- Ausscheidungen. y’ relevante Ti- und Al- reiche Cluster sind weniger ausgeprigt. Aus den
deutlich groBeren Nb- Cluster wird geschlussfolgert, dass die Ausscheidung der y”’- Phase zu-

erst erfolgt. Anhand von DTA- Versuchen ist eine Aussage liber die Ausscheidungsreihenfolge
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nicht moglich, da im Abkiihlvorgang nur ein Peak zwischen 850 °C und 750 °C detektiert wird
[NVL10]. Nach dem Autheizen auf eine Auslagerungstemperatur zwischen 750 °C und 850 °C
liegen beide Phasen aufgrund der hohen Ausscheidungskinetik vor [BBC89, Aza04, SSC97].
Oberhalb von 800 °C wird die hochste Wachstumsrate und eine abnehmende Partikelanzahl auf-
grund der schnell einsetzenden Vergroberung festgestellt. Schwer vermessbare Ausscheidungen
werden bei 550 °C, 50 h, 600 °C, 24 h, 650 °C, 10 h, 680 °C, 4 h mittels Rontgenbeugung und
Diffraktometrie im TEM festgestellt [SMB92, SSC97]. Das Ausscheidungsverhalten ist laut Co-
zar et al. zusétzlich vom (Ti4+Al)/Nb Verhiltnis abhidngig, welches fiir IN718 < 0,8 ist. Ist das
Verhiltnis > 0,8 dominiert y’ zunehmend die Phasenkinetik [CP73].

Das Wachstum der beiden Phasen kann grundlegend nach dem Ansatz von Lifshitz, Slyozov und
Wagner mit Gleichung 2.2 beschrieben werden (Gleichung in der dargestellten Form nur giiltig
fiir ein vernachlissigbar kleines R;) [LS61, Wag61, Fan81, FDC82, SMB92, DNM*08]. Die
Triebkraft ist die Minimierung der Grenzflichen- und elastischen Verzerrungsenergie, welche

zu einer Vergroberung bzw. Ostwald- Reifung der Partikel fiihrt.
Ry —Ry=k,-t'/m (2.2)

R, ist der mittlere Ausgangsradius und R, der mittlere Radius zur Zeit 7. k,, ist die Vergrobe-
rungskonstante, welche abhédngig vom Diffusionskoeffizienten, der Temperatur und der Grenz-
flichenenergie ist [Fan81, FDC82, DNM™08]. n, ist der Vergroberungsexponent, welcher fiir
grenzflichenkontrolliertes Wachstum ca. zwei und fiir diffusionskontrolliertes Wachstum ca.
drei betridgt [Fan81]. Fiir nicht sphirische Partikel haben Nicholson et al. die Theorie erwei-
tert [BN71]. Im fortschreitenden Auslagerungsprozess werden vereinzelt Sandwichstrukturen
aus y' und y” dokumentiert, deren Entstehungsprozess noch nicht vollstindig verstanden ist
[BM91, SMB92, MBB02, ACRC10, KBK*15]. Als ein Erkldarungsansatz wird das Zusammen-
wachsen der Partikel aufgrund geringer Teilchenabstidnde und iiberlagerter Diffusionsfeldern
gesehen [DNS80]. Fiir Auslagerungstemperaturen von 700 °C bis 900 °C werden weiterhin an
tiberalterten y”’- Partikeln ab 100 nm Koaleszenzeffekte festgestellt, welche das Partikelwachs-
tum zusétzlich beschleunigen [BB88, BBC89, HTFY95, SSC97, Fan81, Aza04]. Fiir sehr lange
Auslagerungszeiten oberhalb 700 °C wird die thermodynamisch metastabile y”- Phase durch
die 6- Phase ersetzt (siehe Kap. 2.3.4). Zusitzliche Verformung beschleunigt diese Phasentrans-
formation signifikant [LXY*97a, LCX*99]. Eine Ubersicht der publizierten Phasenkinetikdaten
wird in einem TTT- Diagramm zusammen mit der §- Phase in Abbildung C.2 dargestellt.

Erfolgt die Auslagerung von IN718 unter Zug- bzw. Druckspannung kann die Ausbildung ein-
zelner y”- Orientierungsvarianten gesteuert werden [OPD74a, ZLZ*14]. Urséchlich dafiir ist
die Wechselwirkung zwischen externem Spannungsfeld und der die Partikel umgebenden ani-

sotropen Gitterverzerrung. Die Anwesenheit der unterschiedlichen Varianten hat wesentlichen
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Einfluss auf die Streckgrenze [OPD74a, LCX*99, BBC89, MFC94].

2.3.4 Das Ausscheidungsverhalten der 6- Phase

Die 6- Phase ist die thermodynamisch stabile Ni;(Nb,Ti) Ausscheidung mit einer D0, Kristall-
struktur. Die orthorhombische Einheitszelle besitzt in alle drei Raumrichtungen einen deutlich
groBeren Gitterparameter als die Matrix (a‘ls = 0,5125 nm, ag = 0,4224 nm, ag = 0,4537 nm)
(vgl. Anhang Tab. C.10), woraus eine hohe volumetrische Fehlpassung 61‘5, ~ 5% resultiert. Auf-
grund des unterschiedlichen Kristallstrukturtyps und der hohen Fehlpassung kann sich die Phase
nur durch Kristallstrukturdnderung und unter Bildung einer scharfen inkohirenten Grenzfliche
bilden [SMB88b]. Dies bedingt eine heterogene Keimbildung der plattenformigen Phase be-
vorzugt an Korn- und Zwillingsgrenzen [SMB88b, BBC89]. Die Ausscheidung im gestorten
Gitterbereich der Korngrenze wird durch eine korngrenzenbezogene Nb-Segregation begiins-
tigt [PDG*94, HFG75].

Oberhalb der y”- Solvustemperatur zwischen 900 °C und 950 °C ist die Phasenkinetik am
schnellsten. Die 6- Phase kann nach wenigen Minuten beobachtet werden und wichst ausge-
hend von den Korngrenzen auf den Gleitsystemen der Matrix in das Korninnere [BC69, Cam86,
SMB&8b, BB88, BBC89, GZ92]. Das Ausscheidungsverhalten korreliert direkt mit der Korn-
grofe, da die Korngrenzflache die Anzahl der Keimbildungsorte bestimmt [BHC*04, Aza04].
Unterhalb der y”- Solvustemperatur wird die 6- Phasenkinetik signifikant triger und die ho-
mogene Ausscheidung der metastabilen kohédrenten y”'- Phase dominiert. Verschiedene Autoren
dokumentieren die Ausscheidung der o- Phase an Korn- und inkohirenten Zwillingsgrenzen fiir
folgende Auslagerungsstufen: 850 °C, < 1 h; 800 °C, < 2 h; 750 °C, < 24 h; 700 °C, 100 h
und 650 °C, 300 h [KW70, SMB88b, OBR91, Aza04, BHC"04]. Die 5- Phasenkinetik ist da-
bei sehr stark vom Losungsgliihgrad und dem Nb- Gehalt abhingig [BHC"04]. Der Nb- Ge-
halt beeinflusst den Gesamtphasenanteil und die Solvustemperatur, welche zwischen 960 °C
bei 4,2 wt% und 1060 °C bei 6,0 wt% liegt (siche Kap. 5.2.8). Mit der Phasenbildung ent-
steht ein ca. 100 nm breiter Saum um die §- Phase, indem nur noch feine y’- Partikel vorliegen
[CP73, BB88, BBC89, BM91, GZ92]. Die y”- Partikel werden zugunsten der thermodynamisch
stabileren Ni;Nb- Phase aufgelost.

Bei einer Langzeitauslagerung wird die Bildung der 6- Phase im Korn beobachtet. Einerseits
wachsen 6- Nadeln von Korn- und Zwillingsgrenzen entlang der Gleitebenen ins Korn [KW70].
Andererseits ist eine Phasentransformation an Stapelfehlern in der y”- Phase sichtbar [KW70,
SMB88b, SMB92, BB88, BBC89, RMWXO02, GZ92]. Diese Stapelfehler werden vermehrt ab
einer Grofe von ca. 100 nm wahrgenommen und konnen sich aufgrund der geringen Stapel-
fehlerenergie und der hohen Gitterverzerrung in den y”’- Partikeln selbst initiieren [SMB88b,
SMB88a]. Die Stapelfolge der dichtest gepackten {112}, Ebene in der y”- Phase wird durch
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die Stapelfehler von ABCDEFABCDEF-:- in ABCDEFABABCDEF-- iiberfiihrt [NHLV10].
Diese wenige Atomlagen dicke ABAB- Stapelfolge entspricht der DO, 6- Phasen- Kristallstruk-
tur, wodurch ein 6- Keim aus einer rein geometrischen Modifikation des y”'- Gitters entsteht
[KW70, SMB88b, NHLV10]. Die Initiierung von Stapelfehler und Phasentransformation wird
durch plastische Deformation stark beschleunigt [LXY*97a, LCX*99]. Eine Ubersicht der pu-
blizierten Phasenkinetikdaten wird in einem TTT- Diagramm in Abbildung C.2 dargestellt.

Der iiber die Auslagerung ansteigende o- Anteil hat einen negativen Einfluss auf Festigkeit,
Bruchzihigkeit und Kriechfestigkeit [BB88, BBC89, GZ92, Aza04]. Ein positiver Effekt der
o- Phase ist die Verhinderung des Kornwachstums, sodass im Schmiedeprozess die Herstellung
einer sehr feinen Korngroe moglich ist. Mit der Phasenauflosung oberhalb der §- Solvustem-

peratur geht der korngrenzpinnende Effekt sofort verloren [Aza04].

2.3.5 Die quasi-statische Festigkeit von Inconel 718

Die Streckgrenze von IN718 ist abhéingig vom Herstellprozess und der durchgefiihrten Wirme-
behandlung. Das Schmiede- und SLM- Material hat eine Streckgrenze > 1000 MPa, wohin-
gegen fiir Gussmaterial der Wert darunter liegt [GZ92, Str15]. Der ausscheidungsunabhéngi-
ge Streckgrenzanteil wird mit ca. 250-300 MPa angegeben [OPD74a, SMB88a]. Der zusitz-
liche Anteil durch Ausscheidungshértung wird als Schubspannung mit ca. 250 MPa angege-
ben [CF83, OPD74a]. Dies entspricht bei einem Taylorfaktor von 3 einem Streckgrenzanteil
von 750 MPa. Grundvoraussetzung fiir diese maximale Ausscheidungshirtung ist die chemi-
sche Homogenitidt und der optimale Ausscheidungszustand, woraus sich der Unterschied zwi-
schen Guss- und Schmiedematerial erklirt. Der y”'- Phase wird der wesentliche Hértungsbei-
trag zugesprochen [OPD74a, CF83, SMB88a]. Als optimale Ausscheidungsgroie wird der y”'-
Durchmesser D, mit 20 nm bis 28 nm und der y’- Radius Ry mit 6,5 nm bis 8§ nm angegeben
[CF89, OPD74a, SMB88a].

Der Wirmebehandlungseinfluss ldsst sich anhand von Hiartemessungen dokumentieren [SSC97,
Aza04]. Im 16sungsgeglithtem Zustand betrdgt die Harte ca. 180 HV. Die Auslagerung bei Tem-
peraturen < 650 °C mit bis zu 100 h ldsst die Hirte auf 350 HV ansteigen. Die maximale Hir-
te von ca. 466 HV wird bei unterschiedlichen Auslagerungszeiten im Temperaturbereich von
> 650 °C bis < 750 °C erreicht. Hohere Auslagerungstemperaturen verursachen einen schnel-
len Hirteabfall, sodass die maximale Hérte bei 800 °C nur noch 400 HV betrégt. Selbiges wird
auch anhand von Zugversuchen deutlich [Fan81, FDC82, OPD74a, CF83, SSC97]. Diese zei-
gen, dass der Auslagerungs- und Uberalterungsprozess einen Einfluss auf Verfestigungsverhal-
ten und Bruchdehnung von IN718 haben [SMB88a].

Das Langzeitverhalten von IN718 zeigt bei Auslagerungs- bzw. Einsatztemperaturen < 600 °C
keinen signifikanten Festigkeitsabfall der Streckgrenze [KT91, MPd00]. Bei 650 °C fillt die
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Festigkeit nach den ersten 1000 h langsam ab [KT91, MPdOO]. Bei 700 °C nehmen die Streck-
grenze und Kerbschlagzidhigkeit innerhalb der ersten 5000 h signifikant ab [MPdOO]. Dieser
Festigkeitsabfall ab 700 °C ist der Ausscheidungsvergroberung, der Reduktion des y”'- Phasen-
volumenanteils und der Phasentransformation der y”- zur - Phase geschuldet. Daraus leitet sich
die thermische Einsatzgrenze des Materiales ab [KW70, SMB92, SSC97, MPd00, Aza04]. Die
grundlegenden Festigkeitsbeitridge in einer ausscheidungsgehirteten Legierung werden im fol-
genden Kapitel beschrieben. Die publizierten Deformations- und Festigkeitsmechanismen der

y-, ¥'- und y”’- Phase im IN718 werden in den Kapiteln 2.4.5 bis 2.4.6 erldutert.

2.4 Theoretische Streckgrenzbeitrige

Die Tréager der Verformung unter mechanischer Belastung eines Werkstoffes sind eindimensio-
nale Gitterdefekte, sogenannte Versetzungen, auf definierten Gleitebenen im Kristallgitter. Fiir
die Versetzungsbewegung ist eine Schubspannung auf der Gleitebene notwendig. Die maximal
mogliche Hinderniswirkung gegen die Bewegung und Bildung von Versetzungen, also der Pla-
stifizierung des Materials, stellt die kritische Schubspannung dar. Diese kann iiber den Textur-
bzw. Schmidfaktor (M, mg) in die makroskopisch messbare Streckgrenze umgerechnet werden
(siehe Kap. 4.4). Die wesentlichen Anteile der Hinderniswirkung sind intrinsische Festigkeit,
Mischkristallhédrtung, Feinkornhirtung und Ausscheidungshirtung. Diese Hirtungsmechanis-
men werden im Folgenden kurz beschrieben. Die Umsetzung in dem entwickelten Modell zur

Berechnung der Streckgrenze von IN718 ist in Kapitel 4.3 dargestellt.

2.4.1 Die intrinsische Festigkeit

Die intrinsische Festigkeit (z;,,) setzt sich aus einem thermisch aktivierbaren (z;) und athermi-
schen (r,,) Spannungsbeitrag zusammen, welche aus der Versetzungsbewegung im reinen Kris-
tall resultieren. Im unverformten und unbelasteten Kristallgitter kann die initiale Versetzungs-
dichte mit ca. 10'® m/m? bis 10'> m/m? abgeschitzt werden [Got07]. Die Versetzungen sind
aufgrund der hervorgerufenen Gitterstorung von einem Spannungsfeld aus Zug- und Druckbe-
reichen umgeben, wodurch Wechselwirkungskréfte zwischen Versetzungen und Fremdatomen
hervorgerufen werden [Got07]. 7, ist zur Uberwindung der Gitterreibung notwendig (vgl. Kap.
4.3.2,5.6.1). Dieser Anteil ist in Metallen mit kfz-Kristallstruktur bei Raumtemperatur sehr ge-
ring [Som99, Got07]. 7,, entspricht ungefdhr der gemessenen kritischen Schubspannung reiner
Elemente und resultiert aus der Hohe der Versetzungsdichte und der Versetzungswechselwir-
kung (vgl. Kap. 4.3.2, 5.6.1) [Got07]. Dabei wird zwischen der Wechselwirkung von primiren
Versetzungen (p ), welche sich auf der gleichen oder parallelen Gleitebene befinden, und sekun-

dédren Versetzungen (Waldversetzungen, py;,), welche die Kristallebenen der Priméren schnei-
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den, unterschieden (vgl. Abb. 2.6a) [Got07, REH*10, LLA*10]. Zu Beginn des plastischen Flie-
Bens kann angenommen werden, dass die Versetzungsdichte auf allen Gleitsystemen vergleich-

barist (p,,; = pp+ py ) und die resultierende Schubspannung sich proportional zu 4 /p,, verhilt
[SB99, Got07, LLA*10].

2.4.2 Die Mischkristallhértung

Die Mischkristallhirtung (z¢) ist eine Methode der Streckgrenzenerhdhung durch das Zulegie-
ren von loslichen Fremdatomen, wodurch die kritische Schubspannung zur Versetzungsbewe-

gung steigt (siehe Abb. 2.6b). Es wird zwischen parelastischen, dielastischen und chemischen

P -
N \ _ -
Gleitebene
(a) Interaktion pp und py (b) Mischkristalleffekt (¢) Feinkorneffekt

Abbildung 2.6: Schematische Wirkprinzipien der Hértungseffekte der Grundfestigkeit aus (a) Ver-
setzungswechselwirkung, (b) Mischkristall- und (c) Feinkornhirtung

Effekten der Festigkeitssteigerung unterschieden.

Parelastische Wechselwirkungen (Gitterparametereffekt) werden durch unterschiedlich grofle
Atomradien der Fremdatome hervorgerufen, welche Zug- oder Druckspannungen induzieren
und somit Energiesenken oder -berge fiir die Versetzungen darstellen.

Dielastische Wechselwirkungen (Schubmoduleffekt) basieren auf einem unterschiedlichen Schub-
modul von Fremdatom und Basiselement. Die Versetzungslinienenergie wird lokal reduziert
oder erhoht. Dies hemmt die Versetzungsbewegung.

Bei dem chemischen Wechselwirkungsmechanismus (Suzukieffekt) wird lokal die notwendige
Energie zur Bildung eines Stapelfehlers verdandert. Fremdatome reduzieren in der Regel die Sta-
pelfehlerenergie der Matrix, wodurch Stapelfehler entstehen kdnnen bzw. sich die Stapelfehler-
breite verindert.

Aus physikalischen Ansétzen zur Beschreibung der drei Effekte geht hervor, dass 7 ¢ proportio-
nal zur Wurzel der Elementkonzentration \/c_, steigt [Got07]. Fiir Multikomponentenlegierungen
bieten sich aufgrund der hohen Komplexitit der physikalischen Modelle einfache phinomeno-
logische Ansitze an [GD77a, GD77b]. Die hierfiir notwendigen Hértungskonstanten fassen die
drei Effekte zusammen und werden experimentell an bindren und ternidren Legierungssystemen

ermittelt (siehe Kap. 4.3.3).
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2.4.3 Die Feinkornhirtung

In einem polikristallinen Material ist die Schubspannung in den einzelnen Kornern aufgrund
deren Orientierung zur Belastungsrichtung unterschiedlich hoch. Die Versetzungsbewegung er-
folgt zuerst in den Kornern, in denen die Gleitsysteme optimal zur Belastungsrichtung ausge-
richtet sind (siehe Kap. 4.4). In der Versetzungsbewegung stellt die Korngrenze ein Hindernis
dar, da das Gleitsystem im Nachbarkorn zum Ausgangssystem nicht kongruent ist. Dies erzeugt
einen Versetzungsaufstau im Ausgangskorn (siehe Abb. 2.6¢). Die Versetzungen stoflen sich
aufgrund der sie umgebenden Spannungsfelder gegenseitig ab, wobei deren Abstand von der du-
Beren Spannung und den abstoenden Kriften abhingt. Mit zunehmender Aufstaulidnge steigen
die abstoBenden Krifte an, der Abstand der Versetzungen wird groBBer und die Entfernung zur
Korngrenze nimmt zu. Die maximale Aufstauldnge ist auf den halben Korndurchmesser (D, /2)
begrenzt. Aus diesem Versetzungsaufstau leitet sich der phanomenologische Hall-Petch-Ansatz
der Feinkornhirtung ab, welcher fiir viele Werkstoffe experimentell bestatigt ist (siehe Kap.
4.3.4) [Hal51, Pet53, SB99, Got07]. Der erzielte korngroenabhédngige Hértungseffekt 7, p ist
proportional zu 1/ \/D_K (siehe Kap. 5.6.3).

2.4.4 Die Ausscheidungshirtung

Ein effektives Mittel der Festigkeitssteigerung ist die Ausscheidungshirtung. Diese geht aus
der Interaktion zwischen Ausscheidung und Versetzung hervor. Wirkt eine duflere Kraft auf das
Material, wird die Versetzung zwischen den Ausscheidungen aufgrund deren Widerstandskraft
gegen die Versetzungsbewegung gekriimmt. Die maximale Widerstandskraft der Partikel (F,)
korreliert mit der Versetzungslinienspannung (£2) und dem kritischen Kriimmungswinkel der
Versetzung (y,) beziehungsweise der kritischen Schubspannung (z,,,) und dem Partikelabstand
(L,.) nach Gleichung 2.3 [Ard85, APKO"14]:

F,=2Q-cos(y./2) = 7bL,,. (2.3)

b ist der Burgervektor der Versetzung. Die Ausscheidungshértung wird anhand von y, in ein
schwaches (180 ° - 100 °) und starkes (< 100 °) Interaktionsregime zwischen Partikel und Ver-
setzung unterteilt (siche Abb. 2.7a) [KN71, Ard85, APKO™14]. Fiir y, ~ 0 ° werden die Parti-
kel nicht mehr geschnitten sondern iiber den Orowanmechanismus umgangen. Die notwendige
Schneidspannung fiir das schwache Regime wird nach Gleichung 2.4 berechnet [KN71, Ard85,
APKO™14].

3/2
20 [ F,
R ) 24
e =L [ml 24
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Fiir das starke Regime und den Orowanmechanismus reduziert sich der Ansatz auf [KN71,
Ard85, APKO*14]:

JF,
= 2.5
fis T L, ()

Eine Herleitung der Ansitze ist in den Referenzen [KN71, Ard85, APKO™14] dargelegt. Der
Hirtungseffekt dieser drei Regime ist in Abhédngigkeit vom Ausscheidungszustand unterschied-
lich groB3, wobei immer der Effekt mit dem geringsten Hértungsbeitrag aktiv ist. J ist ein Kor-
rekturfaktor, welcher den Einfluss von zufillig angeordneten Partikeln auf die Versetzungslini-
enfront im jeweiligen Regime beriicksichtigt. Die Widerstandskraft ist im schwachen Regime
gering und die Versetzung bewegt sich nahezu eben durch das Partikelfeld (J = 1) (siehe Abb.
2.7b). Im starken Regime und fiir den Orowanmechanismus ist die Widerstandskraft hoch und
die Versetzungsfront baucht in schwicheren Bereichen stark aus. Dieses veridnderte Versetzungs-

A ‘
o | 180>%c>1001 100>%>0 X~ 0 : . * .
w !

N e X>100° |

° 1
schwach stark Orowan . XC‘<100 o'
(a) Regime der Ausscheidungshirtung (b) y. abh. Versetzungsfront

Abbildung 2.7: (a) Regime der Ausscheidungshértung resultierend aus Interaktion zw. Partikel und
Versetzung, (b) vereinfachte Versetzungsfront abh. von y, nach [FM66, Ard85]

verhalten haben Foreman und Makin in numerischen Studien untersucht und J = 0,8 abgeleitet.
Vergleichbare Ergebnisse erzielen aktuelle Phasenfeldstudien [FM66, LWN15].

Die Widerstandskraft (F,) der Ausscheidung gegen das Schneiden kann iiber drei Effekte be-
schrieben werden: Kohirenz-, Phasenchemie- und Schubmoduleffekt.

Der Kohirenzeffekt basiert auf der Interaktion von Spannungsfeldern, welche die Ausschei-
dung und Versetzung umgeben. Die Interaktionskraft ist vom Versetzungstyp (Stufe, Schrau-
be), der PartikelgroBe und dem Abstand der Versetzung vom Partikelzentrum abhéingig [KN71,
OPD74b, Got07, APKO" 14, APKS*14]. Diese Abhingigkeit resultiert aus den unterschiedli-
chen Spannungsfeldern um eine Schrauben- bzw. Stufenversetzung sowie einer gewissen Reich-
weite der vom Partikel hervorgerufenen Gitterverzerrung. Die Widerstandskraft gegen die Ver-
setzungsbewegung existiert ohne direkten Kontakt zwischen Ausscheidung und Versetzung und
steigt mit abnehmendem Abstand zum Partikelzentrum. Die Maximalkraft wird fiir den jewei-

ligen Versetzungstyp in einem unterschiedlichen Abstand vom Partikelzentrum erreicht und ist
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fiir die Stufenversetzung deutlich hoher [OPD74b, APKS™* 14].

Der Phasenchemieeffekt resultiert aus der Umstrukturierung von Atombindungen und Stapel-
folgen in der Ausscheidung und der Phasengrenzflache durch das Eindringen von Versetzungen.
Er wird in drei Effekte unterteilt.

Der Antiphasengrenzeffekt ist fiir geordnete Phasen mit Ubergitterstruktur zur Matrix relevant.
Dringt in solch eine geordnete Phase eine Versetzung ein, wird deren Kristallstruktur gestort und
eine hochenergetische Anti-Phasen-Grenze (APG) erzeugt. In diesem Schneidvorgang muss eine
Anti-Phasen-Grenz-Energie (y, ;) aufgewendet werden, welche im Kristallgitter richtungsab-
hingig ist. Die Breite der APG stellt einen Gleichgewichtszustand aus den Wechselwirkungs-
kriften zwischen Versetzungen, der Partikelgrofe, dem Partikelabstand, der anliegenden Span-

nung auf dem Gleitsystem und der notwendigen y, p; dar (siche Abb. 2.8a).

Xc>100°  Xc<100°
(a) APG (b) SF (c) GF (d) G-Modul

Abbildung 2.8: Mechanismen der Ausscheidungshirtung: (a) Antiphasengrenz- (APG), (b)
Stapelfehler- (SF), (¢) Grenzflichen- (GF), (d) G-Modul- Effekt nach [APKO*14]

Fiir das Wiederherstellen der geordneten Gitterstruktur, dem SchlieBen der APG, konnen je
nach Gitterstruktur mehrere Versetzungen notwendig sein um die y, p; wieder abzubauen (vgl.
Kap. 2.4.5 und 2.4.6). Detailliertere Ausfiihrungen sind bei Ardell oder Ahmadi et al. zu finden
[Ard85, APKO*14].

Der Stapelfehlereffekt resultiert aus der moéglichen Energieminimierung von Versetzungen durch
Aufspaltung in Partialversetzungen. Diese Aufspaltung erzeugt einen Stapelfehler unter Auf-
wendung von Stapelfehlerenergie (SFE) (yé #)» welche in der jeweiligen Phase unterschiedlich
grof} sein kann (siehe Abb. 2.8b). Die Aufspaltungsweite wird von der SFE in der Matrix und
der Ausscheidungsphase kontrolliert. Die Widerstandskraft gegen die Versetzungsbewegung
ergibt sich aus der Differenz der Stapelfehlerenergie, der unterschiedlichen Aufspaltungswei-
te in den Phasen und der dadurch erzeugten Reaktionskraft zwischen den Partialversetzungen
[HK65, GH68].

Der Grenzflicheneffekt basiert auf der Zunahme der Grenzfliche zwischen Ausscheidung und
Matrix. Schneidet eine Versetzung die Ausscheidung vergroBert sich die Grenzflache um jeweils

einen Translationsvektor b beim Ein- und Austritt. Die dafiir notwendige Energie korreliert mit
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der Grenzflichenenergie und resultiert in einer Widerstandskraft gegen die Versetzungsbewe-
gung (siehe Abb. 2.8c) [Ard85].

Der Schubmoduleffekt ergibt sich aus unterschiedlichen elastischen Eigenschaften der Matrix-
und der Ausscheidungsphase. In der Phase mit dem héheren Schubmodul ist eine hohere Schub-
spannung zur Bewegung der Versetzung aufgrund der hoheren Versetzungslinienenergie not-
wendig (vgl. Kap. 4.1.5). Aus der Schubmoduldifferenz beider Phasen wird die Widerstandskraft
gegen die Versetzungsbewegung abgeleitet (siche Abb. 2.8d).

2.4.5 Die festigkeitssteigernden Effekte der y’- Phase

Die L1, Struktur der geordneten y’- Phase besitzt die gleiche dichtest gepackten {111} Ebe-
nen wie die y- Phase mit einer Stapelfolge ABCABC:--. Fiir den Erhalt des Ordnungsgrades
der y’- Phase ist im Vergleich zur ungeordneten y- Phase aber ein doppelt so groBer Translati-
onsvektor a(110) der Versetzung notwendig (siche Abb. 2.9b). Diese sogenannte a{110) Super-
versetzung kann in zwei a/2(110) Superpartialversetzungen zerlegt werden. Folglich kann ein
Versetzungspaar aus a/2(110) der y- Matrix die y’- Phase schneiden. Beim Eindringen der ersten
Superpartialversetzung in die y’- Phase wird eine Antiphasengrenze (APG) unter Aufwendung
von Antiphasengrenzenergie (yf1 pc) erzeugt, welche durch die zweite folgende Superpartialver-
setzung wieder geschlossen wird. Uber diesen Mechanismus steuert die Ausscheidungsphase
das Bewegungsverhalten von Versetzungspaaren in der y- Phase und erzeugt einen ausschei-

dungshirtenden Effekt. Die einzelnen Superpartialversetzungen konnen sich wie in der Matrix

T[OOH [T011\ [ﬁz]] //[011]
s OO0 00 Ay
OX NON RO
OO0OO0O0OO0O —*10
o) JoX JeoX JoRt
COOQOO _
B A 0@0O@0 ON
A O000 @ Ti/Al

(a) Einheitszelle L1, Struktur (b) Gleitebene L1, Struktur

Abbildung 2.9: (a) Einheitszelle und (b) Gleitebene der L1, Struktur der y’- Phase nach [Ree06]

in zwei Shockley-Partialversetzungen a/6(211){111} unter Bildung eines komplexen Stapel-
fehlers (CSF) aufspalten. Diese Dissoziation stort ebenfalls die Ordnung néchster Nachbarn und
sieht wie folgt aus [NN85, RS94, Ree06, WS14]:

a(110) — g<211> +CSF + %(121) + APG + %<211> +CSF + %(121). (2.6)
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Weiterhin wird noch zwischen intrinsischem (ISF) und extrinsischem (ESF) Stapelfehler unter-
schieden, welche die Ordnung néchster Nachbarn nicht stéren und die aufzubringende Stapel-
fehlerenergie (yé ) gering ist [RS94, Ree06].

Die notwendigen Energien zur Erzeugung von APG, CSF, ISF und ESF konnen ndherungswei-
se aus Versetzungskonfigurationen im TEM [Vey92], mittels CALPHAD-Ansatz [CMW*14],
Dichte-Funktional-Theorien (DFT) [WS14] sowie iiber Ab initio Berechnungen [RS94] ermit-
telt werden. Typische GroBenordnungen der Energien sind fiir die APG 0,15 - 0,25 J /m?, fiir
den CSF 0,2 - 0,25 J/m? und fiir den ISF sowie ESF 0,01 - 0,07 J/m* (siche Kap. 5.2.7).
Die weiteren Beitrige zur Ausscheidungshirtung (Grenzflichen-, Schubmodul- und Kohirenz-
effekt) werden aufgrund ihres vergleichsweise geringen Einfluss kaum fiir diese Ausscheidungs-
phase in der Literatur diskutiert [Ard85, Ree06, APKW*14]. Berechnungen von Ahmadi et
al. zeigen am y’ gehirteten ATI 718Plus®, dass der Kohirenzeffekt trotz des geringem Mis-
fits noch einen geringen Einfluss hat [APKW™ 14]. Der Grenzflicheneffekt mit einer berechne-
ten zusammensetzungs- und temperaturabhiingigen Grenzflichenenergie von 0,16 J /m? sowie
der Schubmoduleffekt sind vernachldssigbar. Ab einem y’- Partikeldurchmesser von 30 nm bis
40 nm wird der Ubergang zum Orowanmechanismus im IN718 und ATI 718Plus® beobachtet
[SMB88a, APKW™14].

2.4.6 Die festigkeitssteigernden Effekte der y’’-Phase

Die DO0,, Einheitszelle der geordneten y”- Phase ist eine Untergruppe der kfz- Gitterstruktur.
Sie kann entlang der < 100 > Wiirfelachsen aus zwei L1, Strukturen mit einer dazwischen lie-
genden APG zusammengesetzt werden (sieche Abb. 2.10a) [VE73]. Die dichtest gepackte Ebene
istdie {111}, Ebene, welche in Abbildung 2.10b dargestellt ist. (In dieser Arbeit erfolgt die No-
tation immer bezogen auf die y- Phase.) Die Stapelsequenz der Phase setzt sich aus sechs {111}
Ebenen zu einer ABCDEF A’ B'C’ --- Stapelfolge zusammen. Aufgrund dieser geordneten Git-
terstruktur bestehen in der DO,, nicht die gleichen Rotationssymmetrien wie in der y- und y’-
Gitterstruktur und einzelne kristallografische Richtungen miissen unterschieden werden.

In der DO,, Gitterstruktur sind eine Vielzahl an theoretisch moglichen Burgersvektoren von
Versetzungskonfigurationen moglich. Diese konnen die y”’- Phase passieren, ohne eine APG
oder einen SF zu erzeugen. Mogliche Konfigurationen sind nach Sundararaman et al. in Tabelle
2.4 im Bezug zur Abbildung 2.10 aufgelistet [SMB88a]. Konfigurationen aus 12 Versetzungen
sind aufgrund der grolen Anzahl an Burgersvektoren unwahrscheinlich und experimentell nicht
nachgewiesen. Alle librigen Konfigurationen sind fiir die D0,,- Struktur dokumentiert.

Ein Versetzungsvierling mit dem Gesamtburgersvektor aus 4 BC bzw. 4 CA Versetzungen kann
die y”- Phase schneiden. Hierbei erzeugt die erste BC bzw. CA Versetzung eine APG, welche

erst nach dem Passieren von drei weiteren BC oder CA Versetzungen wieder geschlossen wird.
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(a) Einheitszelle DO,, Struktur

(b) Gleitebene DO,, Struktur
Abbildung 2.10: (a) Einheitszelle mit den drei Orientierungsvarianten (V1-V3) und (b) Gleitebene
der DO,, Struktur der y”’- Phase nach [SMB88a]
Diese Konfiguration wurde von Moreen et al. in der Ni, V- Phase festgestellt [MPT71]. Oblak et

Tabelle 2.4: theoretische Versetzungskonfigurationen und Aufspaltungen in der y”’- Phase ohne Zu-
riickbleiben von APG oder SF nach [SMB88a] (vgl. Abb. 2.10b)

Thompson Notation Burgersvektor \ mogl. Aufspaltung
2 AB 2a/2[110] AB —> AS + 6B
3Cs 3a/6[112] /

4 BC 4.a/2[101] BC — B +6C
4 AC 4a/2[011] CA - Cé+6A
12 Bs; 12 Aé 12.a/6 [211]; 12 a/2 [121] /

al. konnte in IN718 die BC bzw. AC Vierlinge nur bei kurzen Auslagerungszeiten detektieren
[OPD74a]. Fiir lingere Auslagerungszeiten war die Identifikation der Vierlinge aufgrund der
hohen Gitterverzerrung um die y”’'- Partikel nicht moglich.

Der kiirzeste Translationsvektor in der y”’- Phase ergibt sich fiir 3 Cé oder 2 AB Versetzungen.
Beim Schneiden eines Cé Versetzungstripels erzeugen die ersten beiden Cé- Versetzung niedri-
genergetische Stapelfehler, welche durch die letzte Cé- Versetzungen abgebaut werden. Anhalts-
punkte fiir diesen Verformungsmodus sind in der DO,, Struktur der Ni, V- Phase dokumentiert
[RG70, KW70, VE78]. Fiir IN718 liegt kein expliziter Nachweis eines Versetzungstripels vor.
Die y- und y’- Phase konnen ebenfalls von Cé- Versetzungen in Form einer Shockley Partial-
versetzung geschnitten werden, deren Detektion aufgrund der geringen Aufspaltungsweite er-
schwert ist. Weiterhin werden zwei Mechanismen in IN718 mit der Co- Versetzung verkniipft.
Passiert die C6- Versetzung jede {111} Ebene der y”- Partikel, entsteht ein mechanischer Zwil-
ling [SMB88a]. Schneidet die Cé Versetzung die y”- Partikel auf jeder zweiten {111} Ebene,
wird lokal die y”’- Stapelfolge in die §- Stapelfolge iiberfiihrt. Letzterer Mechanismus wird in

IN718 bei langen Auslagerungszeiten fiir die Bildung der 6- Phase im Korn verantwortlich ge-
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macht [KW70, SMB88b, SMB88a, BBC89, LCX*99, NHLV10].

Versetzungspaare der AB- Konfiguration erzeugen in der y”’- Phase eine APG, konnen sich eben-
falls in der y- und y’- Phase bewegen, und wurden in IN718 festgestellt [KW70, OPD74a, CF83,
SMB88a].

Fiir diese vielfiltigen theoretisch moglichen Partikel- Versetzungsinteraktionen ist ein weiterer
Aspekt von Bedeutung: Aufgrund der moglichen Ausrichtungen entlang der Wiirfelachsen der
y- Einheitszelle und dem deutlich hoheren Misfit entlang der Hochachse existieren drei mogliche
Orientierungsvarianten der y”’- Phase (V1 - V3 in Abb. 2.10a) [OPD74a]. Hieraus folgt, dass
ein Versetzungspaar nur eine der drei Orientierungsvarianten in einer der drei moglichen Glei-
trichtungen schneiden kann. In den beiden anderen Varianten ist in der gleichen Gleitrichtung
ein Versetzungsvierling zum Herstellen der Kristallordnung notwendig, da der AB- Typ jetzt ein
BC- bzw. AC- Typ ist. Lediglich Versetzungsvierlinge konnen in der entsprechenden Gleitrich-
tung alle drei raumlichen Varianten der y”’- Partikel schneiden. Modellansitze zur Berechnung
des APG- Effekts, welcher zwischen Versetzungspaar und -vierling und der Anwesenheit der
y”- Orientierungsvarianten unterscheidet, wurden von Oblak et al. entwickelt [OPD74b].

Fiir die einzelnen Versetzungstypen AB, BC oder CA ergeben sich nach Sundararaman et al.
unterschiedlich mogliche Aufspaltungen in Partialversetzungen (vgl. Tab. 2.4) [SMB88a]. Ein
weiteres Aufspalten der AB- Versetzung erzeugt wie in der y’- Phase zwischen den Segmenten
Ao und 6 B einen hochenergetischen SF. Eine weitere Aufspaltung der BC- bzw. AC- Versetzung
resultiert in einem niedrigenergetischen SF der Co und einem hochenergetischen SF der 6 B bzw.
6A. Die Cé kann die y”- Partikel aufgrund der geringen SFE passieren. Der 6 B- bzw. § A- Anteil
wird an der Phasengrenzfliche aufgrund der hoheren Energiebarriere festgehalten [SMB88a].
Das Co- Segment und der dazugehorige SF konnten experimentell im TEM nachgewiesen wer-
den [NHLV10]. Das in den beiden letzteren Partialversetzungen beteiligte Co- Segment kann,
wie schon fiir das Cé- Tripel beschrieben, auch die Zwillingsstruktur bzw. 6- Stapelfolge im y”'-
Partikel erzeugen.

Die Bestimmung der notwendigen Energien zur Erzeugung von APG und SF wird durch die Ab-
hiingigkeit von Kristallgitterrichtung und Phasenchemie erschwert. Dadurch sind kaum Daten
fiir die Berechnung des Hértungsmechanismus verfiigbar. Die fiir die Berechnung verwendeten
publizierten Energien nach [OPD74a, SMB88a, FHV92, KVP92, RS94] sind in Kapitel 5.2.7
zusammengefasst.

Fiir die Berechnung des Kohirenzeffektes miissen die aufgrund des Gitterparameters hervor-
gerufene anisotrope Gitterverzerrung, die nicht sphirische Morphologie und die Abhiingigkeit
von den y”- Orientierungsvarianten beriicksichtigt werden. Untersuchungen an der y”'- Phase
dokumentieren die Abhiingigkeit der Gitterparameter und der Gitterverzerrung von der Aus-
scheidungsgrofle [OPD74a, CF83, SMB92, SSC97]. Die grote Spreizung der Gitterverzerrung
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wird von Sundararaman et al. ermittelt. Fiir kleine Partikel wird ein Wert von 1,12 % gemes-
sen, welcher fiir deutlich groBBere Partikel auf 2,82 % ansteigt [SMB92]. Ein Modellansatz zur
Berechnung des Kohérenzeftektes fiir nicht sphirische Ausscheidungen wurde von Oblak et al.
entwickelt und fiir IN718 angewendet [OPD74b, OPD74a].

Die in der Literatur vorhandenen Modelle zur Beschreibung der Hirtungsmechanismen eines
Versetzungspaares, eines Versetzungsvierlings und des Kohirenzeffektes werden jeweils sepa-
rat und ohne die Beriicksichtigung des Grenzflichen- und Schubmoduleffektes angewendet und
mit experimentellen Daten fiir IN718 verglichen [OPD74a, CF83, SMB92]. Die Untersuchungen
sprechen dem Kohirenzeffekt oder dem APG- Effekt durch ein Versetzungspaar die maxima-
le Ausscheidungshértung zu. Eine Kopplung aller ausscheidungshirtenden Mechanismen unter
Beriicksichtigung der kristallografischen Effekte und der einzelnen y”- Orientierungsvarianten,
welche zwischen schwacher und starker Partikel- Versetzungsinteraktion unterscheiden, ist nicht
existent.

Ausgehend von den beschriebenen Werkstoff- und Festigkeitsgrundlagen werden folgende we-
sentliche Anforderungen an die zu entwickelnde Simulation deutlich. Die thermodynamische
und thermokinetische Werkstoffsimulation muss das Zusammenspiel der entscheidenden drei
Ausscheidungsphasen y’-, y”- und 6-Phase im werkstoffrelevanten Temperatur und Zeitbereich
des metastabilen Werkstoffsystems IN718 abbilden. Aufgrund der hohen Relevanz der Aus-
scheidungsphasen fiir die Festigkeit von IN718 wird von einer hohen Anforderung an die Abbil-
dungsgenauigkeit ausgegangen. Die Festigkeitsberechnung selbst muss die Daten der Thermo-
kinetikrechnung verarbeiten konnen, die einzelnen Hirtungseffekte aufschliisseln und geeignet
zusammenfassen. Besonderes Augenmerkt liegt auf der Ausscheidungshértung. Eine gezielte
Modellerweiterung soll beide Ausscheidungsphasen, alle Hiartungsmechanismen und die pha-
senspezifische Partikel- Versetzungswechselwirkungen beriicksichtigen. Uber die im Folgenden
beschriebenen Methoden sollen die einzelnen Ausscheidungszustinde und Streckgrenzbeitrige
aufgeschliisselt und besser analysierbar gemacht werden. Hierzu werden neben dem IN718-SLM
Material auch ein einkristalliner ausscheidungsfreier IN718-Matrix Sonderabguss sowie ein ein-

kristalliner IN718 Guss untersucht.



3. Simulations- und Validierungskonzept

Das Ziel der Arbeit ist eine durchgéngige Beschreibung des Werkstoffes fiir den Herstellprozess
ausgehend von der Legierungschemie bis hin zur Vorhersage der Streckgrenze. Hierzu zeigt Ab-
bildung 3.1 eine vereinfachte schematische Skizze des geplanten Aufbaus der Simulationskette.
Im ersten Schritt sind die Eingabe der Legierungschemie und der Temperaturbedingungen des
Herstellverfahrens notwendig. Die Legierungschemie wird vom Materiallieferant angegeben.
Die SLM-SchweiBlparameter zur Probenfertigung werden basierend auf den Ergebnissen der
Strahlschmelzsimulation experimentell ermittelt. Die Simulation liefert dariiber hinaus Tempe-
raturfelddaten fiir die Analyse der Erstarrungsstrukturen und Phasenkinetik im SLM-Prozess.
Fiir das vergleichend untersuchte Gussmaterial werden Messdaten vom Projektpartner bereit
gestellt.

Die Werkstoffsimulation beschreibt basierend auf der Werkstoffchemie die Erstarrung, Ther-
modynamik und Thermokinetik im Material fiir den gesamten Temperatur-Zeit-Zyklus. Im Er-
starrungsprozess wird die Elementsegregation und Phasenbildung basierend auf der Scheil-
Gulliver-Methode abgeschitzt. Die dendritische Erstarrungsstruktur wird analytisch fiir die un-
terschiedlichen Fertigungsprozesse betrachtet. Ein moglicher Abbau der Segregation wird mit-

tels 1D-Diffusionsrechnungen untersucht. Die Thermodynamik der temperatur- und chemieab-

Herstellprozess Werkstoff-

Festigkeits-

simulation

Eingabe Experiment simulation
Erstarrung
T-t- Zyklus, Werkstoff Thermodynamik (T, t~) deren Einzelanteile

Herstellverfahren, Streckgrenze f(T,t) und

Thermokinetik f(T,t)

f f f

Validierungsexperimente und Literaturdaten

Abbildung 3.1: Konzeptschema der Simulationskette

hingigen Phasenstabilitit und Phasenanteile sowie die Thermokinetik der temperatur- und zeit-
abhingigen Ausscheidungshistorie werden mit der Software MatCalc® berechnet. Die Program-
mierung, die notwendigen Eingabegroflen und die verwendeten Datenbanken werden speziell fiir
die untersuchte Legierung IN718 validiert.

Die Festigkeitssimulation beschreibt die Streckgrenze und deren zugrundeliegende Festigkeits-
effekte fiir den durchlaufenen Temperatur-Zeit-Zyklus basierend auf den berechneten Daten der
Thermokinetiksimulation. Die Thermokinetikergebnisse werden hierzu in ASCII-Dateien be-
reitgestellt. Die Modellgleichungen fiir die einzelnen Hirtungseffekte werden speziell fiir die
Legierung IN718 weiterentwickelt, miteinander gekoppelt und an die ErgebnisgroBen der Werk-
stoffsimulation angebunden. Grundlage bilden allgemein publizierte Modellansitze. Die pro-

grammiertechnische Umsetzung erfolgt in Matlab. Unter Beriicksichtigung der Materialtextur,

27
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welche experimentell ermittelt wird, wird aus der berechneten Schubspannung die theoretisch
erreichbare Streckgrenze abgeleitet. Die direkte Kopplung beider Simulationen ermdoglicht die
Analyse der Abhingigkeiten, Sensitivitdten und Optimierungspotenzials entlang des Herstell-
prozesses.

Der detaillierte Aufbau der Simulationskette, die fiir jeden Schritt benétigten Ein- und Ausgaben
sowie die Kopplung der einzelnen Schritte ist Ergebnis der Dissertation. In Kapitel 4 werden die
verwendeten Modelle und Gleichungen beschrieben. In Kapitel 5 sind die mit den gewéhlten
Simulationsansétzen erreichten Ergebnisse im Vergleich zu den Validierungsdaten dargestellt.
Kapitel 6 enthilt die Diskussion der Ergebnisse und Modelle.

Fiir die Modellvalidierung werden im Rahmen der Dissertation Proben aus zwei Gusslegierun-
gen und additiv gefertigtem Material untersucht. Ziel ist es, die einzelnen Festigkeitseffekte im
Zugversuch bei Raumtemperatur aufschliisseln zu konnen. Das Gussmaterial wird von exter-
nen Partnern einkristallin hergestellt. Anhand der ausscheidungsfreien einkristallinen IN718-
Matrix-Legierung (IN718-Matrix-SX) wird der Effekt der Mischkristallhidrtung untersucht. Die
Kombination aus Ausscheidungs- und Mischkristallhirtung wird anhand der einkristallinen Guss-
proben aus IN718 (IN718-SX) analysiert. Neben der Mischkristall- und Ausscheidungshértung
werden die Feinkornhértung und der Textureinfluss am additiv gefertigten Material (IN718-
SLM) untersucht. Hierbei wird die Textur gezielt liber zwei Fertigungsparameter eingestellt. Die
Ausscheidungshirtung wird an insgesamt acht unterschiedlichen Auslagerungsstufen anhand
des IN718-SX und IN718-SLM bewertet. Hierzu wird die Wirmebehandlung ausgehend von der
berechneten Zu- und Abnahme der y”- groBenabhingigen Hartungseffekte durchgefiihrt und die
gemessenen PartikelgroBBen sowie Streckgrenzen mit den berechneten Ergebnissen verglichen.
Die geringe Porositidt des Versuchsmaterials wird anhand von ungeitzten Schliffen dokumen-
tiert. Der Erstarrungszustand und der Effekt der Homogenisierung werden fiir alle drei Mate-
rialien anhand von geétzten Schliffen belegt. Der Ausscheidungszustand wird an fiinf geétzten
Schliffen im Feldemissions-REM dokumentiert. An allen Zugproben werden EBSD-Messungen
im Rasterelektronenmikroskop zur Bestimmung der kristallografischen Orientierung bzw. Tex-
tur des Probenmaterials durchgefiihrt. Hierdurch ist eine probenspezifische Umrechnung zwi-
schen der berechneten Schubspannung und der gemessenen Streckgrenze méoglich.

Erginzend zu den durchgefiihrten Experimenten werden eine Vielzahl an Literaturdaten zur Be-
wertung der Segregation, Phasenchemien, Gitterparameter, Gitterenergien, Ausscheidungszu-
stande und wiarmebehandlungsabhingigen Hirte sowie Streckgrenze verwendet. Anhand dieser
Daten werden die Datenbanken der Werkstoffsimulation und alle fiir die Simulationskette beno-
tigten Eingangsgroflen sowie die temperatur- und zeitabhéngige Phasenkinetik und Festigkeit in

einem umfassenden Parameterraum bewertet.



4. Simulationsmodell

4.1 Auswahl der Berechnungsmodelle der Eingangsgrofien

4.1.1 Gitterparameter der Phasen

Der phasenspezifische Gitterparameter bestimmt das molare Volumen sowie die Fehlpassung
und Gitterverzerrung zwischen Matrix und Ausscheidung, welche eine signifikante Bedeutung
fiir die Phasenkinetik und Festigkeit haben. Da der Gitterparameter abhéngig von der exakten
Legierungschemie und Wirmebehandlung ist wird ein Berechnungsmodell fiir die y- und y’-
Phase eingefiihrt anhand dessen eine durchgéngige Berechnung in der Simulationskette moglich
ist. Die Berechnung des Gitterparameters a’ erfolgt nach der Vegard’schen Regel. Dieser Ansatz
geht von einem konzentrationsabhiingigen (c;) additiven Anteil jedes Elementes i in der Phase j

zur Basislidnge der reinen Phase (aé) aus [WK75]:

o =aj+ Y V' -c. (4.1)

Fiir die kristallstrukturspezifischen Basisgitterkonstante (a{)) und Vegard-Koeffizienten (Vl.j ) wer-
den in Tabelle 4.1 Werte aus unterschiedlichen Publikationen verglichen. Der Gitterparameter
wird fiir eine aus Literaturdaten abgeleitete mittlere Phasenchemie (vgl. Tab. C.2, C.3) fiir die
jeweiligen aé und Vl.j berechnet. Die Ergebnisse sind fiir die einzelnen a{) und Vij vergleich-
bar und liegen innerhalb der von Mishima angegebenen Genauigkeitsgrenzen von + 0,003 nm
[MOS85]. Die Ausscheidungsbildner Nb und Ti sowie der Mischkristallhdrter Mo haben auf-

Tabelle 4.1: Basisgitterkonstante, Vegard- Koeffizienten, Gitterparameter der y- und y’- Phase

al Fe | Cr [ Nb [Mo | Ti | Al [ a__, | Quelle
[10~! nm] v/ in [10~* nm/at%] [nm]

y- Matrixphase
3,524 1,28 | 1,03 | 6,99 | 4,79 | 4,21 | 1,76 | 0,36012 | [MOS85]

3,517 1,20 | 1,07 | 6,58 | 5,00 | 4,18 | 1,76 | 0,35928 | [Ree06]

3,5236 1,19 | 1,30 | 6,24 | 4,21 | 3,60 | 1,83 | 0,36016 | [LXY'97b]
y’- Ausscheidungsphase
3,57 0,068 | 0,048 | 4,50 | 2,11 | 2,47 | 0,00 | 0,36332 | [MOSS85]
3,553 -0,03 | -0,05 | 4,39 | 1,90 | 2,44 | 0,00 | 0,36145 [Nas91]

grund der hohen Vegard- Koeffizienten den groten Einfluss. Mit der Keimbildung geht der Nb

und Ti- Gehalt aus der y- in die y’- bzw. y”'- Phase iiber, woraus sich eine starke Abhzngigkeit

29
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vom Ausscheidungszustand ableitet ldsst. In Kapitel 5.2.3 werden die Ergebnisse mit gemesse-
nen Gitterparameter verglichen und ein Parametersatz ausgewdhlt.

Fiir den y”- Gitterparameter ist neben der Chemie noch eine sehr komplexe fehlpassungsab-
hiingige Modellbeschreibung notwendig, weshalb in dieser Arbeit die Bewertung nur anhand
von experimentellen Daten erfolgt. Aus den publizierten Messdaten wird eine Korrelation zwi-
schen der y”'- PartikelgroBe und dem a’”- Gitterparameter abgeleitet. Diese Funktion beschreibt
abhingig von der Partikelgrofe bzw. Wirmebehandlung die Verinderung von a’” (siehe Kap.
5.2.3).

4.1.2 Molare Phasenvolumen der Phasen

Der Volumenanteil (f/) der Phasen j wird in der Ausscheidungs- und Festigkeitssimulation
fiir die Berechnung der volumetrischen Fehlpassung und Ausscheidungshirtung bendotigt. Die
CALPHAD- Datenbanken berechnen aber fiir jede Phase j den Molanteil (f rfl ), weshalb eine

Abschitzung des Volumenanteils aus dem Molanteil wie folgt notwendig ist:

oY s 4.2
f_a_fm.Vm’ges' (.)

Das molare Volumen ¥/ der Phase j je Einheitszelle kann anhand der Gitterparameter, der
Atomanzahl (N;), der Konzentration cij und der molaren Masse M, des Elementes i mit der

Avogadro-Konstanten N , berechnet werden [Ret10]:

1

Vi= : 4.3)
Zi %Mz’

VAN R J
a-ay-ay- Y, M

Tabelle 4.2 gibt fiir die mittlere Chemie (vgl. Tab. C.2 bis C.5) und die mittleren Gitterparameter
der Phasen (vgl. Tab. C.8 bis C.10) das molare Volumen und das entsprechende Verhiltnis zur
Matrix an. Fiir die Matrix erfolgt die Berechnung im ausscheidungsfreien Zustand. Die molaren

Massen sind im Anhang in Tabelle C.1 aufgelistet. Aufgrund der geringen Unterschiede zwi-

Tabelle 4.2: Gitterparameter und abgeleitete molare Phasenvolumen der Phasen in IN718

Phase [N, | a, [ a; | a; \ Verhiltnis zu y
[nm] [m?mol~!]

y 4 10,3607 | 0,3607 | 0,3607 | 7,065 - 10~° 1,00

vy | 4103608 | 0,3608 | 0,3608 | 7,071 -10° 1,001

y" | 8 10,3616 | 03616 | 0,7412 | 7,295 -10° 1,033

5 8 [0,5122 | 0,4229 | 0,4542 | 7,406 - 107° 1,048

schen den molaren Volumen der Phasen kann der berechnete Molanteil mit dem Volumenanteil
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gleichgesetzt werden.

4.1.3 Fehlpassung und Gitterverzerrung der Ausscheidungen

Die Fehlpassung einer Ausscheidung zum Matrixkristallgitter unterteilt sich in die volumetri-
sche Fehlpassung (5{,) und die lineare (richtungsbezogene) Fehlpassung (Misfit, 5{ ). 5{, wird be-
notigt, um die volumenbezogene Verformungsenergie der Keimbildung zu berechnen und leitet

sich aus dem molaren Phasenvolumen der Matrix (V') und Ausscheidung (V”{ ) ab:

;o |Vr-Vi
o 7

/ (4.4)

Der Misfit-Tensor (5{ ) beschreibt die Fehlpassung in den einzelnen Kristallgitterrichtungen, de-
ren Diagonalelemente (5{ ) sich aus der Differenz der Gitterparameter zwischen Matrix (a]) und

Ausscheidung (a{ ) nach Gleichung 4.5 berechnen:

4.5)

Fiir die z- Achse der y”- Phase ist ag,l /2 einzusetzen. Fiir die Misfitbestimmung der 6- Phase
miissen die Matrixgitterparameter erst in Bezug zum - Phasen- Kristallsystem umgerechnet
werden (a{new =alV/2, @ =20/ V3, ag’new = ((8(d)* - (af’new)z) /43 nach [Nial0]).
Die fiir den Kohirenzeffekt relevante Gitterverzerrung (s{ ) berechnet sich aus den einzelnen
Eintrigen des Misfit-Tensors. Fiir die sphirische y’- Ausscheidungen kann die Gitterverzerrung

mit v der Querkontraktion folgendermafen berechnet werden [Esh57]:

etfiz) v
-V

Fiir die nicht sphérischen y”- Ausscheidungen wird die tetragonale Gitterverzerrung fiir den

SNSRI

1871 (4.6)

maximalen Misfit in a,- Richtung mit dem Formfaktor x wie folgt berechnet [AB63, SMB92]:

5W=l1—<l_zv>f4-wﬂL .7
i 20-v) /3 i

Tabelle 4.3 fasst die mittlere volumetrische und lineare Fehlpassung sowie die mittlere Gitter-

verzerrung der Phasen zusammen. Die Berechnung der Fehlpassung und Gitterverzerrung in
Abhingigkeit von der Ausscheidungskinetik mit entsprechendem Gitterparameter erfolgt fiir y’
und y”" im Kapitel 5.2.4.
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Tabelle 4.3: Mittlere Fehlpassung und Gitterverzerrung fiir y’-, y”’ -, 5- Phase: 5{, fiir den ausschei-
dungsfreien y- Zustand (a” = 0,3607 nm); 6{ und e{ im ausgelagerten y- Zustand (a” = 0,3599 nm)
mit « =0, 3; y’-, y”-, §- Gitterparameter nach Tab. 4.2

(Phase | &) | & | 8 | & |&, | & |
y” ] 008 0,261 | 0,261 | 0,261 | 0,173 | 0,173

y” 3,25 1 0,529 | 0,529 | 3,059 | 0,475 | 2,748
) 4,82 1 0,645 | 1,623 | 2,808 / /

4.1.4 Morphologie und Partikelabstand der Ausscheidungen

Die homogen verteilten, sphirischen Ausscheidungen der y’- Phase und deren Radius und
Volumenanteil konnen von der Ausscheidungssimulation und der zugrundeliegenden Modell-
theorie beschrieben werden (siehe Kap. 4.2). In der Festigkeitsrechnung ist ein effektiver Parti-
kelradius notwendig, welcher die mit der Versetzung interagierende Partikelgrof3e je nach Lage
der Gleitebene zum Partikelzentrum beriicksichtigt. In der Modelltheorie nach Ardell wird der
mittlere planare Radius Rg der Ausscheidung aus einer geometrischen Projektion auf einer zur
Gleitebene senkrecht stehenden Ebene abgeleitet (sieche Abb. 4.1a). R berechnet sich aus dem
mittleren Radius R nach [Ard85, APKO*14]:

Ry = ZR,. (4.8)

&N

Die Partikelanzahl je Einheitsfliche in der Gleitebene ng berechnet sich nach Gleichung 4.9 aus
dem Volumenanteil f; der Phase j und Rg [Ard85]. Die Korrelation zwischen der Partikelanzahl

im Einheitsvolumen n,, und ny wird von Ahmadi et al. angegeben [APKO™* 14]:

3nf;
32R§,

ng =2Rg - ny, 4.9)
Der Abstand zwischen punktformigen Hindernissen in der Einheitsfliche eines quadratischen
Gitters in der Gleitebene wird durch L, beschrieben (vgl. Abb. 4.1b und GI. 4.10) [Ard85].
Im Falle finiter Ausscheidungen reduziert sich der Partikelabstand L. um 2R zum freien Ab-
stand zwischen den Partikeloberflachen L (vgl. Abb. 4.1b und Gl. 4.10) [Ard85, APKO*14].
Die beiden Léangen L, und L, beschreiben in guter Niherung die mittleren geometrischen Ab-
stinde von homogen verteilten Ausscheidungen. Der Abstand zwischen Ausscheidungen ent-
lang der Versetzungslinie L, ist vom vorherrschenden schwachen oder starken Schneidregime
abhingig und unterscheidet sich von L . Die Versetzungslinienlédnge korreliert mit dem kri-
tischen Kriimmungswinkel y, der Versetzung. Mit steigender Hinderniswirkung wachsender
Partikel nimmt y, und somit auch die Versetzungslinienlidnge kontinuierlich ab. Die Abhéngig-

keit wird iiber den Parameter f, = cos(y./2) beschrieben. Im schwachen Regime ist L, > L,
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(a) Planarer Partikelradius y’ (b) Partikelabstand y’

Abbildung 4.1: (a) Planarer Partikelradius nach [Ard85, APKO'14], (b) Partikelabstand der y’-
Phase

(0 £ p. £ 0,6). Im starken Regime ist L, = L (f, > 0,6). In dieser Arbeit werden in
der Berechnung g, = f,, = 0,5 fiir schwache Partikel und g, = f; = 0,85 fiir starke Parti-
kel jeweils als konstant angenommen, sodass sich L, ,; abh. von y, nach Gleichung 4.11 ergibt
[Ard85, APKO*14]:

L.=n'"?, L, =n'"?-2R, (4.10)

cc

e . 4.11)

L,=8'" L, L,=p"" L,
Die homogen verteilten nicht sphérischen Ausscheidungen der y”- Phase und deren Mor-
phologie sowie Wachstumsverhalten kénnen von der Ausscheidungssimulation mit MatCalc®,
ausgehend von sphérischen Partikeln R, nur iiber einen Formfaktor beschrieben werden (sieche
Kap. 4.2). Aus diesem Grund ist der Ansatz der Dissertation die Morphologie der y”'- Partikel
durch eine zylindrische Geometrie mit dem Durchmesser D, der Hohe H, und dem Formfak-
tor k niherungsweise aus dem mittleren sphirischen Partikelradius R zu bestimmen (vgl. Abb.
4.2a). Diese Ersatzmorphologie ermdglicht fiir die Kinetik- und Festigkeitsdaten einen Vergleich
mit experimentellen Daten und ein Transfer zwischen beiden Modell. Die Umrechnung erfolgt

auf Basis dquivalenter Volumen zwischen Kugel und Zylinder mit:

16\ 2
D, = (—) ‘R, H,=«x-D,. (4.12)
3k

Der Formfaktor « wird aus Literaturdaten abgeleitet (siehe Kap. 5.2.1). Verantwortlich fiir diese
elliptische Form ist die inhomogene Gitterverzerrung (siehe Kap. 5.2.4).

In der Festigkeitssimulation hat die Morphologie einen Einfluss auf die mit der Versetzung in-
teragierenden Partikelgrofle (vgl. Abb. 4.2b). Der mittlere gleitebenenbezogene Radius ergibt
sich nach Oblak et al. [OPD74a]:

1/2
Rzz<ﬁ-;<-1)2> : (4.13)
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Die bei Ahmadi et al. vorgenommene Unterscheidung zwischen Schrauben- und Stufenverset-
zung, welche die gleitebenenbezogene Partikelgrofie beeinflusst, wird vernachlassigt (fiir Details

siche Ref. [ASPK* 14]). Diese Vereinfachung ist zuldssig, da im relevanten Formfaktorintervall

. V3

(a) Ersatzmorphologie y”’ (b) " in Gleitebene

N K=Hy /Dy IHZ %2
D,

Abbildung 4.2: (a) Transfer des sphiérischen Ry in Ersatzmorphologie anhand Formfaktor sowie (b)
variantenabh. Partikeldimension in der Gleitebene der y”'- Phase

zwischen 0,1 und 1 bei gleicher Interaktionswahrscheinlichkeit der beiden Versetzungstypen mit
den Ausscheidungen die gewihlte Approximation fiir R, nahezu identische Ergebnisse liefert.
Die y”’- Morphologie und deren raumliche Ausdehnung veridndert ebenfalls den Partikelabstand
und die resultierende Versetzungslinienlinge zwischen den Ausscheidungen (vgl. Abb. 4.2b).
Der Formfaktor basierte Korrekturansatz fiir die Partikelabstinde wird von Sonderegger et al.
tibernommen und berechnet sich folgendermafien [SK12, ASPK*14]:

N\ —1/4
Ly = K1/6<2-;K > Ly (4.14)

4.1.5 Versetzungslinienspannung in der y- Phase

Eine entscheidende Inputgrée zur Berechnung der Ausscheidungshirtung ist die Versetzungs-
linienspannung (€2), welche von der Orientierung der Versetzung im Kristall, dem Versetzungs-
typ, abhéngig ist. Der Versetzungstyp ergibt sich aus dem Winkel ® zwischen Burgersvektor
(b = \/m ) und Versetzungslinie. Die Linienspannung kann nach Brown et al. fiir eine reine
Stufenversetzung mit ® = z /2 und fiir eine reine Schraubenversetzung ® = 0 nach Gleichung
4.15 berechnet werden [KN71, DK59]. G{ " ist der Schubmodul in der Gleitebene und v die
Querkontraktionszahl. Der innere Kernradius der Versetzung r; wird zwischen b und 4b ange-

geben. Der dufiere Versetzungsradius r . stellt die Distanz zum néchsten Hindernis dar.

b’G’ 1+ v —3sin? r
111 +v—3sin"® 0,w/s
Q®),,s = yp [ Ty l -ln( - > (4.15)

Qw/s = AStufe ’ Q(ﬂ/z)w/s + ASchraube ) Q(O)w/s (416)
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Stufenversetzungen sind aufgrund einer um 1/4 geringeren Linienspannung deutlich flexibler,
weshalb sie sich unter Spannung stédrker kriimmen und dadurch mit mehr Hindernissen intera-
gieren. Anhand von Gleichung 4.16 ist eine Mittelung zwischen reinen Versetzungstypen iiber
den Anteil A, moglich.

In ausscheidungsgehirteten Werkstoffen verdndert sich die Linienspannung mit der Auslage-
rungszeit aufgrund des sich dndernden Partikelabstandes und der zunehmenden Versetzungs-
kriimmung an groBen Partikeln. Letzterer Effekt kann fiir gro3e Partikel nicht quantifiziert wer-
den und ist fiir kleine Ausscheidungen aufgrund der nahezu geraden Versetzungsfront nicht re-
levant. Der Einfluss des sich dndernden Partikelabstandes iiber die Auslagerungszeit wird iiber
den Parameter r ,, ,; beriicksichtigt. Basierend auf Uberlegungen von Brown et al. bzw. Ardell
wird fiir schwache Partikel der y’- Phase r,,, = L, und fiir schwache Partikel der y”- Phase
oo = Lz, abgeleitet [KN71, Ard85]. Fiir starke Partikel wird r, = 2R fiir y’ und r, , = 2R,
fiir y”” verwendet. Die ausscheidungsabhingige Berechnung von Q(®) ist in Kapitel 5.2.6 dar-

gestellt.

4.2 Werkstoffmodellierung

4.2.1 Thermodynamische Triebkraft und Multikomponentendiffusion

Im Folgenden werden die grundlegenden Mechanismen der thermokinetischen Werkstoffmo-
dellierung vorgestellt auf Basis derer eine Bewertung und Diskussion der Simulationsergeb-
nisse und Modellgrenzen ermoglicht werden soll. Eine detaillierte Beschreibung ist bei Saun-
ders et al. [SM98], Svoboda et al. [SFFK04], Kozeschnik et al. [KSF04] und Janssens et al.
[JRK*07] dargelegt. Erste Anwendungen fiir Ni-Basis- Werkstoffe sind bei Rettig, Gohler und
Maiwald-Immer zu finden [Ret10, MI11, G6h16]. Die thermodynamische und -kinetische Si-
mulation erfolgt mit der Software MatCalc® und den Datenbankversionen mc-ni-s06.tdb und
mc-ni-s03.ddb.

Die thermodynamische Modellierung basiert auf dem CALPHAD- Ansatz und leitet sich aus
den Gesetzen der Loslichkeitsthermodynamik von Gibbs ab [Gib76]. Die Gibbs’sche System-
energie G (freie Enthalpie) wird anhand der Zustandsvariablen Enthalpie H, Temperatur 7" und
Entropie S mit der Gleichung 4.17 beschrieben. Das thermodynamische Gleichgewicht eines

Systems ist durch die minimale Gibbs- Energie beschrieben.
G(p,T,c)=H(p,T,c)-T-Sp.T,c) (4.17)

In Multikomponentensystemen setzt sich die freie Phasenenthalpie aus dem Referenzzustand des

reinen Elementes (G?e f), dem Beitrag der idealen Losung (Gﬁr‘fii‘”) und dem nicht-idealen Anteil
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(G ) zusammen [Kat97]. G(r)e ; ist experimentell bestimmt [Din91]. G'dea! beriicksichtigt Ener-
giebeitrige aus der zufilligen Elementpositionierung im Kristallgitter einer idealen Mischung.
G beschreibt Interaktionskréfte zwischen Atomen einer nicht-idealen Mischung [SM98]. Das
Ergebnis dieser Beschreibung ist in der Datenbank (mc-ni-s06.tdb) hinterlegt.

Eine Anderung der Zustandsvariablen (AT, Ac; p meist konst.) @ndert die Systemenergie und re-
sultiert in einer thermodynamischen Triebkraft AG, zur Systementwicklung. Die Anderung der

Systemenergie wird iiber das thermodynamische Potential ¢ nach Gleichung 4.18 beschrieben.

oG

= —S(p, .0 (4.18)

Hj
Im Falle der Ausscheidungsbildung ergibt sich aus dem Grad der Matrixiibersittigung Ac; ein
konzentrationsabhéngiger Potentialunterschied zwischen Matrix u, und Ausscheidung y; (siche
Abb. 4.3). Die hieraus abgeleitete Triebkraft zur Keimbildung AG; einer Ausscheidung ent-

spricht dabei nicht der Triebkraft zur gesamten Systementwicklung AG,,. Fiir die thermokineti-
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Abbildung 4.3: Schematische Darstellung der Gibbs’schen Energien im Zweistoffsystem und Ablei-
tung von AG; und AG, zur Systementwicklung nach [J RK*07]

sche Simulation der untersuchten Referenzlegierung IN718 ist entscheidend, dass der tempera-
turabhingige Elementgehalt in den Phasen: y, y’, y”' und 6, also folglich das thermodynamische
Potenzial der Phase, von der Datenbank korrekt beschrieben wird. Eine Uberpriifung und Be-
wertung fiir die Legierung IN718 erfolgt im Rahmen der Datenbankvalidierung in Kapitel 5.2.8.
Mit dem Atomtransport aus der Matrix in die sich bildenden Ausscheidungen reduzieren sich die
Triebkréfte im System solange bis der Gleichgewichtszustand erreicht ist. Nach diesem Prinzip
lassen sich komplexe Systeme mit der CALPHAD-Methode beschreiben.

Der fiir die Systementwicklung notwendige Atomtransport kann in der thermodynamischen Mo-
dellierung iiber das erste und zweite Fick’sche Gesetz auf Basis des Potentialgradientens 6 u/6x
und die Mobilitit M,, der Atome beschrieben werden. Aus dem iiber eine Wegstrecke d x anlie-
genden Konzentrationsgradienten resultiert ein Gradient des chemischen Potentials d y, welcher
die physikalische Ursache und Triebkraft der Diffusion darstellt. Das Potenzial kann mittels der

thermodynamischen Datenbank (mc-ni-s06.tdb) berechnet werden. Die Mobilitdt M,, ist ein
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Mal fiir den Widerstand gegen die Atombewegung und vergleichbar mit dem Diffusionskoef-
fizienten. Fiir ein binéres System wird der Diffusionsstrom J; mit der Mobilitdt M, und dem
Potentialgradienten 6u/éx iiber das erste Fick’sche Gesetz nach Andersen et al. beschrieben
[AA92]:

— 0
Ji =—c- Mm_”
ox

Eine Erweiterung auf Multikomponentensysteme, welche die Elementinteraktion im Atomtrans-

(4.19)

port mit beriicksichtigt, ist bei Andersen et al. erginzt [AA92]. Die Mobilitit ist in der thermoki-
netischen Datenbank hinterlegt (mc-ni-s03.ddb) und basiert auf den Arbeiten von Campbell et al.
[CBKO02, CBH*05, CZHO05, Cam08]. Die Validitit der Datenbank fiir die Multikomponentenle-
gierung IN718 wird in Kapitel 5.2.8 tiberpriift und ist entscheidend fiir die Ausscheidungskinetik
der y’-, y”- und 5- Phase.

4.2.2 Ausscheidungsmodellierung

Die Ausscheidungen einer Phase entstehen beim Abschrecken einer Legierung aus dem homoge-
nen Mischkristallgebiet in einen Temperaturbereich unterhalb des Phasensolvus. Der Ausschei-
dungsvorgang kann in drei Stadien aufgeteilt werden. Die Keimbildung ist der initialisierende
stochastische Prozess, welcher durch thermische und chemische Fluktuation hervorgerufen wird.
Das Keimwachstum ist ein deterministischer Vorgang, welcher durch chemische und/ oder me-
chanische Triebkrifte getrieben wird und zu einer kontrollierten Anlagerung von Atomen fiihrt.
Die Vergroberung ist ein Vorgang, bei dem kleine Ausscheidungen zugunsten von Groflen in-
folge des giinstigeren Verhéltnisses von Oberfliche zu Volumen aufgeldst werden.

Die zeitabhédngigen Differentialgleichungen zur Beschreibung der drei Stadien werden in Mat-
Calc® nach dem Kampmann-Wagner-Algorithmus gelost [KW84]. Die Berechnung der Aus-
scheidungskinetik erfolgt nicht ortsaufgeldst sondern in statistisch verteilten GroBenklassen mit
dem Klassenradius Ry fiir jeden Zeitschritt Az. Fiir jede einzelne Klasse werden die Stadien
Keimbildung, Wachstum und Auflésung betrachtet. Weitere Details sind in Ref. [KW84, KSF04,
JRK*07] beschrieben.

Die Keimbildung ist der initialisierende Schritt im Ausscheidungsprozess und wird in der klas-
sischen Keimbildungstheorie als ein stochastischer Vorgang betrachtet. Die Keimbildungsra-
te r,, beschreibt die thermodynamische Wahrscheinlichkeit der Ausscheidungsbildung je Ein-
heitsvolumen und Zeitinkrement in exponentieller Abhéingigkeit von Temperatur und kritischer
Keimbildungsenergie AG* [SFFK04, KSF04]:

_ * t.
Higs = NoZﬂ*eXP< kAg >exp<L"“>, (4.20)

B t
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Der Zeldovich Faktor Z
beriicksichtigt Effekte der Keimdestabilisation durch thermische Fluktuation (k ;7") und hat auf-
grund seiner Groenordnung (1/40 bis 1/100) nur einen geringen Einfluss [Rus80, RSA*09]. Die

Clusterbildungsrate f* beschreibt die diffusionskontrollierte Anlagerungsfrequenz von Atomen

mit der Boltzmann-Konstante k ;, der Zeit t und der Inkubationszeit ¢

inku*

an den Keim und ist von der Keimoberflache und dem Potentialunterschied zwischen Matrix
und Ausscheidung abhingig. N, definiert die potentiellen Keimbildungsorte der homogenen
oder heterogenen Keimbildung. Fiir die sich homogen bildenden y’-, y”- Phase in der Legie-
rung IN718 stellt jedes Atom einen potentiellen Keimbildungsort dar (N, =~ 10?® Atome - m=3).
Bei der heterogenen Keimbildung der 6, - Phase in der Legierung IN718 ist dagegen die An-
zahl der potentiellen Keimbildungsort deutlich reduziert und korreliert mit der Korngrenzfliache.
Die kritische Keimbildungsenergie AG* dominiert den Keimbildungsprozess und leitet sich aus
der gesamten freien Energie AG,,, des Systems ab. AG,,, ist die Summe aus thermodynami-
scher Triebkraft AGy,, freier Energie der Phasengrenzfliche AG, und Verformungsenergie AG,
[SFFKO04]:

n m 4][ n
AG,,=AG, + AG, + AG, = (2 Ny Ho; + Z ?R} : ck’l.,uk,)
i=1 k=1 i=1
- < 47
+ 47R2y.p S, | + —R3A ).
(Zeoerirars)+ (Z5ma)

AG,, ist abhédngig vom chemischen Potential der Elemente i in der Matrix 4, und der k-ten

(4.21)

Ausscheidung y,;, dem Partikelradius Ry sowie der Molzahl des Elementes i in der Matrix
Ny, ¢; 1st die Konzentration in der Ausscheidung. AG, ist abhéngig von der fiir die Parti-
keloberfliche aufzuwendenden Grenzflichenenergie y; . Der Morphologieeinfluss der nicht-
sphérischen y”- und - Ausscheidungen wird in der KorrekturgroBe .S, iiber den Formfaktor
x erfasst (S, = 0,7631x'/3 + 0,3816x~2/3). Fiir die y”- Phase ist eine detaillierte Analyse in
Kapitel 5.2.1 notwendig. Fiir die 6- Phase kann ein konstanter Wert von 10 angenommen wer-
den. AG, beschreibt die aufzuwendende elastische Verzerrungsenergie 4,, welche sich aus der
Volumenénderung aufgrund der Gitterfehlpassung (5{,) zwischen Matrix und k-ter Ausschei-
dung ableitet. Bei vergleichbaren elastischen Konstanten und isotropen Materialverhalten ist
A & ZE—‘V/GV (5{,)2. Fiir die y’- und y”’- Phase sind die Beitrige sehr gering und die Phasen schei-
den sich homogen aus (sieche Kap. 5.2.4). Wohingegen fiir die - Phase sehr hohe Werte erreicht
werden, welche die Ursache fiir die heterogene und trige Keimbildung sind (siehe Kap. 5.2.4).
Ein schematischer Verlauf der Energiebeitrige ist in Abbildung 4.4a dargestellt. Die erste Ab-

leitung von AG,,; nach Ry ergibt den kritischen Keimradius R*. Dieser eingesetzt in Gl. 4.21
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liefert die kritische Keimbildungsenergie AG*:

167ry(3;F
"~ 3(AG, — AG))?

__ er

R* AG* (4.22)
Hieraus geht hervor, dass neben AG), auch y;, entscheidend fiir die Keimbildung ist. AG,
gewinnt erst fiir hohe Fehlpassungen (5{, > 5%) an Bedeutung. Die Bildung eines stabilen
wachstumsfihigen Keims ist schematisch in Abbildung 4.4b dargestellt. Beim Abkiihlen aus
dem reinen Mischkristallbereich bilden sich aufgrund von stochastischen Elementverteilungen
und Elementfluktuationen kleine Cluster, welche der Ausscheidungsphase dhneln. Infolge der
Matrixiibersittigung ist eine Triebkraft zur Ausscheidungsbildung vorhanden, welche nachz,,,,
zu einer stabilen Verteilung von Clustern fiihrt. Diese Cluster erreichen eine iiberkritische Grofe
(Rg > R*) und bilden wachstumsfihige Keime. Da die Aktivierungsschwelle AG* iiberwunden

wird, konnen die Keime unter Energiefreisetzung wachsen, obwohl AG,,; noch positiv ist. Fiir

A
Z 5 >
S 'stabiles Keim-
R 2 wachstum
* 3.
AG @) 6%
s
Ry 2
fA
o
AG,, Gges I ClustergréBe:
(a) Keimbildungsenergien (b) Clusterbildung

Abbildung 4.4: Schematischer Verlauf der (a) relevanten Energieterme der Keimbildung und (b)
Clusterbildung mit und ohne AG,, nach [JRK*07]

die Keimbildung kann AG,, auf Basis der Legierungschemie und der hinterlegten Datenbank
berechnet werden. Die Berechnung der zweiten wichtigen Grole y;, wird im folgenden Ab-
schnitt beschrieben.

Das Grenzfliichenenergiemodell in MatCalc® erméoglicht die physikalisch basierte Berechnung
der Grenzflachenenergie in unterschiedlichen Kristallsystemen [KS09]. Nach dem Modellansatz
von Bragg et al. sowie Becker basiert die Grenzflichenenergie (y ) auf den Bindungsenergien
E zwischen Atomen entlang der Grenzflache und berechnet sich aus der Energie neu gebildeter
Bindungen zwischen den Phasen A und B reduziert um die Anzahl gebrochener Bindungen je
Phase [BW34, Bec32]:

_ neu _ jr8ebrochen _ rp.gebrochen
Yor = E™ — E5 EEebrochen, (4.23)

Die Modellerweiterung von Turnbull korreliert die Summe aller Atombindungsenergien nichs-

ter Nachbarn mit der Enthalpie der Losung A H [Tur55]. Dies ermoglicht die Beschreibung fiir
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Multikomponentensysteme mit den CALPHAD-Datenbanken. Auf diesem Ansatz basiert das
in MatCalc® implementierte Modell der “gebrochene Bindungen nichster Nachbarn [KS09].
Fiir ein periodisches Volumenelement der Ausscheidung existieren iiber eine planare Grenz-
fliche A mit einer flichenbezogenen Atomanzahl n, eine bestimmte Anzahl an Bindungen z;
und gebrochener Bindungen z, je Atom (siche Abb. 4.5a). Die effektiven Strukturparameter be-
riicksichtigen zusitzlich die Bindungen z; , . . und die gebrochenen Bindungen z; , ,, zu weiter
entfernten Atomen im Radius r,. Die Anderung der Enthalpie A H berechnet sich aus dem Uber-
gang von Phase A in B als Funktion des Phasenanteils (AH = 6 H /6 f). Fiir y; ergibt sich nach
[JRK*07, KS09, SK10]:

Y6r = Privie " - ST AH, (4.24)

NyzZpers

mit der Avogadro-Konstanten N ,. Die Korrekturfunktion a, beriicksichtigt Effekte einer ge-
kriimmten Oberfliche von realen Ausscheidungen in Abhingigkeit vom Partikelradius (vgl.

Abb. 4.5b). Fiir die Keimbildung und bei hohen Temperaturen wird y; - liberschitzt, da die An-

Matri
oo o0
/,,C) O O I) O O O b\
’ ) II \ O \
Ii N O O QI (ON O O ’\_\
Ty max ;: L4 \.\' .
® o Eeriodisches
® 9 @ | Volumen-
[ ] 1 t Partikel
Partik%l e cemen Distanz
(a) planare GF (b) gekriimmte GF (¢) diffuse GF

Abbildung 4.5: Grenzflichenenergiemodell: Beriicksichtigung der gebrochenen Bindungen in einer
(a) planaren, (b) gekriimmten und (c) diffusen Grenzfliche nach [JRK*07, KS09, SK10]

nahme einer scharfen Grenzfliche nicht zuléssig ist. Die reduzierende Korrekturfunktion f,,;
beriicksichtigt Effekte einer diffusen Grenzfliche (hervorgerufen durch entropische Beitrdge und
Ordnungsgradverluste) in einem erweiterten “generalisierten Modell gebrochener Bindungen*
(GBB- Modell) (vgl. Abb. 4.5¢c). Dieses Modell benétigt die Eingabe einer kritischen Phasen-

temperatur 7,,,, welche der theoretisch moglichen Loslichkeitsenthalpie der Ausscheidung bei

rit>
0 K entspricht. T},
die y’- Phase werden Werte zwischen 2000 und 2500 K angegeben [SK10]. Fiir weiterfiihrende

steuert den temperaturabhingigen Startpunkt der Korrekturfunktion. Fiir

Modellbeschreibungen sei auf Sonderegger et al. verwiesen [SK10]. Fiir y’ gehirtete Superle-
gierungen wird gezeigt, dass der Ordnungsgrad der Phase nicht bis 7', bestehen bleibt und eine
Grenzflichenenergiekorrektur fiir die Phasenkinetik notwendig ist [RBV98, MI11].

Die Entwicklung komplexer Legierungssysteme beschreibt temperatur- und zeitabhingig

das Wachstum und die Vergroberung der Ausscheidungen anhand von zwei moglichen Mecha-
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nismen. Grenzflichenkontrolliertes Wachstum erfolgt durch den Umstrukturierungsprozess von
Atomen entlang der Grenzfliche. Diffusionskontrolliertes Wachstum erfolgt durch den Trans-
port von Elementen in der Matrix zur Ausscheidung. Letzterer Mechanismus ist in den meisten
Fillen geschwindigkeitsbestimmenden und erfordert eine Beschreibung des Konzentrationsver-
laufes zwischen Ausscheidung und Matrix. In MatCalc® wird der Ubergang zwischen Matrix
und Ausscheidung mit dem Modell von Svoboda et al. (SFFK-Modell) beschrieben [STFO0S5]. In
diesem Modell wird von einer homogenen Legierung mit zufillig verteilten, sphérischen Aus-
scheidungen ausgegangen, die von einer homogenen Matrix umgeben sind. Grundlage des An-
(GL. 4.21) auf Basis

mittlerer chemischer Zusammensetzungen der Matrix und Ausscheidung ohne die Konzentrati-

satzes ist die Berechnung der gesamten freien Energie des Systems AG

ges

onsprofile der Grenzfliche genau aufzulosen (“Mean-Field Ansatz®, siche Abb. 4.6a).

LA
El
< > _OR
m [Partikel Ry = 5t
.S CO ... Ausscheidung -,
§ _______________ Y g A 4 1
g s cf e, @
= o )
S ! Matrix N e
2 ‘ > OGN ‘\ A2

Rk Distanz " Diffusionsfeld

(a) Mean-Field Ansatz (b) Diffusionsfeld in MatCalc®

Abbildung 4.6: (a) Beschreibung des Ausscheidungswachstums nach dem Mean-Field Ansatz in
MatCalc® anhand des Elementprofils der Phasengrenzfliche (b) Schema der Diffusionsfelder um
stochastisch verteilter Partikel in MatCalc®

Die Entwicklung der Ausscheidungen wird anhand des thermodynamischen Extremalprinzips
nach Onsager beschrieben [Ons31]. Diese Methode geht davon aus, dass sich das thermodyna-
mische System entlang des “Pfades‘‘ der maximalen Entropieproduktion in Richtung des Gleich-
gewichtszustandes entwickelt. Die gesamte Energiedissipation Q,,, wird dazu in drei Prozesse
aufgeteilt: Dissipation durch Grenzflachenbewegung Q,, Dissipation durch Diffusion innerhalb
der Ausscheidung Q,, Dissipation durch Diffusion in der Matrix Q5 und nach Gleichung 4.25
berechnet [SFFKO04]. Q, ist charakterisiert durch die Phasengrenzbewegung mit der Mobili-
tat M, . Triebkraft der Bewegung ist die Energieminimierung durch Reduktion des Volumen-
Oberflichenverhéltnisses. Der zweite Dissipationsterm stellt die Konzentrationsénderung ¢,
des Elements i in der Ausscheidung k dar. Der letzte Term approximiert die Diffusion in der
Matrix unter der Annahme von sphérischen sich nicht iiberlagernden Diffusionsfeldern um sta-

tistisch verteilte Ausscheidungen mit einem radialsymmetrischen Diffusionsstrom. Die Grof3e
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des Diffusionsfeldes wichst ndherungsweise mit x ~ 4/ Dt (siche Abb. 4.6b).

" 4R m 2 4xRT R ¢,
Qges=Q1+Q2+Q3= <2Tk > <ZZ 450k ki )

k=1 k=1 i=1

R, .\
k . y k% k,i
E —— (R —cl)+ -0, .
. cyDO’l. < Wi =€) 3 > k>

Die chemische Zusammensetzung der Matrix @ndert sich je Zeitschritt At durch den Transport-

(4.25)

prozess der Atome zum Partikel k. Die Wachstumsrate des Systems wird im fortschreitenden
Wachstumsstadium durch weitere Diffusionswege und den Abbau der Matrixiibersattigung re-
duziert. Die Korrekturgréen K, I, und O, beriicksichtigen Abweichungen im Falle morpho-
logiebehafteter Partikel auf Basis des Formfaktors «, welcher fiir die y”- und 6- Phase vorge-
geben werden muss. Der Einfluss der Partikelmorphologie auf die gesamte Wachstumsrate ist
stark vom definierten Formfaktor abhingig. Dieser beschleunigt das Wachstum im Falle von
Scheiben fiir k < 1 und reduziert im Falle von Nadeln fiir « > 1 [KSFO06]. Fiir die hetero-
gene Keimbildung an Korngrenzen wird ein modifiziertes Diffusionsfeld iiber einen program-
minternen Korrekturfaktor beriicksichtigt (siche Abb. 4.6b). Dies fiihrt aufgrund des geringeren
“Elementeinzugsgebietes zu einer schnelleren Reduktion der Wachstumsrate und wird fiir die
0k~ Phase in der Legierung IN718 bendtigt. Die Systembeschreibung iiber AG,,; und Q. ist
zu jedem Zeitpunkt nur von den unabhiingigen Zustandsvariablen R,, R,, c,; und ¢, abhiin-
gig. Die Systementwicklung kann anhand folgender Differentialgleichungen numerisch gelost
werden [SFFKO04]:
0Gges 1 Qe 0Gges 1 Qs

= ; =———": (4.26)
OR, 2 SR, ocy, 266,

4.2.3 Modellierung der Segregation und Homogenisierung

Die Scheil-Gulliver-Methode ist ein analytischer Ansatz zur Beschreibung der Elementsegrega-
tion im Erstarrungsprozess zwischen Dendrit und Interdendrit [Gull3, Sch42]. Die Giiltigkeit
des Modells ist unter folgenden Bedingungen gegeben. Es liegt ein lokales Gleichgewicht an der
fest-fliissig Phasengrenze und eine homogene Zusammensetzung der Schmelze vor. Die Diffusi-
on im Festmaterial und die Unterkiihlung der Dendritenspitze ist vernachlédssigbar. Unter diesen
Annahmen berechnet sich das Konzentrationsprofil ¢/ und der Phasenanteil f, der festen Phase

mit einem elementspezifischen Seigerungskoeffizienten kis/ "'wie folgt [Sau97, DLK11]:

T T\ V/®&"-D
5 ) , (4.27)

N (I L T S g
Cl i CO,i( f}/) ’ fJ’ TS_TL
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mit der nominellen Zusammensetzung cg’i des Materials. Die Koeffizienten kf/ ' werden nach
Knorovsky et al. entweder aus dem Quotienten der dendritischen und nominellen Legierungs-
chemie oder dem Quotienten der maximalen Loslichkeit in der Matrix und der interdendritischen
Zusammensetzung bestimmt [KCH*89].

Der analytische Ansatz kann auch mit der CALPHAD-Methode kombiniert und in MatCalc®
umgesetzt werden. Hierbei werden bei einer definierten Unterkiihlung AT die Eigenschaften
von Schmelze und Festphase in einer Gleichgewichtsberechnung bestimmt. Dieser Vorgang wird
solange mit der jeweils neuen Schmelzzusammensetzung wiederholt, bis der definierte Anteil

Restschmelze erreicht ist [Sau97] (siehe Abb. 4.7). Die aus Literaturdaten abgeleiteten Koeffizi-

A

T

Elementgehalt ¢;

Abbildung 4.7: Schematisches Vorgehen nach der Scheil-Gulliver Methode

enten kf/ ! sind im Anhang in Tabelle C.19 zusammengefasst. Die Berechnungen fiir IN718 sind
in Kapitel 5.4 dargelegt.

Die Homogenisierungsmodellierung baut auf den berechneten Segregationsprofilen der Elemen-
te auf. Diese idealisierten Elementprofile werden in eine 1D Diffusionsrechnung mit periodi-
schen Randbedingungen iibertragen. Der hinterlegte Dendritenarmabstand 4,, wird nach Glei-
chung 2.1 in Abhingigkeit vom Herstellprozess ermittelt. Der Einfluss der Sekundédrarme auf
die Diffusionswege wird vernachléssigt. In der Diffusionsrechnung wird auf Homogenisierung-
stemperatur mit 6 K/min aufgeheizt und fiir die Haltezeit der Diffusionsausgleich berechnet. Die
Ergebnisse sind fiir IN718-SLM und IN718-SX in Kapitel 5.4 dargestellt.

4.3 Streckgrenzmodellierung

4.3.1 Addition einzelner Streckgrenzbeitrige

Es wird angenommen, dass sich die Streckgrenze des Materials additiv aus den Beitréigen in-
trinsischer Festigkeit (z,,,), Mischkristallhdrtung (z¢), Feinkornhértung (7, ) und Ausschei-
dungshirtung (5 ,,,) zusammensetzt [Ard35, SZL10, APKW*14]:

7’-ges = Trm + Tss + Typ + TP,ges (428)
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Diese Festigkeitsbeitrige sind abhéngig von der chemischen Zusammensetzung, dem Kristall-
gitter, den elastischen Konstanten, den Gitterenergien, der Materialtextur, dem Ausscheidungs-
zustand und der Wechselwirkung zwischen Versetzungen und Ausscheidungen. Die verwen-
deten Modellgleichungen zur Beschreibung dieser Abhédngigkeiten werden im Folgenden dar-
gestellt. Alle Streckgrenzbeitrige werden als Schubspannungen berechnet, da die festigkeits-
steigernden Beitrdage physikalisch betrachtet auf gleitebenenbezogenen Mechanismen beruhen.
Eine Umrechnung auf makroskopische Spannungen ist iiber den Texturfaktor M mito;, = M - 7,

moglich (vgl. Kap. 4.4).

4.3.2 Berechnung der intrinsischen Festigkeit

Die intrinsische Festigkeit (z,,,) setzt sich aus der notwendigen Schubspannung zur Versetzungs-
bewegung (7,,) und der Versetzungswechselwirkung (7,,) im Matrix Kristallgitter zusammen
[Som99, Got07].:

2-Gyyy —2rd,y,
Tr = [ = -exp((l_—v)b T0+ (XbGJI/“\/pges TV. (429)

7, 1st vom Schubmodul der Gleitebene (G ), dem Burgersvektor <b =1/a?/ 2) und dem Net-
zebenenabstand (d 11 =0,5vV 3a2> des Gleitsystems abhéngig. b und d,,; werden aus dem wir-

mebehandlungsabhingig berechneten Gitterparameter der Matrix abgeleitet. v ist die Querkon-
traktionszahl von IN718. Die geometrische Konstante « ist ein Mal fiir die Effizienz der Ver-
setzungswechselwirkung und wird allgemein zwischen 0,1 und 1 angegeben [Som99, Got07].

Die Berechnung erfolgt mit einer Versetzungsdichte von p,, = 10'2 m/m? fiir den unverformten
Kristall und ¢ = 0, 5.

4.3.3 Berechnung der Mischkristallhdrtung

Die Mischkristallhirtung (7 ) wird nach dem Summenpotenzansatz von Gypen et al. nach For-
mel (4.30) berechnet [GD77a]. Der Exponent n betridgt 1/2 und ¢/ ist die Konzentration des
Elementes i in at%. Die dafiir erforderlichen elementspezifischen Hirtungskonstanten k ; wur-

den von Mishima et al. an bindren Legierungen (Ni-X) ermittelt (siche Tab. 4.4) [MOS85].

o = % lz k;s/,’}c{] (4.30)

Die Modellergebnisse sind in guter Ubereinstimmung mit Validierungsversuchen an binzren und
ternidren Legierungen von Gypen et al. an kfz- und krz- Metallen sowie von Roth et al. an Ni-
Legierungen [GD77b, RDT97]. Die Validierung fiir IN718 erfolgt in Kapitel 5.6.2.
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Tabelle 4.4: Hirtungskonstanten der Mischkristallhirtung nach [MOS85]

| Element | Fe [Cr [ Nb | Mo | Ti | Al |
| ky,; [MPaat%~'/2] | 153 [ 337 | 1183 | 1015 | 775 | 225 |

SS,i [

4.3.4 Berechnung der Feinkornhiirtung

Die Feinkornhértung (7, ) wird nach dem Hall-Petch Ansatz berechnet [Hal51, Pet53, Tho75]:

typ =k DY 4.31)

Dy ist der effektive Korndurchmesser. Die schubspannungsbezogene Hall-Petch- Konstante er-
gibt sich aus dem Texturfaktor M mit k3, , = k9,,/M (siehe Kap. 4.4). Die werkstoffspe-
zifische Hall-Petch- Konstante k%, , wurde von Thompson fiir Ni-Basis Superlegierungen mit
0,158 MPa m'/? fiir KorngréBen von 1 gm bis 130 gm durch Anpassung der kleinsten quadra-

tischen Abweichung an seine experimentellen Daten bestimmt [Tho75].

4.3.5 Addition einzelner Effekte der Ausscheidungshéirtung

In der Berechnung der Ausscheidungshértung werden folgende schneidende Mechanismen be-
riicksichtigt: Kohidrenzeffekt (rf(), Anti-Phasengrenzeffekt (ri pc)» Stapelfehlereffekt (rg ), Grenz-
flicheneffekt (TéF) und Schubmoduleffekt (Tg). Der nicht-schneidende Mechanismus ist der
Orowaneffekt (Tém). Die Summe der einzelnen Festigkeitsbeitrige der Ausscheidungshértung
wird je Phase j nach dem Superpositionsansatz berechnet [APKW*14]. Hierzu werden jeweils
alle Effekte der schwachen (w) bzw. der starken (s) Partikel-Versetzungs-Wechselwirkung mit

dem Exponenten ¢ = 1, 8 geometrisch aufsummiert [Ard85, APKW*14]:
j (. 1 j g j K
Tges,w/s - TK,w/s + TAPG,w/s + TSF,w/s +

; g ; q1Y4
(TGF,w/s> + (TS,w/s> .

Der Gesamtbeitrag der beiden Phasen zur Ausscheidungshirtung berechnet sich aus der geome-

(4.32)

7/, bzw. 7] jeder Phase:
ro

trischen Summe des schwichsten Hirtungsmechanismus aus 7, ., Ses.s

nm\4 r \4 1/a
— Y v
Tpges = l(rmin> + (Tmin> l : (4.33)
Fiir die Kombination von nur schwachen oder nur starken Wechselwirkungsregimen zwischen

Partikel und Versetzung betrigt q =~ 1,8. Bei einer Kombination von schwachen und starken

Mechanismen ist q & 1,4. Der Exponent wurde in numerischen Studien von Foreman und Makin
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ermittelt und in Untersuchungen am Werkstoff IN718PLUS bestitigt [FM66, Ard85, APKO*14,
APKW*14]. Die Modellgleichungen der schneidenden und nicht-schneidenden Mechanismen

werden im Folgenden fiir y’- und y”- Phase dargelegt.

4.3.6 Berechnung der y’- Ausscheidungshértung

Die Modellgleichungen basieren auf Arbeiten von Ahmadi et al., welche deren Validitdt am y’-
gehiirteten ATI 718Plus® gezeigt haben [APKO* 14, APKW™*14]. Folgende GroBen der Modell-
gleichungen werden in Abhingigkeit von der Thermokinetiksimulation nach den angegebenen
wys» Rss fys L, und L. J =1 fiir das schwache und
J =0, 8 fiir das starke Partikel-Versetzungsregime [Ard85, LWNI15].

Gleichungen berechnet: a’, a’', b, e, Q

Der Kohiirenzeffekt wird fiir die sphirische y’- Phase mit dem erweiterten Ansatz von Brown
et al. berechnet. Dieser Ansatz beinhaltet eine geometrische Mittelung fiir die Berechnung der
Abstandsabhéngigkeit einer mittleren Widerstandskraft der Ausscheidungen je Versetzungstyp
[VE78, Ard85, GH66, KN71, APKS*14]. Fiir schwache Partikel ergibt sich der Schubspan-
nungsbeitrag nach Gleichung 4.34 [APKW™14]. Die Versetzungstypen werden iiber den Para-
meter k,, = 592 /35 fiir eine Stufe und k,, = 9/5 fiir eine Schraube mit dem jeweils entsprechen-
den Q(®) beriicksichtigt [APKW™*14]. Die Mittelung zwischen den Versetzungsanteilen erfolgt
nach Gleichung 4.35.

; 1/2
oo 2
rly;w = Asure T /2) + Agenraupe - T .1(€2(0)) (4.35)
Die Beschreibung fiir starke Partikel erfolgt iiber [APKW*14]:
/' J [48}/’G111RSQ(¢)§] v
Ty, =k Z . — , (4.36)
TIJ;,,S = Asuse T s /2) + Agenraupe - T s(Q(0)). (4.37)

k betrigt bei entsprechender Q(®P) 2,135 fiir eine Stufen- und 2 fiir eine Schraubenversetzung
[APKW*14]. Der Schubmodul G,,, der Matrix wird in Kapitel 5.2.5 angegeben.

Der Antiphasengrenzeffekt erfordert im Falle der geordneten y’- Phase ein Versetzungspaar.

Die Modellgleichung fiir schwache Partikel wird aus Beschreibungen von Ardell bzw. Ahmadi
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et al. abgeleitet [Ard85, APKO™ 14]:

2
o tar [ ($areRs\'TE (32K 438)
APGw = " 2p QL2 3L )| '

Der hintere Klammerterm beriicksichtigt ndherungsweise das SchlieBen der APG durch die

nachfolgende Versetzung und deren statistische Interaktion mit den geschnittenen Partikeln. Die
Beschreibung der starken Partikel erfolgt nach Ahmadi et al. [APKO™" 14]:

(4.39)

1/2
g 2wIQ, lﬂ}/APGRS ~ 1] / |

T =
APGs = “pp wQ,

Y4pc ist die APG- Energie der y’- Phase und wird in Kapitel 5.2.7 angegeben. Der Korrektur-
faktor w beriicksichtigt unzureichend beschriebene Krifte zwischen Versetzungen im Partikel,
zuriickbleibende Versetzungssegmente und andere Modellfehler. w wird zwischen 1 und 3 an-
gegeben und wird in dieser Arbeit auf 1 gesetzt [Ard85, Ree06, APKO*14].

Der Stapelfehlereffekt wird fiir IN718 aufgrund der geringen SFE und der geringen Aufspal-
tungsweiten nach Gleichung 4.40 berechnet [APKO™ 14]:

(4.40)

TSF,w - bL

w

Q

w

" 113/2
Y _ 2Qw ) [Rsl}’;F _ygFll /

Der Ansatz geht davon aus, dass sich der Stapelfehler nicht iiber die Partikelgrenzen hinaus
erstreckt. Fiir starke Partikel ergibt sich [APKO*14]:

(4.41)

y' —J 2RS|y;F_YgF|
TSF,s - ) bL .
yg 7 und yglF sind die SFE der Matrix- und y’- Phase und werden in Kapitel 5.2.7 angegeben.

Der Grenzflichenenergieeffekt hatinfolge des geringen Zuwachses an Grenzfliche je Schneid-

vorgang (2b) nur einen geringen Festigkeitsbeitrag im IN718. Nach Gleichung 2.4 und 2.5 ergibt
sich fiir schwache und starke Ausscheidungen die Schubspannung nach [APKO™ 14]:

c 20, [brgr]”?

Trw = [ R ] : (4.42)
: 2

o =J l 2”]. (4.43)

Yo Wird mit MatCalc® berechnet (siehe Kap. 5.2.7).
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Der Schubmoduleffekt wird nach dem Modell von Nembach fiir schwache (zg ) und nach
Ardell fiir starke (7 ;) Partikel mit [Nem83, Ard85, KN71, APKO*14, APKW*14]:

, ZQ ) b2|G | 3/2 1,5&)2

T;,w _ wa . l 1 i 111 l [ l , (4.44)
, 10) b2|G —Gy

o =T l it S ] l l (4.45)

berechnet. Der Schubmodul G{H der Phasen j wird in Kapitel 5.2.5 angegeben. Fiir @, wird ein
Wert zwischen 0,0175 und 0,0722 und w, ein Wert mit 0,81 + 0,09 angenommen [Nem83]. Im

Modell wird @, = 0,0449 und w, = 0, 81 verwendet.

4.3.7 Berechnung der y”- Ausscheidungshiirtung

Das gesamtheitliche Modell zur Berechnung der y”'- Ausscheidungshirtung beriicksichtigt die
Regime der schwachen und starken Partikel- Versetzungsinteraktion, die Eigenheiten der y”'-
Kristallografie, die Anwesenheit der Orientierungsvarianten und kombiniert alle Hartungsme-
chanismen. Die einzelnen existierenden Modellansitze von Oblak et al., Sundararaman et al.
und Chaturvedi et al. werden an entsprechender Stelle implementiert und erweitert [OPD74b,
OPD74a, SMB88a, CF83].

Folgende GroBen der Modellgleichungen werden in Abhédngigkeit von der Thermokinetiksimu-
R, bzw. D, fy,,,
L, ,und L, . J =1 fir das schwache und J = 0, 8 fiir das starke Partikel-Versetzungsregime
[Ard85, LWNI15].

lation nach den angegebenen Gleichungen berechnet: a’, a’, b, eiy,/, Q, /50

Dem Kohirenzeffekt wird der grofte Festigkeitsbeitrag zugesprochen [OPD74a, CF83]. Die
Modellgleichungen von homogenen sphirischen Ausscheidungen kénnen nicht fiir die y”’- Pha-
se libernommen werden [OPD74a]. Ursache dafiir ist das inhomogene Verzerrungsfeld (55” >>
s{lz) um die Partikel und die Ausbildung von drei Orientierungsvarianten (V1-3) (sieche Abb.
4.8a) [OPD74b, OPD74a]. Die Anwesenheit der Varianten kann iiber den Eigenspannungszu-
stand oder den externen Spannungszustand in der Wirmebehandlung gesteuert werden und
muss fiir die Berechnung bekannt sein [OPD74a]. Die Widerstandskraft der Partikel ist vom
Winkel zwischen Burgersvektor und der Hauptachse der Gitterverzerrung abhingig [OPD74b,
APKS*14, ASPK*14]. Aufgrund dessen liefert jede Variante bei der Interaktion mit dem je-
weiligen Versetzungstyp einen unterschiedlichen Festigkeitsbeitrag. Der Einfluss des Verset-
zungstyps und der Orientierungsvarianten ist bei Oblak et al. fiir nicht-sphirische Ausschei-
dungen diskutiert [OPD74b, OPD74a]. Die von Oblak abgeleitete Beschreibung beriicksichtigt

Schrauben- und Stufenversetzungen und deren Orientierung zur Hauptachse der Gitterverzer-
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€]
83 /
{ ; i }V
Vl 2
> V3
(a) Kohéirenzeffekt (b) APG- Effekt

Abbildung 4.8: Schema der Versetzungswechselwirkung mit y”’- Varianten (a) Kohirenzeffekt fiir
inhomogene Gitterverzerrung ¢; und (b) APG- Effekt mit Ausbildung der APG fiir Versetzungs-
paar und -vierling nach [OPD74a, ASPK*14]

rung. Die Widerstandskraft wird dabei aus der Interaktionsenergie zwischen dem Spannungs-
feld einer geraden Versetzung und der Gitterverzerrung der Ausscheidung abgeleitet. Die ge-
samte abgeleitete mittlere Festigkeitssteigerung berechnet sich fiir schwache y”’- Partikel nach
[OPD74b, OPD74a]:

"

o =1,7G,, €] |P* [

v (4.46)

1/2
KzDny”(]‘ - D)
4b '

¥
1

ringen Hohe vernachléssigt. Entscheidende Erweiterung des Modells ist die Beschreibung von

Der Schubmodul G,, der Matrix wird in Kapitel 5.2.5 angegeben. & " wird aufgrund der ge-
k und sg/, in Abhéngigkeit von der Warmebehandlung bzw. der Partikelgrole. Der Parameter p
beriicksichtigt den Festigkeitseinfluss der Variantenanwesenheit [OPD74a]. Die maximale Fes-
tigkeit wird bei einer Auslagerung unter Zugspannungen erreicht. In diesem Zustand ist nur eine
Orientierungsvariante anwesend und p ist 0. Im spannungsfrei ausgelagerten Werkstoff sind alle
drei raumlichen Varianten anwesend. In diesem Fall wirken zwei Orientierungen festigkeitsstei-
gernd, sodass p = 1/3 ist. Auslagerung unter Druckspannung liefert die geringste Festigkeit bei
der zwei Varianten anwesend sind (p = 0, 5).

Im Regime starker Partikel- Versetzungsinteraktion ist die Widerstandskraft so grof3, dass die
Kriimmung der Versetzung nahezu y, = 0 erreichen kann, ohne dass die Partikel die Gleitebe-
ne schneiden miissen. Fiir die Abstandsabhingigkeit zwischen Gleitebene und Partikelzentrum
wird von Brown et al. ein relevantes Abstandsintervall definiert [KN71]. Die Integration iiber
dieses Intervall ermdoglicht Ardell die Berechnung der resultierenden Schubspannung [Ard85].
Hiervon ausgehend wird in dieser Arbeit die nicht-sphirischen Morphologie iiber Gleichung

4.13 und die einzelnen Orientierungsvarianten iiber p implementiert. Dies erlaubt ndherungs-
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weise die Berechnung der Schubspannung fiir die y”- Phase:

n1/4
7 =1.2J fon(l=p)- M (4.47)
Ks ™ 2o VI 64b3R2, ' '

Der Antiphasengrenzeffekt beschreibt den Hirtungseffekt eines Versetzungspaares in der
Gleitrichtung a/2 [110] und eines Versetzungsvierlings in den beiden anderen Gleitrichtungen
(vgl. Abb. 4.8b). Die Berechnung erfolgt fiir kleine Partikel anhand der Modellgleichungen von
Oblak et al. fiir ein Versetzungspaar nach Gleichung 4.48 und fiir einen Vierling nach Glei-
chung 4.49. Im Falle des Versetzungspaares unterscheidet Oblak et al. zwischen den drei Ori-
entierungsvarianten. Es muss erginzend beriicksichtigt werden, dass ein Versetzungspaar nur
in einer von drei moglichen Gleitebenen eine APG erzeugt. In den beiden anderen Gleitebenen
wird von der Bildung eines SF durch die Cé- Partialversetzung ausgegangen. Dieser Effekt wird
tiber einen in dieser Arbeit eingefiihrten Korrekturfaktor von 1/3 vereinfacht beriicksichtigt.
Der gesamte Einfluss von Versetzungspaar und -vierling wird iiber die in der Arbeit eingefiihrte
geometrischen Summe nach Gleichung 4.50 mit ¢ = 1, 8 fiir kleine Ausscheidungen berechnet
[OPD74a, APKO* 14].

[110] [110]\ 1/2
w1 Yarc 4 Ryvare \" o f (4.48)
APG,w 3 2b ﬂ_Qw y" .
[101] [101]\ 1/2

Ouad _ VAPG 4f 1 RzY ypc / 4.49
7'-APG,w - 4b ) ﬂQw - f}/” ( . )

" D q Quad q l/q

14 — uo ua
TAPGw — l(TAPG,w> + (TAPG,w> l (4.50)

Die Berechnung fiir gro3e Partikel erfolgt in Analogie zu kleinen Partikeln fiir ein Versetzungs-
paar nach GI. 4.51 und einen Vierling nach Gl. 4.52 basierend auf den bei Ahmadi et al. publizier-
ten Ansatz. Fiir die y”’- Phase miissen der Partikelradius und -abstand durch die Formulierungen
in den Gleichungen 4.13 und 4.14 ersetzt werden. Die Gesamthirtung ergibt sich iiber Gleichung
4.53.

[110] 1/2
oo 1 2wIQ | (TR apg ) 4.51)
APGs 3 mbL, we, '
i 1/2
Quad _ ZWJQS ERZJ/LII(:’)E
TAPGs = ) — ) -1 (4.52)
* 2mbLy wlLy

" D q Quad q 1/q
14 — uo ua
TAPGs — [(TAPG,S> + (TAPG,s> l (4.53)



KAPITEL 4. SIMULATIONSMODELL 51

pist0, 1/3 oder 0,5 fiir die Anwesenheit der Orientierungsvarianten bei Auslagerung unter Zug-
spannung, ohne externen Spannungseinfluss oder Druckspannungen. In der Dissertation wird
: 110 101 011
zwischen ybPGj und )/APGJ = Vixpc;’
tung, unterschieden. Entsprechende Werte werden in Kapitel 5.2.7 angegeben. Der Korrektur-

den APG- Energie der jeweiligen kristallografischen Rich-

faktor w = 2 beriicksichtigt Modellbeschrinkungen, welche aus der Beschreibung der APG-
GroBe in den Partikeln resultieren [Ard85, Ree06, APKO*14].

Der Stapelfehlereffekt wird entsprechend der y’- Gleichungen beschrieben. Fiir die y”- Phase
miissen der Partikelradius und -abstand durch die Formulierungen in den Gleichungen 4.13 und

4.14 ersetzt werden. Fiir kleine Ausscheidungen ergibt sich:

o 2Q, z|7’ S IRE
e l o l (4.54)
Fiir groBe Partikel ergibt sich z¢
" 2R, 17y = vhpl
Tops = [ bSL”Z - ] (4.55)

yg 7 und yg; sind die SFE der Matrix- und y”- Phase und werden in Kapitel 5.2.7 angegeben.

Der Grenzflichenenergieeffekt wird analog der y’- Modellgleichungen berechnet. Der Par-

tikelabstand ist fiir die y”- Phase durch die Formulierung in der Gleichung 4.14 zu beschreiben:

Y 13/2
. L (4.56)
GF,w bLZ,w Qw
’ 275
Trs = [ I, ] (4.57)

Die Grenzflichenenergie y;, wird in MatCalc® mit dem Grenzflichenenergiemodell berechnet
(siehe Kap. 5.2.7).

Der Schubmoduleffekt wird analog der y’- Modellgleichungen beschrieben. In den Gleichun-

gen werden der Partikelradius und -abstand durch die Formulierungen in den Gleichungen 4.13
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und 4.14 auf die y”- Phase angepasst:

. 20 ) b2|G GV | 3/2 R 1,5w,

Tgw — w . 111 111 . _Z , (4,58)
“w " bL,, b
" ® b2|G - Gy |

Tj;,s =J. l 1 111 111 l l ] 4.59)

Der Schubmodul G{l , wird in Kapitel 5.2.5 angegeben. Fiir @, und w, wird nach Nembach

0,0449 und 0,81 verwendet [Nem8&3].

4.3.8 Berechnung des Orowaneffektes

Der nicht-schneidende Festigkeitsbeitrag der Ausscheidungshirtung fiir groBe Ausscheidungen
wird iliber den Orowanmechanismus beschrieben. In diesem Regime kann die Versetzung die
Partikel nicht mehr schneiden und kriimmt sich an deren Oberflidche so stark, dass sie die Partikel
unter Bildung eines Versetzungsringes umschlief3t, sich losreif3t und weiter wandern kann. Mit
der Widerstandskraft der Partikel (F,, = 2Qcos(./2)) und der Gleichung 2.5 ergibt sich die
Orowan Schubspannung fiir sphérische Ausscheidungen [Ard85]:

Oro - l

€, und L, werden nach Gleichung 4.16 und 4.11 aus den berechneten thermokinetischen Daten

l . (4.60)

bestimmt.

Fiir nicht-sphirische Ausscheidungen dndert sich die Morphologie und der Abstand der Parti-
kel in der Gleitebene, wodurch Gleichung 4.60 den Orowanmechanismus deutlich unterschitzt.
Analysen von Kelly zeigen, dass scheibenformige Ausscheidungen doppelt so effektiv sind und
der Festigkeitsbeitrag mit Volumenanteil f,, und Formfaktor k steigt [Kel72]. Die Berechnung
erfolgt anhand der von Kelly aufgestellten Gleichung mit [Kel72]:

FN" 2wy (fo
C=[<K) +(z-%): <K> ’ tob

. JbG 2/3D
o = . ¢ - In V2/3D; . (4.62)
) D,(1-0,5zxC) r,

zV1—-v i

D, und b werden aus den Ergebnissen der Thermokinetiksimulation abgeleitet. J = 0,8, v =
0,33 und r; = 2b. Der Schubmodul G,; wird in Kapitel 5.2.5 angegeben.
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4.4 Einfluss der kristallografischen Materialtextur

Der Herstellungsprozess eines Werkstoffes definiert spezifische morphologische und kristallo-
grafische Texturen. Diese Texturen steuern die Richtungsabhingigkeit von Eigenschaften wie
Steifigkeit, Streckgrenze oder Verfestigungsverhalten. Fiir den in dieser Arbeit angestrebten tex-
turbereinigten Vergleich zwischen Experimenten an unterschiedlich texturierten Materialien und
dem entwickelten Festigkeitsmodell muss die makroskopische Streckgrenze R, in eine auf dem

Gleitsystem fiir alle gleich wirkende kritische Schubspannung 7, umgerechnet werden. Diese

es

Umrechnung erfolgt fiir jedes Gleitsystem nach dem Schmid’schen Schubspannungsgesetz:
T=0"-cos({)cos(§) =0 - m,. (4.63)

¢ und & beschreiben den Winkel zwischen Zugachse und Gleitrichtung (1) bzw. Gleitebenennor-
malen (€) (sieche Abb. 4.9a). Das Produkt cos(¢{)cos(&) ist der Schmid-Faktor m,.

Die Ausrichtung des Kristallgitters zur dufleren Belastung steuert die Aktivierung und Inter-
aktion einzelner Gleitsysteme, wobei das Gleitsystem mit dem hochsten Schmidfaktor zuerst
aktiviert wird. m, nimmt in Abhéngigkeit von der Lage der Belastungsrichtung im Standardori-
entierungsdreieck unterschiedliche Werte an (sieche Abb. 4.9b). Dabei erfolgt die Verformung
fiir die Eckorientierungen <100>, <110> und <111> theoretisch auf dem primiren Gleitsys-

tem [Got07]. Fiir alle abweichenden Orientierungen findet eine zunehmende Verfestigung auf

<100> <110> <100> <110>
(a) Gleitebene in kfz (b) Schmidfaktor m (¢) E- Modul in GPa

Abbildung 4.9: (a) verformungsrelevante Gleitebene in kfz- Gitter nach Schmid’schem Schubspan-
nungsgesetz, Niveaulinien des (b) Schmidfaktors und (c) E- Moduls im Standarddreieck fiir kfz-
Gitter nach [HSHB96, SKGO1]

sekundiren Gleitsystemen statt. Fiir den y”’'- gehérteten IN718 muss beriicksichtigt werden, dass
die Ausscheidungshirtung auf dem Gleitsystem von der Orientierung der Partikel zum Gleitsys-
tem (Ausscheidungsvariante), der Versetzungsanzahl auf dem Gleitsystem, dem Versetzungstyp
und der inhomogenen Gitterverzerrung abhéngt. Diese Einfliisse konnen zur Aktivierung eines
Gleitsystems mit geringerem Schmidfaktor fithren, wenn auf diesem der ausscheidungshértende

Effekt geringer ist. Eine genaue Analyse dieser Effekte ist nur mit aufwendigen Messungen und
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Berechnungsmodellen moglich, sodass nur eine Abschédtzung in dieser Arbeit moglich ist. Auf-
grund dieser Komplexitit wird fiir das einkristalline Probenmaterial in Kapitel 5.3.3 die Lage
im Standarddreieck angegeben. Anhand der Orientierung wird ein mittlerer Schmidfaktor fiir
ein, drei und fiinf aktive Gleitsysteme vergleichend bestimmt und ein probenspezifischer m, ab-
geleitet.

Im polykristallinen Material ist aufgrund der individuellen Form und kristallografischen Aus-
richtung die Verformung in jedem Korn verschieden. Die Verformungskompatibilitiit des Korn-
verbundes wird durch die Aktivierung unabhéngiger Gleitsysteme sichergestellt. Dadurch wird
das Verfestigungsverhalten und die Texturentwicklung gesteuert. Fiir die Bestimmung eines Tex-
turfaktors M = 1/m, existieren zwei etablierte Ansitze, welche die Ober- und Untergrenze fiir
M abstecken. Taylor leitet seinen Texturfaktor fiir eine regellose Orientierungsverteilung (ei-
ne sogenannte graue Textur) aus fiinf Gleitsystemen, deren Gesamtscherung minimal ist, mit
M = 3,06 ab [Tay38]. In Anlehnung an die Einkristallverformung ist der Sachs-Faktor mit
M = 2,24 der Mittelwert aus dem hochsten Schmidfaktor je Korn [Sac28]. Gegeniiber diesen
beiden Ansitzen zeigen kristallplastische Studien von Clausen et al., dass in kfz- Metallen im
Mittel ca. 3,4 Gleitsysteme bis zum Erreichen der Streckgrenze aktiv sind und die Anzahl erst
oberhalb von 0,2 % plastischer Dehnung zunimmt [CLL98]. Der von Clausen et al. abgeleitete
Texturfaktor liegt mit 2,6 zwischen Taylor- und Sachs- Modell.

Im Rahmen dieser Arbeit werden keine kristallplastischen Rechnungen durchgefiihrt. Stattdes-
sen werden in erster Niherung ein kornflichengewichteter Texturfaktor und E- Modul aus den
gemessenen EBSD- Daten abgeleitet. Die Kristall- bzw. Kornorientierung wird iiber die drei
Eulerwinkel der EBSD-Messung definiert. Unter Verwendung der Bunge Konvektion kann ei-
ne Orientierungsmatrix bestimmt und so die Orientierung jedes einzelnen Korns im Bezug zu
beliebig anderen lokalen Kristallsystem ermittelt werden (bspw. im Bezug zur Belastungsrich-
tung) (siche auch [FKA*14]). Aus den EBSD- Daten und der Belastungsrichtung werden so je
Korn die moglichen Schmidfaktoren und der E- Modul abgeleitet. Der mittlere Texturfaktor M

bzw. i, wird aus dem mittleren Schmidfaktor /%! je Korn i nach Gleichung 4.64 abgeleitet:

1 A, . o A < o >
— =m, = — i = S— m ). (4.64)
M = Ages ; ges ; !
Die einzelnen Schmidfaktoren ergeben sich aus der gemessenen Kristallorientierung im Bezug
zur Belastungsrichtung der Probe (Ergénzungen in Kap. B.5 und [FKA*14]). /! berechnet sich
aus j Gleitsystemen je Korn i. In Anlehnung an die Ergebnisse von Clausen et al. entspricht j
den drei am besten orientierten Gleitsystemen im Korn i. Vergleichend dazu wird m; fiir fiinf

Gleitsysteme angegebenen (siehe Kap. 5.3.4). A,/ A,,, ist der Quotient aus der jeweiligen Korn-

ges

flache zur Gesamtflache.
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Neben der Ausrichtung der Gleitebenen zur Belastungsrichtung haben die richtungsabhingi-
gen elastischen Eigenschaften der kfz- Einheitszelle der Ni- Basislegierung einen Einfluss auf
die mechanischen Eigenschaften. Die Richtungsabhéngigkeit ist tiber die Niveaulinien im Stan-
darddreieck in Abbildung 4.9c dargestellt [HSHB96, SKGO1]. Der mittlere E- Modul je Probe

berechnet sich aus dem kornflichengewichteten E- Modul E' je Korn i:
G A ,
E=) — - E". 4.65
23, o9

E' wird aus der gemessenen Orientierung, der Belastungsrichtung und den publizierten, rich-
tungsabhingigen E- Moduldaten nach [HSHB96, SKGO1] berechnet (vgl. Kap. B.5, [FKA*14]).
Fiir die experimentellen Daten und die Berechnungen wird angenommen, dass die Orientie-
rungsinderung des Kristalles bis zur Streckgrenze vernachlédssigt werden kann und der pro-
benspezifische Texturfaktor konstant bleibt. Fiir die Modelle der Mischkristall- und Feinkorn-
hirtung ist zu beachten, dass die Modellkonstanten unter Annahme des Taylorfaktors ermittelt
wurden. Aus diesem Grund wird in der Festigkeitsrechnung nur fiir diese beiden Ansétze der
Taylorfaktor verwendet. Alle anderen Festigkeitsbeitrige werden mit M = 2, 6 oder dem mate-

rialspezifischen Texturfaktor berechnet.



5. Ergebnisse

5.1 Vorgehen und Aufbau der Simulationskette

Die in dieser Arbeit entwickelte Simulationskette verbindet den Herstellprozess mit den Werk-
stoff- und Festigkeitseigenschaften von IN718. Der durchlaufene Strukturplan ist in Abbildung
5.1 dargestellt und zeigt die notwendigen Eingaben und Ausgaben sowie die einzelnen Validie-
rungsstufen der Methoden. Die Eingangsgrofen der Simulation werden in Kapitel 5.2 anhand
von Literaturdaten bewertet bzw. aus Literaturdaten abgeleitet. Als Referenz fiir die Bestimmung
von Kk, a{ , 5{ , e{ werden Auslagerungsversuche von Slama et al. verwendet, welche im Anhang
D.5 niher beschrieben sind [SSC97, SA00].

Die Charakterisierung der Versuchsmaterialien IN718-Matrix-SX, IN718-SX und IN718-SLM
wird in Kapitel 5.3 vorgenommen. Neben den simulationsgestiitzten Vorarbeiten zu den Ferti-
gungsparametern und Temperaturfelddaten des SLM- Prozesses in Kapitel 2.2, wird in Kapitel
5.3.2 experimentell ein sicheren Prozessfenster ermittelt und zwei Fertigungsparameter fiir das
SLM- Material abgeleitet. Die Auswertung der kristallografischen und der morphologischen
Textur erfolgt anhand von EBSD- Messungen in Kapitel 5.3.3 und 5.3.4 .

Die phidnomenologischen Modelle zur Definition einer prozessspezifischen Homogenisierung
von IN718-SLLM und IN718-SX kombinieren Erstarrungsstrukturen, Segregationsprofile und
Erstarrungsphasen mit einem temperatur- und zeitabhéngigen Diffusionsausgleich. Die Ergeb-
nisse und Validierungen fiir IN718-SLM und IN718-SX sind in Kapitel 5.4 dargestellt.

Die thermokinetische Beschreibung von IN718 erfolgt in MatCalc® und ist in Kapitel 5.5 be-
schrieben. Neben der programminternen Umsetzung sind die IN718 spezifische Beschreibung
der Eingabegroflen fiir die Keimbildung (7},,,), die Morphologie (x), das Partikelwachstum und
die Phasentransformation wichtige Erweiterungen dieser Arbeit. Die schrittweise Validierung
der Datenbanken und Simulationsergebnisse ermoglicht eine Bewertung der Resultate.

In der Festigkeitssimulation werden die Berechnung der Versetzungslinienspannung, Gitterpara-
meter, die Fehlpassung und Gitterverzerrung zwischen Matrix und Ausscheidungen sowie Git-
terenergien fiir die Antiphasengrenze, Stapelfehler und Grenzflache in Abhingigkeit von der
Chemie und Wirmebehandlung fiir die y-, y’- und y”’- Phasen implementiert. Der Modellausbau
fiir die y”- Phase, die Kopplung von y’- und y”- Phase sowie die Kopplung aller Hirtungsef-
fekte unter Beriicksichtigung der morphologischen und kristallografischen Materialtextur sind
entscheidende werkstoffspezifische Erweiterungen der Dissertation. Die Ergebnisse sind in Ka-
pitel 5.6.1 bis 5.6.4 dargestellt.

Entscheidend fiir die Simulationskette ist die Kopplung der Berechnung von Phasenkinetik und

Hartungseffekten und die dafiir notwendige Morphologiebeschreibung der Partikel.
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Die GroBen f;, D,, R,, cl.j , k& werden fiir den gesamten thermokinetischen Zyklus in MatCalc®

berechnet und mittels ASCII-Dateien in das Festigkeitsmodell transferiert. Das Ergebnis dieser

Methodenkopplung ist in Kapitel 5.7 beschrieben. Die Validierung erfolgt an publizierten Har-

tekurven (Kap. 5.7.1) und an publizierten sowie gemessenen Streckgrenzdaten (Kap. 5.7.2).

AbschlieBend wird die Sensitivitét der wichtigsten Modellergebnisse und -parameter in Kapitel

5.7.3 untersucht. Daraus lassen sich die Signifikanz und die Genauigkeitsanforderungen einzel-

ner Parameter und Berechnungsergebnisse ableiten.
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5.2 Definition der Eingangsgrofien der Simulationskette

5.2.1 Formfaktor der y”- Phase

Die verwendeten Modelle von Phasenkinetik- und Festigkeitssimulation erlauben keine ortliche
bzw. morphologische Auflosung der Ausscheidungen. In den Modellen kann der beobachte-
te y”- Morphologieeinfluss nur durch einen durchmesserabhingigen Formfaktor k = H,/D,
beschrieben werden. Der Formfaktor wird aus publizierten gemessenen Partikeldimensionen
abgeleitet (vgl. Anhang C.8). Abbildung 5.2a dokumentiert den starken Abfall des Formfak-
tors x der y”’- Phase bis zu einem Partikeldurchmesser von ca. 50 nm mit einem anschlieBend
konstanten Niveau zwischen 0,15 und 0,2 fiir groBere Partikel. Mit Phasen-Feld Simulationen
bestimmte Werte zeigen den gleichen Trend, sind jedoch etwas hoher [ZLZ*14]. Der Einfluss
des Formfaktors in der Berechnung der Phasenkinetik wird exemplarisch fiir den Durchmesser
der y”- Phase in Abbildung 5.2b gezeigt. Mit kleiner werdendem Formfaktor steigt die Wachs-
tumsrate deutlich an. Vergleichsgrundlage fiir die Berechnung sind Auslagerungsversuche von
Slama et al. (Details sieche Anhang D.5) [SSC97, SA00]. Der experimentell beobachtete, zuneh-
mende Anstieg der Wachstumsrate kann nur durch die verwendete gro3enabhéngige Funktion

(x = f(D,)) in der Phasenkinetiksimulation abgebildet werden. Ursachen fiir diese gro3enab-

<O : = : 150
8 | | o Lit. Tab. C.16 -18 g [—woi
= 08Pt a4 [ZLZ14)] Z 125 — (D)
I ! NE : | = = = Modelleingabe 'T: 100 —x=03 |
S O,6f b e gwoy -
s ) 1 : Dy = K—O,S :
S | <>
e 04_%‘%\‘ 4. XK~konst, ==y | 5 & k=10 A
= SR ; ; 4Dz [SSCY7]
< BB g s 50 ‘
g O pse g :
= 0.2 CRUTN >
LE c 10 : JDTC Ty -5 - - N25.
0.0 L i ; ; Q 0
40 “80 '120 ‘ 160 200 10”! 10° 10" 10°
DZ v ‘— Partikel in nm Zeit tin h
(a) y"'- Formfaktor (b) D, fiir k zw. 0,1 und 1

Abbildung 5.2: Formfaktor x der y”’- Phase: (a) Modelleingabe und Literaturdaten nach Tab. C.16
- C.18, (b) Auswirkung von k auf die Berechnung vom y”’- Durchmesser

héngige y”’- Morphologie und dieses Wachstumsverhalten sind die im Folgenden dargelegten
GroBen wie Gitterparameter, Fehlpassung und Gitterverzerrung. Diese sind fiir die Berechnung

der Keimbildung und Ausscheidungshirtung entscheidend.
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5.2.2 T,,, Parameter fiir die y’- und y”- Keimbildung

rit
Die Keimbildung wird im Wesentlichen von der Hohe der Grenzflichenenergie und dem Grad
der Matrixiibersittigung kontrolliert. Letztere ergibt sich aus der Phasenchemie, dem Phasen-
solvus und der durch die Abkiihlrate eingestellten Unterkiihlung der Matrix. Fiir die Berechnung

der Grenzflichenenergie muss in MatCalc® modellbedingt T, ermittelt werden (vgl. G1.4.24).

rit
In dieser Arbeit wird T},,, anhand von publizierten DTA- Daten final definiert. In publizierten
Experimenten wurden IN718 Proben mit einer Abkiihlrate zwischen 5 K/min und 20 K/min
von 1000 °C abgeschreckt [SSC97, NVL10, KHE16]. In der Berechnungen wird von 1000 °C
abgeschreckt und 7,,;,, zwischen 2000 K und 2800 K sowie die Abkiihlraten zwischen 0,1 K/s
und 1000 K/s variiert. Der “Onset*- Punkt des DTA- Signals entspricht der Ausscheidungsstart-
temperatur 7', ¢ und wird fiir das berechnete Signal ermittelt (vgl. Anhang Abb. D.6). Aus dem
berechneten DTA- Signal wird T, ¢ in Abhéingigkeit von T}, und der Abkiihlrate (T") abgeleitet.
Das Ergebnis ist in Abbildung 5.3a dargestellt. T, ¢ sinkt mit steigendem 7, und zunehmen-
der Abkiihlrate. Mit einem T,,,,, von 2500 K kann fiir versuchsnahe Abkiihlraten die publizierte
T, der y’- und y”- Phase, welche zwischen 780 °C und 820 °C angegeben wird, gut abgebildet

werden.

Die mit MatCalc® berechnete y”- Grenzflichenenergie im Keimbildungsstadium fiir 7, =
2500 K betrigt 150 + 7 mJ/m? und liegt in der GroBenordnung publizierter Werte von 95 +

10 mJ/m? fiir IN718 und 145 mJ/m? fiir die vergleichbare Ni,Ta- Phase [DNM*08]. Die y’-

O 950 20 : : : N
- -~ |—0,1 K
5 < ; T T2500K |0 K
S gooj- - = = Ty j H0KSs
2 B |-y : : 100K/s
éﬂ E TOF i — 1000K/s
S s ; =~ - - DTA-Exp
'S 650 o T
= S Spmmwsisaoll !
9 —— 1000K/s , , > : SO e
2 - - DTA-Exp] ' : : N ¢
Z 500 - : : ' ' Ty —
2000 2200 2400 2600 2800 200 500 600 700 800 900 1000
T, nK Temperatur in °C
(a) T, abh. von T},;, und T (b) Phasenanteil fiir T,;, = 2500 K

Abbildung 5.3: (a) berechnete T, in Abhéingigkeit von T},;, und T und (b) berechnete y’- und y”-
Phasenanteile fiir Abschreckvorgang von 1000 °C im Vergleich mit T ¢ aus DTA- Versuchen
(DTA-Exp.) nach [SSC97, NVL10, KHE16]

Grenzflichenenergie ist mit 128 + 5 mJ/m? etwas niedriger. Das Ergebnis ist aufgrund der we-
niger komplexen y’- Kristallstruktur plausibel. Das temperaturabhéngige Berechnungsergebnis
ist im Anhang D.4 ergénzt.

Fiir die jeweilige Abkiihlrate ist der berechnete Phasenanteil beider Phasen identisch und sinkt
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mit steigender Abkiihlrate, wodurch das berechnete DTA- Signal immer schwécher wird (sie-
he Abb. 5.3b und Anhang Abb. D.6). Das oftmals publizierte Verhiltnis von mindestens 2:1
stellt sich in diesen Fillen nicht ein (vgl. Kap. 5.5.3). Dies kann durch das trige Ausscheidungs-
verhalten der y”’- Phase infolge des hohen volumetrischen Misfits und der Grenzflichenenergie
begriindet werden. Hieraus folgt, dass sich das Verhiltnis der Phasenvolumenanteile iiber die

Auslagerung einstellen muss. Dies wird in Kapitel 5.5.1 néher betrachtet.

5.2.3 Gitterparameter der Phasen in IN718

In Multikomponentenlegierungen werden die Gitterparameter einer Phase durch die Kristall-
struktur, die Thermokinetik der Phasen und die lokale chemische Zusammensetzung des Ma-
terials, welche aus dem Herstellprozess und der Wiarmebehandlung resultiert, gesteuert. In der
Simulationskette wird der y- und y’- Gitterparameter in Abhingigkeit von der berechneten Pha-
senchemie iiber den gesamten Wiarmebehandlungsprozess nach Gleichung 4.1 berechnet.

Im ersten Schritt wird die mittlere prozentuale Streuung der Gitterparameter a{ abhiéngig von
den publizierten Vegard-Koeffizienten Vl.j und Basisgitterkonstanten aé aus Tabelle 4.1 und eine
mittlere gemessene bzw. simulierte Phasenchemie c{ nach Tabelle C.2 und C.3 bewertet. Die
Streuung von a{ fiir die einzelnen Vl.j ist bei konstantem aé fiir y mit < 0,08 % und fiir y’ mit
< 0,05 % gering. Die unterschiedlichen aé haben den groBten Einfluss mit einer a{— Variation
von < 0,25 % fiir y und < 0,52 % fiir y’. Der Unterschied, welcher sich aus gemessener und
berechneter Phasenchemie fiir a{ ergibt, ist fiir y < 0, 15 % und fiir y’ < 0,3 %.

Im zweiten Schritt wird der berechnete a{ mit publizierten Messdaten aus unterschiedlichen Wiir-
mebehandlungsstufen verglichen. Die Messdaten sind im Anhang in Tabelle C.8 aufgelistet. In
der thermokinetischen Berechnung wird von 1000 °C abgeschreckt und bei 750 °C ausgelagert.
Im Vergleich zwischen Messdaten und Berechnung wird zwischen 16sungsgegliihtem und aus-
gelagertem Zustand unterschieden. Die Abhéngigkeit von der Auslagerungstemperatur wird fiir
die Messdaten aufgrund der geringen Temperaturunterschiede vernachlidssigt. Berechnungsde-
tails beziiglich der y- und y’- Phasenchemie sind im Anhang D.5 dargestellt. Die mit MatCalc®
berechnete y- Chemie stimmt im ausscheidungsfreien Zustand mit Literaturdaten iiberein. Im
ausgelagerten Zustand ist im Vergleich mit Messdaten der berechnete Elementanteil von Nb um
ca. 1 wt% und der von Ti um ca. 0,5 wt% in der y- Phase zu gering. Die berechnete y’- Chemie
ist im ausgelagerten Zustand in Ubereinstimmung mit Messdaten. Der niedrigere Fe- und Cr-
Anteil ist vernachléssigbar. Basierend auf der simulierten Phasenchemie werden die y- und y’-
Gitterparameter fiir die einzelnen Vij und aé berechnet und in Abbildung 5.4 dargestellt. Der
experimentell beobachtete Abfall des y- Gitterparameters fiir die Auslagerung ist auf die Verar-
mung der Ausscheidungsbildner Nb, Ti und Al in der Matrix zuriick zu fithren und kann von der

Berechnung abgebildet werden. Wird der y- Gitterparameter mit den Vegard-Koeffizienten Vij



KAPITEL 5. ERGEBNISSE 61
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Abbildung 5.4: Berechnete a{ der y- und y’- Phase fiir verschiedene Vij , aé nach Tabelle 4.1 fiir

berechneten Auslagerungsversuch (Details in Anhang D.5), Literaturdaten in Tab. C.8

und der Basisgitterkonstante aé von Mishima et al. nach Gleichung 4.1 gerechnet (vgl. Kurve a
in Abb.5.4a) [MOSS85], ist die Ubereinstimmung mit Messdaten am besten. Fiir die Parameter
von Liu et al. sind die Ergebnisse vergleichbar (Kurve ¢) [LXY*97b]. Fiir den Parametersatz von
Reed et al. wird aufgrund des geringen a(yJ der niedrigste Wert berechnet (Kurve b) [Ree06]. Wird
der erhoht gemessene Nb- und Ti- Gehalt auf Basis der Parameter nach Liu et al. beriicksichtigt,
ergibt sich der maximale af (Kurve d). Die gesamte Streubreite belduft sich auf < 0,6 %.

Der gemessene y’- Gitterparameter wird nur mit den Vegard-Koeffizienten Vl.j und der Basis-
gitterkonstante a{) aus Referenz [Nas91] gut abgebildet (Kurve b in Abb.5.4b). Aufgrund des
erhOhten a(y), bei Mishima et al. werden die Messdaten iiberschitzt (Kurve a) [MOS85]. Mit dem

v
0

Streubreite zwischen den Parametersitzen belduft sich auf < 0, 6 %. Wird der erhoht gemessene

geringeren a;, stimmt das Ergebnis ebenfalls gut mit den Messdaten iiberein (Kurve c). Die
gegeniiber dem berechneten Anteil an Nb, Ti und Al in der y’- Phase beriicksichtigt, liegen alle
Parametersitze oberhalb der aiy/— Messdaten (vgl. Anhang Abb. D.9d). Der Ausschlag fiir aiy,
wihrend des Abschreck- und Aufheizvorganges (zwischen ca. 400 °C und 20 °C) ist auf eine
modellbedingte Anderung der Phasenchemie infolge von Datenbankdefiziten zuriickzufiihren
und wird vernachléssigt.

Die prozentual geringe Streubreite fiir a{ , welche aus Vl.j , aé und cij resultiert, beeinflusst die
Hohe von 5{ und 5{ und wird im folgenden Kapitel dargestellt. In der Simulationskette werden
a/ und al/ final mit dem einheitlichen Datensatz von Mishima fiir Vl.j und ag = 0, 3524 nm sowie
a(y)l = 0, 3553 nm berechnet.

Die y”- Gitterparameter konnen nur anhand von gemessenen Werten nach Slama et al. beschrie-
ben werden [SSC97, SA00]. Aus den Messdaten wird eine, von der Partikelgro3e abhéngige,
Funktion fiir @’ , und @/ abgeleitet. Diese Funktion berechnet aus der simulierten y”'- Parti-

1=2 3
kelgroBe der Phasenkinetik die Gitterparameter der y”- Phase. Der resultierende Verlauf ist in
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Abbildung 5.5 dargestellt und kann den Trend der Messdaten fiir die Warmebehandlung abbil-

yN

den. Das Ergebnis zeigt einen leichten Anstieg fiir a;

bis zu einer Partikelgréfe von ca. 50 nm
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Abbildung 5.5: Abgeleiteter aj.// - Gitterparameterverlauf fiir berechneten Auslagerungsversuch (De-
tails in Anhang D.5), y”’- Messdaten in Tab. C.9

J///

mit einem anschlieend konstanten Niveau bis zu einer Grof3e von 120 nm nach 100 h. Der a_,-

Gitterparameter verhilt sich dazu invers. Die Interpretation des Gitterparameterverlaufes erfolgt
in Anlehnung an den Verlauf des Formfaktors, welcher ebenfalls ab einem Durchmesser von ca.
40 nm bis 60 nm konstant bleibt. Aufgrund der begrenzten Datenlage und einem fehlenden Git-
terparametermodell stellt der y”'- Gitterparameter af,l eine kritische Grofe in der Modellierung
dar und muss im Kontext mit der abgeleiteten y”- Gitterverzerrung 5?//, der gesamten Ausschei-

dungshirtung der Phasen 7, ,,, und der gemessenen Festigkeit diskutiert werden.

5.2.4 Fehlpassung und Gitterverzerrung der Ausscheidungsphasen

Grundlage fiir die Analyse der Fehlpassung und Gitterverzerrung ist die berechnete Thermoki-
netik der Auslagerungsversuche nach Slama et al. (Details im Anhang D.5) [SSC97, SA00].

Die volumetrische Fehlpassung (5{,) wird aus der berechneten Phasenchemie und Gitterpara-
metern nach Gleichung 4.4 bestimmt. Die Ergebnisse fiir die komplette Warmebehandlung sind
in Abbildung 5.6a und 5.7a dargestellt. Da die volumetrische Fehlpassung nur fiir die Keimbil-
dung von Bedeutung ist, wird in der Thermokinetiksimulation ein fester Wert von 517,, =1,2%

und SIY,” = 3,1 % hinterlegt. Fiir die 6- Phase wird ein Wert von 5?, = 4,9 % berechnet.

Die lineare Fehlpassung (5{ ) wird fiir den gesamten thermokinetischen Zyklus der Simu-
lationskette auf Basis der berechneten Gitterparameter a{ nach Gleichung 4.5 berechnet. Als
Vergleichsbasis wird eine aus gemessenen y- und y’- Gitterparametern berechnete Fehlpassung
nach Gleichung 4.5 verwendet (a] und aiyl aus Abb. 5.4, Lit. Tab. C.8). Die Ergebnisse sind in
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Abbildung 5.6a gegeniiber gestellt. Die y’- Fehlpassung 51/ ist fiir die gemessenen und berechne-
ten Gitterparameter nahezu unabhéngig von Auslagerungszeit bzw. Teilchengro3e. Die aus den
berechneten a{ abgeleitete Fehlpassung iiberschitzt die aus gemessenen a{ abgeleiteten Werten
systematisch. Wird in der Berechnung von 517, der minimal und maximal ermittelte Wert fiir a
und af/ aus Abbildung 5.4 beriicksichtigt, variiert 5,7, zwischen Werten < 0,1 % und > 1 %. Die
prozentuale Abweichung von 51/ wird gegeniiber der geringen Streuung von a?, signifikant gro-
Ber, weshalb die Gitterparameter mit einer sehr hohen Genauigkeit bekannt sein miissen.

Die y”- Fehlpassung 61.7" wird aus der berechneten y”’- PartikelgroBe, der grolenabhingigen
Funktion vom y”'- Gitterparameter af// und dem berechneten y- Gitterparameter nach Gleichung
4.5 bestimmt (siehe Abb. 5.7a). Die berechnete Fehlpassung steigt fiir die agﬁ— Achse von ca.
2,3 % bei der Keimbildung auf 3,5 % im ausgelagerten Zustand an und fallt von 0,55 % auf 0,35 %

. " . . . . .
fiir die a(yl=2)' Achse im gleichen Intervall ab. Die aus gemessenen Gitterparametern abgeleitete
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Abbildung 5.6: Fehlpassung 51.7/ und Gitterverzerrung e der y’-Phase fiir berechneten Auslage-

i
rungsversuch (Details in Anhang D.5), Datenpunkte aus gemessenen Gitterparametern (vgl. Abb.
5.4) iiber GI. 4.5 und 4.6 abgeleitet

Fehlpassung nach Gleichung 4.5 zeigt einen vergleichbaren Verlauf.

Die Gitterverzerrung (e{ ) wird fiir die y’- Phase nach Gleichung 4.6 aus 517, und fiir die y”'-
Phase nach Gleichung 4.6 aus 6?” und « fiir den gesamten Warmebehandlungszyklus berechnet.
eiy’ verhilt sich analog zur Fehlpassung 61.?, und ist isotrop um die y’- Teilchen in einer Hohe
von ca. 0,2 % verteilt (siche Abb. 5.6b). Die vergleichenden Datenpunkte werden aus gemes-
senen Gitterparametern aus Abbildung 5.4 nach Gleichung 4.6 abgeleitet und sind mit 0,1 %
bis 0,2 % etwas niedriger als die berechneten Werte. Es ist ersichtlich, dass die Genauigkeit der
berechneten Phasenchemie und der Gitterparameter entscheidend fiir die Berechnung der fes-
tigkeitsrelevanten Gitterverzerrung ist. Kleinste Abweichungen im Gitterparameter verursachen

. / . . .
eine Schwankung von €/ um Faktor zwei bis drei.
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Fiir die y”'- Phase muss die GroBenabhingigkeit des Formfaktors und des Gitterparameters be-
riicksichtigt werden. e?” ist aufgrund der Kristallstruktur und richtungsabhéngigen Fehlpassung
anisotrop. Fiir die agn— Achse steigt der Wert von ca. 1,5 % auf 3,4 % fiir Ausscheidungsgrof3en
von 0 nm bis ca. 120 nm (sieche Abb. 5.7b). Fiir die a(y;;z)— Achse fillt der Wert von ca. 0,47 % auf
0,3 %. Hieraus resultiert das tetragonale Verzerrungsfeld um die Ausscheidungen, bei dem die

4,5 r . 4,0
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Abbildung 5.7: Fehlpassung 5{ und Gitterverzerrung 5{ der y”’-Phase fiir berechneten Auslagerungs-
versuch (Details in Anhang D.5), Datenpunkte mit Formfaktor k als f(D,) und gemessenen Git-
terparametern (vgl. Abb. 5.4) iiber GI. 4.5 und 4.7 abgeleitet bzw. Messdaten nach [SMB92]

Spitzen der Partikel nahezu verzerrungsfrei sind. Dieses inhomogene Verzerrungsfeld steuert die
Morphologieausbildung. Der grof3enabhingige 6§H— Verlauf kann das experimentell beobachte-
te Verhalten gut abbilden. Die aus gemessenen Gitterparametern bei Slama et al. abgeleitete
Gitterverzerrung wird gut beschrieben [SSC97, SA00]. Die bei Sundararaman et al. gemessene
Gitterverzerrung ist nur fiir sehr kurze Auslagerungszeiten geringer [SMB92]. Der bei Oblak
et al. angegebene Wert von 2,8 % im ausgelagerten Zustand, stimmt mit dem berechneten Wert
tiberein [OPD74a]. Werden die groBenabhingigen Gitterparameter nicht beriicksichtigt und die
Gitterverzerrung mit einer konstanten Fehlpassung berechnet, ist 7" lediglich vom Formfaktor &
abhingig. Die Abhiingigkeit der Gitterverzerrung von der Teilchengrofle bzw. Auslagerungszeit
wird geringer. Beispielhaft sind in Abbildung 5.7b zwei Kurven fiir die minimale und maximale

aus Messdaten ermittelte Fehlpassung dargestellt. Ohne die Beriicksichtigung von « ist siy’ im

gesamten Auslagerungsprozess konstant.

5.2.5 Elastische Konstanten

Der temperaturabhingige isotrope E-Modul und die Querkontraktionszahl v der Legierung wer-
den in der Thermokinetiksimulation fiir die Berechnung der Verformungsenergie AG, benétigt.
Werte bei 20 °C sind E = 200 GPa und v = 0, 33 [GZ92]. Die Temperaturabhédngigkeit ist im
Anhang in Abbildung C.1 dargestellt.
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Fiir die Festigkeitsberechnung werden die temperaturabhingigen Schubmoduln der y-, y’- Pha-
sen aus publizierten Daten von Einkristallabgiissen des CMSX4 abgeleitet [HSHB96, SKGO1].
Die verwendeten Werte in der < 110 >- Gleitrichtung betragen bei 20 °C GLO = 66,5 GPa und
Gﬁo = 59 GPa. Die Temperaturabhéingigkeit ist im Anhang in Abbildung C.1 dargestellt.

Fiir die y”- Phase konnten keine Daten ermittelt werden. Es existieren Vergleichsdaten fiir die

Ni, V- Phase (ebenfalls DO,,-Struktur) mit einem gemessenen Schubmodul von 65 GPa [FHV92].
Der Einfluss der chemischen Unterschiede zwischen den Phasen kann nicht bewertet werden.

Polykristallines Vanadium hat aber gegeniiber Niob um ca. 20 % hohere elastische Eigenschaf-

"
110

iberschitzt wird und eine Obergrenze darstellt.

ten. Als erste Ndherung wird G, . = 65 GPa verwendet, wodurch der Schubmodul vermutlich

5.2.6 Ausscheidungsabhingigkeit der Versetzungslinienspannung

Fiir die Berechnung der Ausscheidungshértung wird die Versetzungslinienspannung €(®) be-
notigt. Q(®P) ist vom Partikelabstand der Ausscheidungen abhéngig und dndert sich folglich
wihrend des Auslagerungsprozesses. Der Einfluss des Ausscheidungszustandes wird tiber r
in Gleichung 4.15 beriicksichtigt (vgl. Kap. 4.1.5). Diese wirmebehandlungsabhingige Ande-
rung der Versetzungslinienspannung €2(®) und des in Gleichung 4.15 entscheidenden Faktors
In(r,,/r;) wird in Abbildung 5.8 fiir einen berechneten isothermen Auslagerungsprozess bei
750 °C gezeigt (Details sieche Anhang D.5). Beide GroBen werden iiber den sich in der Wirme-

behandlung dndernden y”- Durchmesser D, aufgetragen. Abbildung 5.8a veranschaulicht den

DJZ y"- Phase in nm

(a) Einfluss r; auf In(ry/r;)
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(b) berechnete Q(®),, fiir y, =120 °

Abbildung 5.8: Wirmebehandlungsabhingige Anderung von (a) dem auslagerungsabhingigen Fak-
tor In(ry/r;) zur Berechnung von Q(®) mit variiertem Kernradius der Versetzung r; und (b) der
Linienspannung Q(®) einer Schrauben- und Stufenversetzung sowie deren Mittelwert gegeniiber
dem sonst konstant angenommenen Wert von 0, 5Gb* mit berechnetem #uBeren Versetzungsra-
dius r, bei einem Kriimmungswinkel der Versetzung y, = 120 °
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Einfluss des angenommenen inneren Kernradius der Versetzung r; auf den Faktor In(r ,,/r;) fiir
den aus dem berechneten Partikelabstand abgeleiteten dulleren Versetzungsradius r, . Im Be-
reich der maximalen Ausscheidungshirtung (D, = 20 —40nm) liegt der Wert zwischen 4,0 und
4.,6. Dies ist in Ubereinstimmung mit dem von Ardell publizierten Wert von ca. 4,0 [Ard85].
Abbildung 5.8b zeigt die Anderung der Versetzungslinienspannung wihrend des Auslagerungs-
prozesses fiir die einzelnen Versetzungstypen fiir einen Kriimmungswinkel der Versetzung y,
von > 120 °. Diese Abhingigkeit wird tiber Fouw erreicht, welcher sich aus den berechneten fy,,,
Dy, k, L, ableitet. Die Wahl des Anteils der Stufenversetzung Ag,, ;. bestimmt die Lage von
(mix) zwischen (0) und €(x /2). Fiir folgende Berechnungen werden r; = 2b und der Anteil
der Stufenversetzungen auf 50 % (Ag,, ., = 0,5) gesetzt.

5.2.7 Verwendete Werte fiir die Gitterenergien der y’- und y”’- Phase

Dieses Kapitel fasst die fiir die Simulation benétigten und gewihlten Gitterenergien der y’- und
y"'- Phase zusammen. Die Grenzflichenenergie wird mit MatCalc® berechnet fiir die Antiphasen-

grenzenergie und Stapelfehler- Energie konnen nur Daten aus der Literatur abgeleitet werden.

Die Grenzflichenenergie- Energie (y;,) wird basierend auf dem Modell der gebrochenen
Bindungen temperaturabhiingig mit MatCalc® berechnet. Auf die berechnete Grenzflichenener-
gie im Keimbildungsstadium der y’- und y”'- Phase wird in Kapitel 5.5.1 niher eingegangen, da
fiir die Ausscheidungsbildung die Korrekturfunktion ;. in Abhéngigkeit von T}, beriicksichtigt
werden muss.

Die berechnete yé  ist fiir beide Phasen zwischen 20 °C und 800 °C in Abbildung 5.9a dar-
gestellt. Der prozentuale Abfall von y ist in diesem Temperaturbereich mit dem Abfall der
elastischen Konstanten vergleichbar, wobei yg/; geringfiigig hoher ist. Modellanalysen von Ko-
zeschnik et al. bescheinigen dem Modell allgemein eine Genauigkeit von ca. +£20 % iiber einen
sehr weiten Legierungsbereich fiir unterschiedliche Kristallsysteme [KS09, SK10]. Fiir die Fes-
tigkeitsberechnung ist y im ausgelagerten Zustand mit 0,2 J/m? und 0,22 J/m? fiir die y’- und
y"'- Phase bei 20 °C relevant.

Die Antiphasengrenz- Energie (y,,,) wird fiir beide Phasen aus Literaturdaten abgeleitet.

Fiir die y’- Phase werden bei Crudden et al. in der {111 }- Ebene eine Vielzahl an experimentell
und simulativ ermittelte Werte zwischen 0,15 J/m? und 0,25 J/m? angegeben [CMW™* 14]. Diese
Daten und vergleichende ab initio Rechnungen verdeutlichen den Einfluss der Legierungsele-
mente und zeigen bspw. fiir Nb, Ti und Ta einen erhohenden Effekt. Bei Rosengaard et al. werden
Werte zwischen 0,17 J/m? und 0,24 J/m? fiir die Ni;Al- Phase angegeben [RS94]. Fiir die y’-

Phase in IN718 wird aus diesem Datenpool ein mittlerer Wert von yZPG = 0,2 J/m? bei 20 °C
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fiir die Festigkeitsberechnung abgeleitet. Die Abhéngigkeit von der Temperatur kann nicht dar-
gestellt werden.

Fiir die y”- Phase in IN718 sind kaum Daten verfiigbar. Untersuchungen von Rosengaard et
al. und Francois et al. dokumentieren eine starke Richtungs- und Temperaturabhédngigkeit der
APG- Energie in der DO,, am Beispiel der Ni; V- Phase [RS94, FHVO92]. Francois et al. ermittelt
Werte bei 800 °C und 600 °C von 0,1 +0,02 J/m? und 0,177 +0,03 J/m? fiir die Aufspaltung
von Versetzungen im Gleitsystem (111)[110] [FHV92]. Fiir die Aufspaltung von Versetzungen
im Gleitsystem (111)[101] sowie (111)[011] werden Werte von 0,04 +0, 004 J/m? bei 680 °C
angegeben [FHV92]. Die Berechnungen von Rosengaard et al. liefern vergleichbare Ergebnisse
[RS94]. Khanta et al. dokumentiert einen Unterschied von ca. 30 % zwischen dem Gleitsys-
tem (111)[110] und dem Gleitsystem (111)[101] sowie (111)[011] in der DO,, Kristallstruktur
[KVPI2]. Lediglich Oblak et al. leitet aus Versetzungskonfigurationen eine APG- Energie von
0,296 J/m? bei 20 °C fiir die y”- Phase in IN718 ab, ohne dabei zwischen Gleitsystemen zu
unterscheiden [OPD74a]. Die Daten von Oblak et al., Francois et al. und die Abschétzung iiber
den Abschlagfaktor von Khanta et al. sind in Abbildung 5.9b vergleichend dargestellt und bilden

die Datengrundlage fiir die Berechnung. Die im Festigkeitsmodell verwendeten Werte bei 20 °C
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0.20} L 040f | v [110] [FHVO2]
NE = O [101] [FHV92]
S 015 = 0,30%\:”‘: |- - - [110] Fit
= R /‘ UL et [101] Fit
CBOIOf gozo ~-‘f(f/”_ - iy
ka S S S S R
005 . |——7"—Phase 0,10 o ovivr i T T R
=== 17— Phase o
0’00 n n n n n n n 0’00 n n n n n n n n
0 100 200 300 400 500 600 700 800 0 100 200 300 400 500 600 700 800 900
Temperatur in °C Temperatur in °C
(a) ygp fiir y’- und y”’- Phase (b) y 4 pg der DO,y bzw. y’- Phase

Abbildung 5.9: (a) berechnete y; der y’- und y”’- Phase im ausgelagerten Zustand, (b) verwendete
Y apg der y”- Phase in der Festigkeitsberechnung nach [OPD74a, FHV92, KVP92]

sind fiir das Gleitsystem (111)[110] 0,296 J/m? und fiir die beiden Gleitsysteme (111)[101] so-
wie (111)[011] 0,2 J/m?. Die gezielte Unterscheidung wird im Festigkeitsmodell iiber Gleichung
4.48 und 4.49 bzw. 4.51 und 4.52 realisiert. Aufgrund der begrenzten Datenlage fiir die APG-

Energie ist diese GroBe zu diskutieren (siehe Kap. 6.1).

Die Stapelfehler- Energie (yg,) wird fiir y,y’ und y” aus Literaturdaten abgeleitet. Fiir die
Matrix wird von Sundararaman et al. ein Wert von 0,075 J/m? und von Pineau ein Wert von
0,05 J/m? angegeben [FP77, SMB88a]. Fiir die Berechnung wird yg F mit 0,075 J/m? verwendet.
Fiir die y’- Phase werden bei Reed Werte zwischen 0,01 und 0,07 J/m?, bei Roosengaard et al.
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Werte zwischen 0,04 J/m? und 0,06 J/m? angegeben [RS94, Ree06]. Fiir die Berechnung wird
yg,lF mit 0,05 J/m? verwendet.

Fiir die y”- Phase werden Werte zwischen 0,02 und 0,03 J/ m? aus dem Vergleich mit der Ni; V-
Phase abgeleitet [SMB88a, FHV92, RS94]. Fiir die Berechnung wird yg/; mit 0,025 J /m? an-

gesetzt.

5.2.8 Validierung von Datenbanken und Phasengleichgewicht fiir IN718

Die beiden von MatCalc® bereitgestellten Datenbanken (mc-ni-s06.tdb und mc-ni-s03.ddb) bil-
den die Grundlage der Phasenkinetiksimulation, deren Bewertung ein wichtiger initialer Schritt
der Modellierung ist. Die Validierung erfolgt anhand von Literaturdaten.

Die richtige Abbildung des thermodynamischen Gleichgewichtszustands bzgl. Temperaturab-
hingigkeit, Phasenanteil, Phasenchemie, T, , T's, T's,, mit der mc-ni-s06.tdb ist die entscheidende
Grundlage fiir die Berechnung der Keimbildungs- und Wachstumsprozesse. In der Validierung
ist zu beriicksichtigen, dass ein idealer, chemisch homogener Zustand der Simulation mit einem
wirmebehandlungsabhiingigen, teilweise seigerungsbehafteten, realen Werkstoffzustand vergli-
chen wird. Die starke Wechselwirkung zwischen den drei Ausscheidungsphasen y’, y” und &
und die Abhiingigkeit dieser Phasen von den Elementen Nb, Ti und Al erschwert die Analyse.
Die Analyse der berechneten Phasenchemie zeigt im Vergleich zu gemessenen Werten, dass in
der Simulation die Hauptelemente der Phasen und damit die wesentlichen Unterschiede zwi-
schen den Phasen mit einer Abweichung von < 10% berechnet werden konnen. In Abbildung
5.10a ist der simulierte Elementanteil in der Phase iiber dem mittleren experimentell ermittelten
Wert im ausgelagerten Zustand aufgetragen. Die Matrix besteht hauptsichlich aus Ni, Fe und
Cr, die y”- und 6- Phase aus Ni, Nb und Ti und die y’- Phase aus Ni und Al, Ti und Nb. Die
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Abbildung 5.10: (a) mittlere berechnete Elementgehalt gegeniiber gemessenem und (b) Verteilungs-
koeffizienten k;,, der Elemente je Phase, berechnete Werte fiir T > 400 °C, Literaturdaten im
Anhang C.4
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iibrigen Elemente mit einem geringen Anteil in der y- und y”'- Phase werden gut abgebildet. In
der y’- Phase wird der Anteile von Cr, Fe, Mo iiberschitzt. In der §- Phase wird der Anteile von
Cr, Fe, Mo unterschitzt. Die Defizite beziiglich der Karbide und Laves- Phase sind fiir die Pha-
senkinetik nicht relevant und ausreichend genau fiir die Analyse des Erstarrungsverhaltens. Die
Rohdaten sind im Anhang C.4 aufgelistet. Eine temperaturabhéngige Darstellung fiir die Phasen
ist im Anhang in Abbildung D.1 erginzt.

Eine weitere Moglichkeit die Chemie der Phasen zu analysieren und die Datenbank zu validie-

ren stellt der Verteilungskoeffizient (k,,) dar, welcher die Loslichkeit eines jeden Elementes

JIY
in den Ausscheidungsphasen der Legier/ung beschreibt. Der Verteilungskoeffizient ist der Quo-
tient aus dem Elementanteil in der Ausscheidung j und der y- Matrix. Die Loslichkeit ist fiir
k;;, > 11inder Ausscheidung und fiir k;, < I in der y- Matrix groBer. Fiir k; , = 1 besteht eine
vergleichbare Loslichkeit der Elemente in Ausscheidung und Matrix. Die Verteilungskoeffizi-
j/,) fir IN819 werden in Abbildung 5.10b fiir die drei Ausscheidungsphasen y’, y” und

o dargestellt. Neben der phasenspezifischen Loslichkeit der Elemente wird auch die Streuung

enten (k

der experimentell bestimmten bzw. temperaturabhéingig simulierten Daten deutlich. In dem fiir
die Thermokinetik relevanten Temperaturbereich oberhalb von 400 °C kann die Simulation die
Phasenchemie abbilden. Lediglich die Anteile der Ausscheidungsbildner (Nb, Ti, Al) sind in der
Matrix sehr gering bzw. nicht vorhandenen, woraus die sehr hohen Verteilungskoeffizienten k;,,
resultieren (Werte auf max. 100 begrenzt). Unterhalb von 400 °C zeigt die Datenbank Defizite
gegeniiber den Messwerten auf (vgl. Anhang Abb. D.1). In der y-, y’- und 6- Phase fallen die Nb-
, Ti- und Al- Anteile ab. Der Mo- Anteil sinkt in der y- Phase und steigt in der y’- und 6- Phase
stark an. In der Kinetikrechnung fiihrt dies zu kleinen Fluktuationen von Chemie, Phasenanteil
und Partikelradius sowie zur Bildung von sehr feinen Ausscheidungen. In der gekoppelten Fes-
tigkeitsberechnung beeinflusst diese Fluktuation auch die Berechnung der Gitterparameter und
die Mischkristallhdrtung. Diese Variationen begrenzen sich jedoch auf den Abschreckvorgang
fiir T < 400 °C und sind fiir die berechneten, thermokinetischen Zyklen nicht entscheidend. Aus
diesem Grund wird am Ende der Thermokinetikrechnung auf den Abschreckvorgang auf 20 °C
fiir die Berechnung der festigkeitsrelevanten GroBen verzichtet und der Wert bei Auslagerung-
stemperatur verwendet.

Der thermodynamische Gleichgewichtszustand fiir IN718 ist in Abbildung 5.11a dargestellt. Al-
le experimentellen Vergleichsdaten sind im Anhang in den Tabellen C.14 bis C.15 aufgelistet.
Die berechnete Liquidus- und Solidustemperatur entsprechen mit 1350 °C und 1253 °C den ex-
perimentellen Daten nach [Cao05, FRZ10]. Der Solvus der - und y’- Phase kann mit 1030 °C
und 898 °C abgebildet werden. Selbiges gilt fiir die temperaturabhingigen §- und y’- Phasen-
anteile. Die metastabile y”’- Phase kann nur durch die Unterdriickung der thermodynamisch

stabileren 6- Phase im sogenannten metastabilen Gleichgewichtszustand berechnet werden. Im
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Abbildung 5.11: (a) stabiles und metastabiles Phasengleichgewicht von IN718 und (b) berechnete -
und y”’- Solvus im Gleichgewichtszustand abhingig vom Nb- Gehalt (Lit. in Tab. C.12 bis C.15)

dargestellten metastabilen Zustand ist der y”- Solvus mit 975 °C um ca. 25 bis 50 K hoher
als die experimentell angegebenen Werte. Der temperaturabhiingige Phasenanteil ist in Uber-
einstimmung mit Messdaten. Das Verhiltnis zwischen y”- und y’- Phasenanteil liegt zwischen
zwei und drei und entspricht den publizierten Werten. Die Summe beider liegt mit 24 % tiber
der Obergrenze der in der Literatur mit bis zu 20 % angegebenen Werte.

Der Solvus der 6- und y”- Phase ist vom Nb- Gehalt der Legierung abhingig (siche Abb. 5.11b)
und nimmt mit steigendem Nb- Gehalt zu. Der Trend kann in der Simulation fiir beide Phasen
wiedergegeben werden. Der berechnete o- Solvus liegt ca. 25 K iiber dem mittleren experi-
mentellen Wert. Die Bewertung des absoluten Wertes fiir die y”’- Phase ist schwierig, da in der
Literatur ein Streubereich zwischen 900 °C und 950 °C angegeben wird. Im Vergleich dazu ist
der berechnete Solvus ca. 50 K hoher. DTA- Analysen von Niang et al. zeigen allerdings erst
oberhalb dieses angegebenen, metastabilen Solvus eine Phasenauflosung [NVL10]. Dies zeigt,
dass zumindest die Auflosung der y”'- Phase stark von der Phasenkinetik und den beiden anderen
Ausscheidungsphasen abhiingt. Eine abschlieende Bewertung ist erst anhand der thermokine-
tischen Rechnungen mdoglich (siehe Kap. 5.7.2). Fiir den y’- Solvus kann keine Abhzngigkeit
vom Nb- Gehalt festgestellt werden. Hingegen steigt der Solvus geringfiigig mit zunehmenden
Ti- und Al- Gehalten.

Die Mobilitdtsdatenbank (mc-ni-s03.ddb) muss fiir die Beschreibung der Wachstumsprozesse
die temperatur- und zeitabhingige Multikomponentendiffusion erfassen. Die korrekte Abbil-
dung der temperaturabhiingigen Diffusion wird exemplarisch fiir das Hauptelement Ni in Ab-
bildung 5.12a nachgewiesen. Die Bewertung der Multikomponentendiffusion erfolgt an zwei
unterschiedlichen Diffusionspaaren. In Abbildung 5.12b wird der berechnete Endzustand des
Diffusionspaares LEK94 zu IN718 nach 2 h bei 1100 °C mit Literaturdaten verglichen. Die Er-
gebnisse fiir das Diffusionspaar Rene N4 zu Rene N5 bei 1293 °C fiir 10 h und 100 h sind im
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Anhang in Abbildung D.2 ergiinzt. Es zeigt sich eine sehr gute Ubereinstimmung, so dass davon
ausgegangen werden kann, dass die Elementinteraktion im Diffusionsprozess abgebildet wer-

den kann. Die Diffusionsdaten fiir die geordneten Strukturen (L1,, DO,,) werden in MatCalc®
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Abbildung 5.12: (a) Temperaturabhéngigkeit der Diffusion fiir Ni (Daten aus [J6n95]) und (b) Multi-
komponentendiffusion fiir Diffusionspaar LEK94 - IN718 nach 2 h bei 1100 °C, Lit. aus [MTUO5]

iber einen Abschlagfaktor aus der Matrix abgeleitet. Analysen von Duan und Campbell in den
geordneten Al- Strukturen bestitigen diese um die Hilfte reduzierte Diffusionsgeschwindigkeit
[Cam06, Dua07].

Die in Atomsonden und TEM Analysen detektierten geringen Teilchenabsténde fiihren im Wachs-
tumsprozess der Ausscheidung zur Uberlagerung und Interaktion der Diffusionsfelder [BMO91,
ACRC10]. Die dadurch hervorgerufene Interaktion der Diffusionsstrome reduziert die Wachs-
tumsrate. In MatCalc® existiert modellbedingt keine Uberlagerung von Diffusionsfeldern, so-
dass das reduzierte Wachstum nur iiber einen zusitzlichen Korrekturfaktor der Matrixdiffusivi-
tit von 0,75 im Falle vorhandener Ausscheidungen beriicksichtigt wird.

Der thermodynamische Gleichgewichtszustand und das Diffusionsverhalten konnen mit den bei-
den verwendeten Datenbanken fiir die Legierung IN718 dargestellt werden. Sie sind die Grund-

lage fiir die im Folgenden durchgefiihrten thermokinetischen Rechnungen.

5.3 Charakterisierung des Versuchsmaterials

5.3.1 Herstellung und Wirmebehandlung des Gussmaterials

Der IN718 y- Mischkristall (IN718-Matrix-SX) wird als einkristalliner Sonderabguss der
ausscheidungsfreien IN718 y- Matrixzusammensetzung fiir eine gezielte Analyse der Mischkris-
tallhidirtung 7¢¢ und der dafiir verwendeten Berechnungsmodelle hergestellt. Die Matrixchemie
wird iiber Gleichgewichtsrechnungen in MatCalc® ermittelt und ist in Tabelle 5.1 angegeben.

Die berechneten geringen Anteile an Nb, Ti und Al werden zur Sicherstellung des ausschei-
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dungsfreien Zustandes vernachlissigt. Der berechnete Fest- Fliissigiibergang des Gussmaterials
liegt zwischen T'g = 1350 °C und T, = 1389 °C. Der Sonderabguss wird an der Universitéit Bay-
reuth am Lehrstuhl Metallische Werkstoffe in einer Vakuuminduktionsgieanlage aus 99,9%igen
Reinelementen mit einer vorgegebenen < 100 > Kristallorientierung in Probenlidngsachse her-
gestellt. Die Schmelze wird bei ca. 1600 °C mit einem Temperaturgradienten von ca. 4 - 5 K/mm
und einer Abzugsgeschwindigkeit von ca. 3 mm/min abgegossen. Das abgegossene Probenmate-
rial mit den Dimensionen D, = 11 mm und L = 130 mm weist eine Porendichte < 1 % und einen
Primérdendritenarmabstand von ca. 220 um bis 270 um auf (siche Anhang Abb. B.1). Messun-
gen der Elementverteilung zeigen, dass Ni, Fe dendritisch und Cr, Mo interdendritisch seigern
(siche Anhang Abb. B.2). Erstarrungsphasen werden metallografisch nicht detektiert. Fiir eine
chemische Homogenisierung werden die Probenrohlinge in einer Diffusionsgliihung schnell auf
1070 °C aufgeheizt, langsam weiter auf 1200 °C erwirmt, bei dieser Temperatur 25 h gehalten
und langsam auf 20 °C abgekiihlt. Die Temperaturfiihrung inklusive Aufheiz- und Abkiihlraten
sind im Anhang B.3 dargestellt. Nach der Diffusionsgliihung konnen im gedtzten Schliff keine
lokalen Unterschiede mehr detektiert werden. Die realisierte Orientierung der Probenstidbe wird
mit EBSD- Messungen ermittelt (siehe Kap. 5.3.3). Die erreichte Mischkristallfestigkeit wird in
Kapitel 5.6.2 mit den Modellergebnissen verglichen. Im Zugversuch werden alle Gussproben in
Erstarrungsrichtung gepriift. Details zur mechanischen Priifung und zu den Priifdaten sind im
Anhang C.10, C.11 und C.12 beschrieben.

Der Einkristallguss der Legierung IN718 (IN718-SX) wird speziell fiir die Analyse des zu-
sdtzlichen Effektes der Ausscheidungshértung 7z, . zur Mischkristallhdrtung zg¢ hergestellt.
Korngrenzeffekte (7 p) sind fiir den Einkristall nicht relevant. Das Gussmaterial wird bei PCC
Airfoils LCC. in Minerva, Ohio USA hergestellt. Die genauen Abgussbedingungen sind nicht
bekannt. Die vorgegebene Kristallorientierung in Probenldngsachse ist die < 100 > Richtung.
Die vom Hersteller gemessene chemische Zusammensetzung wird in Tabelle 5.1 angegeben.

Das Probenmaterial hat eine Porendichte von < 1 % und einen Dendritenarmabstand von ca.

Tabelle 5.1: Legierungschemie des IN718 Probenmaterials (Minorelemente vernachlissigt)

| in wt% | Ni [ Fe | Cr [ Nb [Mo [ Ti | Al |
IN718-Matrix-SX
Guss der Universitidt Bayreuth | 46,65 | 24,00 | 26,50 | 0,00 | 2,15 | 0,00 | 0,00

Berechnung mit MatCalc® 46,60 | 23,86 | 26,20 | 0,17 | 2,11 | 0,08 | 0,68
IN718-SX

Guss von PCC Airfoils LCC. \ 53,02 \ 18,96 \ 18,59 \ 4,78 \ 2,98 \ 0,84 \ 0,55
IN718-SILM

Pulver von Oerlikon Metco AG | 52,50 | 18,00 | 19,00 | 5,10 | 3,00 | 0,95 | 0,50
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300um (siehe Anhang B.1.2). Der Gusszustand zeigt interdendritische Inseln der Laves- Phase
(£ 50pum) und feine Karbide (C- Gehalt < 0, 05 wt%). Die Reduktion von Seigerungen und Er-
starrungsphasen sowie die gezielte Einstellung des Ausscheidungszustandes erfordern eine drei-
stufige Warmebehandlung. Die Diffusionsgliihung wird an den Gussrohlingen (D, = 19 mm,
L = 230 mm), die Homogenisierung und Auslagerung an den Probenrohlingen (D, = 8 mm,
L = 67 mm) durchgefiihrt. Die Parameter der Diffusionsglithung und Homogenisierung werden
anhand der Ergebnisse in Kapitel 5.4 definiert. Die zweistufige Diffusionsgliihung verhindert
das Anschmelzen von interdendritischem Eutektikum und reduziert die Seigerungen. Es wird
schnell auf 1070 °C aufgeheizt, langsam weiter auf 1150 °C erwirmt, bei dieser Temperatur
15 h gehalten, langsam weiter auf 1200 °C erwidrmt, bei dieser Temperatur 25 h gehalten und
langsam auf 20 °C abgekiihlt. Die anschlieBende Homogenisierung erfolgt bei 1040 °C fiir 0,5 h
mit einer abschliefenden Wasserabschreckung. Dadurch wird fiir die folgende Auslagerung ein
tibersittigter Mischkristall eingestellt. Die Materialzustdnde vor und nach der Wirmebehand-
lung sind im Anhang B.3 gegeniibergestellt. Die Gussseigerungen werden weitestgehend abge-
baut. Uber eine nachfolgende Auslagerung bei 725 °C mit drei unterschiedlichen Haltezeiten
von 2 h (WB-SX-1), 8 h (WB-SX-2) und 32 h (WB-SX-3) wird der Ausscheidungszustand va-
riiert. Die Temperatur und Haltezeiten werden aus den Berechnungsergebnissen der Phasenki-
netik (vgl. Kap. 5.5.3) und Ausscheidungshértung (vgl. Kap. 5.6.4) abgeleitet. Dadurch konnen
die partikelgroenabhingige Festigkeitszu- und abnahme gezielt untersucht werden. Messwerte
und Details der Zyklen sind im Anhang in Abbildung B.7 zusammengestellt. Fiir die Berechnung
der y’- und y”- Ausscheidungskinetik des IN718-SX Materials sind die mittlere Abkiihlrate der
Wasserabschreckung mit -53 K/s und die Aufheizrate auf Auslagerungstemperatur mit 0,55 K/s
entscheidend. Die Vermessung der Ausscheidungen und das entsprechende Vorgehen sind im
Anhang B.2 beschrieben. Der Vergleich der gemessenen Partikelgroen mit den Simulationser-
gebnissen folgt in Kapitel 5.5.3. Im Zugversuch werden alle Gussproben in Erstarrungsrichtung
gepriift. Details zur mechanischen Priifung und zu den Priifdaten sind im Anhang C.10, C.11
und C.13 beschrieben. Die Ergebnisse zur Orientierungsanalyse werden in Kapitel 5.3.3 darge-
stellt. Die Priifergebnisse der wirmebehandlungsabhéngigen Festigkeit werden in Kapitel 5.7.2

mit den Berechnungsergebnissen verglichen.

5.3.2 Herstellung und Wirmebehandlung des SLM-Materials

Das additiv gefertigte Probenmaterial der Legierung IN718 (IN718-SLM) wird speziell fiir die
Analyse der Ausscheidungshértung 7, ., der Feinkornhértung 7, und des Textureinflusses
M hergestellt. Der schichtweise Aufbau aus sehr feinen Schweiflbahnen ermdglicht die Herstel-
lung eines chemisch sehr homogenen Werkstoffes. Dies ist fiir eine homogene Ausscheidungs-

bildung zur Analyse der Ausscheidungshértung Voraussetzung. Die Analyse der Feinkornhir-
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tung und des Textureinflusses auf die Festigkeit sind aufgrund einer gezielten Veridnderung der
Gefiigestruktur durch unterschiedliche SLM- Fertigungsparameter moglich (vgl. Kap. 2.2 und
[PRCA14, CMWA14, MIGFB16a]). Die hierfiir benotigten Fertigungsparameter werden durch
eine Variation der Schliisselparameter der Laserinteraktionszone (Laserleistung, Scangeschwin-
digkeit, Spurabstand und Pulverschichthohe) ermittelt. Dazu werden 28 unterschiedliche Para-
metersitze in zwei vollfaktoriellen Versuchsreihen untersucht und die Defektdichte (Poren +
Anbindungsfehler) an ungeézten Schliffen ausgewertet. Weitere Versuchsdetails sind im An-
hang A.3 beschrieben. Die SchweiBparameter fiir die Fertigung des Probenmaterials werden
aus den Ergebnissen fiir einen konstanten Absenkweg von 40 um abgeleitet. Abbildung 5.13a
zeigt die Bereiche unterschiedlicher Defektdichte bei einer Variation von Laserleistung, Scan-
geschwindigkeit und Spurabstand. Innerhalb des griin markierten Bereiches ist die Defektdichte
< 0,5 %. Steigt die Energiedichte weiter an, besteht die Gefahr einer zunehmenden Schweilwur-
zelporositit (SWP - blauer Bereich). Sinkt die Energiedichte, nimmt die Defektdichte deutlich zu

(gelbe und rote Bereiche). Das Probenmaterial zur Validierung der Ausscheidungs- und Festig-
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Abbildung 5.13: (a) ermitteltes Prozessfenster fiir IN718-SLM mit den beiden ausgewihlten Ferti-
gungsparametern (0), (b) gedtztes Schliffbild fiir Parameter P2

keitssimulation wird mit zwei Parametersitzen an den Grenzen des griin dargestellten sicheren
Prozessfensters hergestellt (sieche Abb. 5.13a). Die beide Parametersidtze P1 und P2 sind in Ta-
belle 5.2 aufgelistet und ermoglichen eine nahezu defektfreie Fertigung. Die lichtmikroskopisch
ermittelte Defektdichte ist fiir beide Fertigungsparameter < 0,15 %. Die feinen Schmelzkontur-
linien des Schichtaufbaus sind nur im Zustand “wie gebaut* sichtbar (siche Abb. 5.13b). Der
ungeitzte Materialzustand l4sst interdendritisches Eutektikum und Laves- Phase erkennen. Im
geidtzten Zustand kann die Dendritenstruktur mit einem mittleren Armabstand von ca. 0,6 um
vermessen werden. Eine Ubersicht der Schliffbilder ist im Anhang B.1.3 zusammengefasst. Die
Ergebnisse der Texturanalyse werden in Kapitel 5.3.4 dargestellt und bestétigen, dass in Abhin-

gigkeit vom Schweillparameter die Gefligestruktur gezielt variiert werden kann. Fiir die Ferti-
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gung wird ein sphérisches IN718 Pulver (Amdry1718) der Firma Oerlikon Metco AG mit einer
mittleren Kérnung von D, =~ 28 um verwendet. Die chemische Zusammensetzung nach Her-
stellerangaben ist in Tabelle 5.1 aufgelistet. Die Probenrohlinge (D, = 8 mm, L = 67 mm)
werden stehend in Aufbaurichtung auf einer SLM- Anlage Typ M280 der Firma eos GmbH bei
der MTU Aero Engines AG gefertigt. Die prozessbedingt notwendige Wiarmebehandlung wird

Tabelle 5.2: IN718-SLM Fertigungsparameter P1 und P2 der beiden Gefiigetypen

| | Leistung | Scangeschwindigkeit | Absenkweg | Spurabstand |

P1| 195W 0,8 m/s 40 pum 70 um
P2 | 295W 0,8 m/s 40 pum 110 um

anhand der Ergebnisse aus den Kapiteln 5.4 und 5.5.3 definiert. Die Spannungsarmgliithung der
Probenrohlinge (980 °C fiir 1 h) muss auf der Bauplattform erfolgen und dient dem Abbau der
aus dem Schweillprozess eingebrachten Eigenspannungen. Danach werden die Proben von der
Bauplattform erodiert. Die anschlieBende Homogenisierung (1040 °C fiir 0,5 h) mit Raschab-
kiihlung im Wasserbad 16st alle Ausscheidungen auf und stellt einen iibersittigten Mischkristall
fiir die folgenden Auslagerungen wie beim IN718-SX Material ein. Um ein Kornwachstum zu
unterbinden, erfolgt die Homogenisierung nur fiir eine kurze Haltezeit [Aza04]. Die fiir die Mo-
dellvalidierung benotigten unterschiedlichen Ausscheidungszustinde werden iiber die folgenden
fiinf Auslagerungen eingestellt: 725 °C fiir 0,35 h (WB-SLM-1), 725 °C fiir 2,5 h (WB-SLM-2),
725 °C fiir 6,5 h (WB-SLM-3), 725 °C fiir 23,5 h (WB-SLM-4) und 750 °C fiir 47,5 h (WB-SLM-
5). Die Vermessung der Ausscheidungen und das Temperaturprofil der Warmebehandlung sind
im Anhang B.2 und B.3 beschrieben. Fiir die Berechnung der y’- und y”’'- Ausscheidungskinetik
des IN718-SLM Materials ist die mittlere Abkiihlrate der Wasserabschreckung mit -53 K/s und
die Aufheizrate auf Auslagerungstemperatur mit 0,55 K/s entscheidend. Im Zugversuch wer-
den alle SLM-Proben in Aufbaurichtung gepriift. Details zur mechanischen Priifung und zu den
Priifdaten sind im Anhang C.10, C.11 und C.14 beschrieben. Ausscheidungskinetik und resul-
tierende Streckgrenze werden in den Kapiteln 5.5.3 und 5.7.2 mit den Berechnungsergebnissen

verglichen.

5.3.3 Orientierung der Einkristallzugproben

Die Orientierung des einkristallinen Versuchsmaterials in Zugrichtung zeigt eine gro3e Streu-
ung im stereografischen Standarddreieck (siehe Abb. 5.14a). Abweichungen von der definierten
< 100 > Richtung resultieren aus den nicht optimierten Gieparametern. Die Orientierung der
einzelnen Probenstidbe sowie das experimentelle Vorgehen sind im Anhang B.5 und B.6 auf-
geschliisselt. Der mittlere Schmidfaktor m, fiir ein, drei bzw. fiinf aktive Gleitsysteme wird in
Abbildung 5.14b verglichen. Fiir Proben deren Orientierung nahe der < 100 > oder < 110 >
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Ecken des Standarddreiecks liegen, ist der Unterschied zwischen i bei einem und fiinf aktiven
Gleitsystemen vernachléssigbar gering. Der resultierende Schubspannungsunterschied ist < 7%
(vgl. Tab. C.20 und C.21). Mit zunehmender Entfernung wird der Unterschied fiir m, grofler
und der resultierende Schubspannungsunterschied steigt auf 12% — 20%. Aus der Unschérfe in
der Bestimmung von m fiir die Zugproben leitet sich der abgeleitete Streubereich von 7, ab.
Dieser muss im Vergleich mit den Berechnungsergebnissen beriicksichtigt oder orientierungs-

spezifisch ausgewertet werden. Die im Anhang B.4 exemplarisch dargestellte Probenoberfliche

B | aktives GS
B3 aktive GS
5 aktive GS ||

100 110 ’ KD KH KO KP KC KL KJ Ml M2 M3 M5
(a) Orientierung der SX- Proben (b) m fiir gewihlte aktive Gleitsysteme (GS)

Abbildung 5.14: Korrelation zw. Orientierung der SX- Proben und m, (a) Position im Standard-
dreieck und (b) Vergleich der mittleren m; fiir ein bis fiinf aktive Gleitsysteme von IN718-SX
(KD-KJ) und IN718-Matrix-SX (M1-5)

und ARAMIS-Messung lassen die Aktivitdt von mehr als einem Gleitsystem vermuten. Eine sys-
tematische Auswertung ist im Rahmen der Arbeit nicht erfolgt. Als gewihlte Ndherung wird der
mittlere Schmidfaktor aus drei aktiven Gleitsystemen verwendet, woraus sich m, zwischen 0,411
und 0,449 ergibt. Die Wahl des mittleren Schmidtfaktors berticksichtigt auBerdem den Einfluss
von potentiellen Fehlkornern, welche durch Oberflichenétzung und EBSD- Messung nicht ganz
ausgeschlossen werden konnen. Fiir die ausscheidungsfreien IN718-Matrix-SX Proben wird nur
das am giinstigsten orientierte Gleitsystem (1GS) fiir die Schubspannungsberechnung beriick-

sichtigt.

5.3.4 Textur der SLM-Zugproben

Das SLM- Material zeigt eine parameterabhiingige kristallografische und morphologische Tex-
tur. Die Unterschiede zwischen beiden Fertigungsparametern (P1, P2) resultieren aus den ge-
wihlten Spurabstinden und Laserleistungen. Die mittels EBSD analysierte Textur beider Pa-
rameter ist fiir den Quer- und Léangsschliff in Abbildung 5.15 dargestellt. Die Aufbaurichtung
ist im Bild gekennzeichnet und entspricht der Zugrichtung. Die umfassenden Ergebnisse der
Texturauswertung sowie das experimentelle Vorgehen sind im Anhang B.5 und B.7 zusammen-

gefasst. Die Morphologieauswertung verdeutlicht, dass fiir beide Fertigungsparameter die Korn-
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A i [ /¥ ey e B P =5
(c) Langsansicht P2-L (d) Queransicht P2-Q

Abbildung 5.15: EBSD- Analyse der SLM- Kornstruktur fiir Fertigungsparameter P1 und P2 in den
Schliffansichten langs in Aufbaurichtung (L) und quer dazu (Q)

form in Aufbaurichtung gestreckt und senkrecht dazu globulitisch ist (siehe Tab. 5.3). Der korn-
flichengewichtete maximale Feret (F,) und das Aspektverhiltnis (A, ) sind in Aufbaurichtung
im Langsschliff fiir P1 mit 335 ym und 4,9 groBer als fiir P2 mit 141 ym und 3,2. Quer zur Auf-
baurichtung im Querschliff ist F, fiir P1 mit 129 um ebenfalls groBer als fiir P2 mit 75 um bei
vergleichbaren A,,. Der maximale Feret (F)) ist der maximale Abstand zweier paralleler Tangen-
ten eines Korns. Die Orientierungsauswertung erfolgt anhand der Orientierungsdichtefunktion
(ODF) in Form der Polfigur und der inversen Polfigur (IPF). Das Material IN718-SLM P1 zeigt
eine scharfe kristallografische Textur mit einer stark ausgeprigten transversalen Anisotropie und
einem Trend zur transversalen Orthotropie (siche Abb. 5.16a). Schwerpunktmifig zeigen die
< 100 > Kristallrichtungen in Aufbaurichtung bzw. Zugrichtung der Probe. Urséchlich dafiir
sind die geringe Schmelzbadtiefe und der folglich flache Winkel zwischen Erstarrungsfrontnor-
malen und Aufbaurichtung. Infolge des geringen Spurabstandes im generativen Aufbau fiihrt
dies zur Ausrichtung der bevorzugten < 100 > Erstarrungsrichtung des Materials in Aufbau-
richtung. Das Material IN718-SLLM P2 zeigt eine weniger scharf ausgeprigte kristallografische
Textur, die ebenfalls transversal orthotrop ist (siehe Abb. 5.16¢c). Der Schwerpunkt liegt eher
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Tabelle 5.3: Feret F,, Aspektverhiltnis A;,, E- Modul und Texturfaktor M fiir 3 und 5 beriicksich-
tigte Gleitsysteme fiir P1 und P2 in beiden Schlifflagen, alle Werte sind kornflichengewichtete
Mittelwerte, vergleichend dazu der mittlere E- Modul der Zugversuche

Parameter | Schliff | F,inym | A, | M(3) | M(5) | E in GPa | E (Exp.) in GPa |

P1 quer 129 1,7 | 2,28 | 2,40 143 161+4,5
ldngs 335 49 | 228 | 243 155 161+4,5
P2 quer 75 1.9 | 2,37 | 2,50 195 209+7,6
ldngs 141 32 235 | 2,48 189 209+7,6

Min:
.12

<001> <011>

(a) ODF von P1-L

(¢) ODF von P2-L (d) IPF von P2-L

Abbildung 5.16: Aus EBSD- Messungen am Langsschliff von IN718-SLM abgeleitete ODF fiir (a)
P1-L und (c) P2-L und IPF in Korrelation mit Isolinien des E-Moduls fiir (b) P1-L und (d) P2-L

in Richtung der < 110 >- Kristallrichtungen bezogen auf die Aufbaurichtung bzw. Zugrich-
tung der Probe. Griinde dafiir sind ein groBer Winkel zwischen Erstarrungsfrontnormalen und
Aufbaurichtung infolge der hohen Schmelzbadtiefe sowie des groen Spurabstandes. Die be-
vorzugte < 100 > Erstarrungsrichtung wird dadurch aus der Aufbaurichtung gekippt, sodass in
Aufbaurichtung die Vielfalt an Orientierungen deutlich zunimmt.

Die Korrelation zwischen gemessener, kristallografischer Textur und richtungsabhéingigen E-
Modul erlaubt die Ermittlung eines kornflaichengewichteten, mittleren E- Moduls der Gefiige
(siche Abb. 5.16b und 5.16d). Der Mittelwert fiir P1 liegt zwischen 142 GPa und 155 GPa, wel-
cher in guter Ubereinstimmung mit dem experimentellen Wert von 161 + 4,5 GPa ist. Fiir P2
wird ein Wert zwischen 189 GPa und 195 GPa ermittelt. Dieser ist geringfiigig niedriger als

der experimentell gemessene Wert von 209 + 7, 6 GPa. Zwischen beiden Gefiigen lisst sich ein
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deutlicher Steifigkeitsunterschied von ca. 20 % - 30 % in der Aufbaurichtung ableiten (sieche Tab.
5.3). Abweichungen zwischen gemessenem und abgeleiteten E- Modulwert konnen sowohl aus
einer zu geringen EBSD- Messdatenstatistik als auch durch Ungenauigkeiten in der E- Modul-
bestimmung aus den Zugversuchen resultieren.

Die Auswertung der EBSD-Daten nach Gleichung 4.64 erlaubt die Ermittlung des kornflachen-
gewichteten Texturfaktors (sieche Anhang Abb. B.14 und B.15). Fiir beide Gefiige unterscheidet
sich der Texturfaktor fiir drei und fiinf aktive Gleitsysteme um < 7 %. Der Texturfaktorunter-
schied zwischen den Parametern P1 und P2 ist < 5 % (siehe Tab. 5.3). Im Falle von drei aktiven
Gleitsystemen ist M = 2,28 fiir P1 und 2,35 fiir P2. Aufgrund der Unschérfe und vereinfachten
Bestimmung des Texturfaktors ist eine Diskussion dieses Parameters in Kontext der Ergebnisse
notwendig.

Der abgeleitete M erméglicht die Umrechnung der Priifspannung in T4es fir das SLM- Materi-
al und damit einen texturbereinigten Vergleich der Versuchs- und Simulationsergebnisse (siehe
Anhang Tab. C.22). Die erreichbare Hohe von 7, ,,, wird tiber die Wirmebehandlung einge-
stellt. Die notwendige Homogenisierung wird in Kapitel 5.4 und die Phasenkinetik in Kapitel
5.5 beschrieben.

5.4 Erstarrungsverhalten und Homogenisierung von IN718

Die folgenden Betrachtungen dienen zur Abschitzung von Erstarrungsstruktur, Elementsegre-
gation, Erstarrungsabfolge und Stabilitit von Erstarrungsphasen. Basierend auf diesen Ergeb-
nissen werden die notwendigen Wiarmebehandlungsschritte zur Homogenisierung definiert.

Die Erstarrung in planarer, zellularer, dendritischer und dendritisch-globulitischer Form wird
von VT und v des jeweiligen Herstellprozesses gesteuert. Die Zonen der einzelnen Erstarrungs-
formen werden aus den Daten der Nickelbasis Legierung SRR99 und IN939 abgeleitet. Sie
sind in Abbildung 5.17 dargestellt [SEV99]. Im Bereich der dendritischen Erstarrung wird der
Dendritenarmabstand A, nach Gleichung 2.1 berechnet. Fiir die Abkiihlbedingungen des SLM-
Prozesses ergibt sich ein 1, = 0,6 + 0,3 ym, welches durch Schliffbilder der feinen epitaktisch
wachsenden Dendritenstruktur bestitigt wird (sieche Abb. 5.20a und B.5b). Im Vergleich mit
publizierten Daten fiir den SEBM- Prozess, dessen VT um ca. Faktor 1000 geringer ist bei dhn-
licher v, liefert Gleichung 2.1 auch ein plausibles Ergebnis mit A, = 9 + 5 yum [SMS*12]. Die
deutlich langsameren Erstarrungsbedingungen fiir die IN718-Matrix-SX und IN718-SX Mate-
rialien erzeugen eine noch grobere Dendritenstruktur mit A, = 250 + 50 um, welche ebenfalls
mit den gemessenen Werten vergleichbar ist (vgl. Kap. 5.3.1). Der ermittelte Dendritenarmab-
stand definiert die rdaumliche Ausdehnung der Segregation. Diese, sich einstellende, chemische

Inhomogenitit im Material ist fiir die Bildung der Phasen im Erstarrungsprozess verantwortlich.
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Abbildung 5.17: Erstarrungsstruktur fiir IN718 im VT-v- Diagramm, Zonen A bis D abgeleitet von
SRR99 und IN939 aus [SEV99]

Die Segregation wird mit der Scheil- Gleichung 4.27 und dem MatCalc® Modell berechnet und
mit publizierten Messdaten verglichen. Fiir die Vergleichbarkeit werden die Messdaten auf den
jeweiligen Messweg zwischen dem Dendritenkern und der interdendritischen Zone normiert und
die Modellergebnisse iiber den Festphasenanteil aufgetragen. Abbildung 5.18a stellt am Bei-
spielelement Nb die Modellergebnisse den Messdaten gegeniiber. Die iibrigen Elemente sind
im Anhang in Abbildung D.3 ergiinzt. Publizierte Daten von Stro8ner und Parimi et al. zei-
gen fiir das SLM- Material, dass trotz Rascherstarrung auch eine starke Anreicherung von Nb
mit ca. 10 wt% in der interdendritischen Zone gemessen werden kann [PRCA14, Str15]. Fiir
den Gusszustand steigt die interdendritische Nb- Konzentrationen auf iiber 15 wt% an, wobei
Werte > 20 wt% Messpunkten in bzw. nahe der Laves- Phase entsprechen [KCH*89, CRJ*09,

PRCA14]. Die in der Literatur gemessene Elementverteilung kann mit dem Scheil- Modell und
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Abbildung 5.18: (a) Nb- Segregation zw. Dendrit und Interdendrit: normiert auf Messldnge im
Experiment und y- Festphasenanteil in der Simulation, (b) Erstarrungsabfolge IN718 berechnet
mit MatCalc® gegeniiber Literaturdaten nach [CWPT88, KCH*89, CKHR89, GZ92, MMY*94,

KDY*04, Cao05, MSW*11, WGZ*12]

den Seigerungskoeffizienten aus Tabelle C.19 abgebildet werden. Der mit MatCalc® berechnete
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Verlauf kann den Trend darstellen, verzeichnet aber einen flacheren Verlauf bei einem insgesamt
etwas hoheren Niveau.

Die Kopplung der CALPHAD- Methode mit dem Scheil- Modell erméglicht in MatCalc® die
Berechnung eines idealisierten Erstarrungsprozesses, anhand dessen die Phasenbildung, die Pha-
senbildungstemperatur sowie der Anschmelzpunkt der erstarrten Legierung untersucht werden
konnen. Das Berechnungsergebnis ist in Abbildung 5.18b dargestellt. Die Erstarrungsabfolge fiir
IN718, die Bildungstemperatur der einzelnen Phasen sowie der abfallende Fliissigphasenanteil
konnen von diesem einfachen Modell abgebildet werden. Der Absolutwert des Fliissigphasen-
anteils wird im Modell iiberschitzt. Der berechnete Laves- Phasenanteil wird im Vergleich mit
dem "wie gebauten® Zustand des IN718-SLLM Materials, fiir den ein Anteil von ca. 10 % bis 16 %
ermittelt wird, unterschitzt (siche Abb. 5.19b). Aufgrund der stufenweisen Iteration im Modell
kann der Erstarrungsvorgang ab 3 % bis 5 % Restschmelze als beendet betrachtet werden. Hieraus
ergibt sich eine Anschmelztemperatur zwischen 1100 °C und 1140 °C. Die Bildungstemperatur
der Laves- und der 6- Phase werden vom Modell mit T;{;”“ = 1190 °C und Tgol = 1140 °C
erfasst. Die reale Anschmelztemperatur des Materiales wird experimentell zwischen T SLO‘}”“ und
Tgol angegeben [KCH*89, CKHR89, Rad89]. Hieraus kann ein Erstarrungsintervall von 160 K
bis maximal 210 K abgeleitet werden. Letzterer Wert entspricht einem berechneten Wert bei ca.
5 % Restschmelze. Gegeniiber dem Gleichgewichtszustand wird deutlich, dass im erstarrten Zu-
stand die Anschmelztemperatur des Materials deutlich niedriger ist. Dieser niedrigere Solidus
wird in der Homogenisierungsgliihung beriicksichtigt, um etwaige interdendritische Anschmel-
zungen zu vermeiden.

Nie et al. und Manikandan et al. dokumentieren eine Abhéngigkeit des Segregationsgrades und
der Phasenbildung von VT und v im Erstarrungsprozess, welche von den verwendeten Model-
len nicht abgebildet werden kdnnen [NOL14, MSPK14, MSPK15]. Der Einfluss eines unter-
schiedlich hohen interdendritischen Nb- Gehaltes auf den Phasenanteil und die Stabilitéit der
Laves- Phase wird anhand von Gleichgewichtsrechnungen vereinfacht untersucht. Fiir vier che-
mische Zusammensetzungen, welche sich fiir einen Festphasenanteil zwischen 60 % und 95 %
aus dem berechneten Scheilprofil nach Abbildung 5.18a ableiten, sind in Abbildung 5.19a der
Fliissigphasen-, Laves- und §- Anteil iiber der Temperatur dargestellt. Mit fallendem Nb- Ge-
halt sinken der Solvus und Phasenanteil der Laves- Phase. Der Solidus der Schmelze sowie der
Solvus der 6- Phase hingegen steigen. Fiir Nb < 5,5 wt% ist die Laves- Phase thermodynamisch
nicht mehr stabil. Weiterhin wird deutlich, dass die Bildung der 6- Phase die Laves- Phase ther-
modynamisch destabilisiert und diese sich ab einem Nb-Gehalt < 10 wt% auflost. Hieraus lésst
sich ableiten, dass der iiber die Erstarrungsbedingungen eingestellte Segregationsgrad die Aus-
bildung der Phasen steuert.

Zielstellung der Homogenisierung ist eine Beseitigung der Einfliisse von Herstellprozess und
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Abbildung 5.19: (a) Abhingigkeit des Phasengleichgewichtes vom Segregationsgrad, berechnet fiir
die aus dem Scheil-Modell abgeleitete Chemie fiir einen Festanteil zwischen 60 % und 95 %,
(b) Auswertung des Laves- Phasenanteils im Zustand “wie gebaut*“(Originalbild aus Dissertation
StroBner [Str15])

Erstarrungszustand fiir einen homogenen Ausscheidungszustand. Da Berechnungen mit Restse-
gregation eine nicht realisierte lokale Auflosung des Materials erfordern, ist eine hohe chemische
Homogenitit fiir das Kinetik- und Festigkeitsmodell Voraussetzung. Auflerdem ermoglicht ein
homogener Materialzustand eine valide experimentelle Vergleichbarkeit zwischen IN718-SX,
IN718-SLM und den einzelnen Festigkeitsmechanismen. Die hierfiir notwendigen Parameter
Temperatur und Zeit werden aus 1D Diffusionsrechnungen abgeleitet. Es wird mit 6 K/min auf
Homogenisierungs- bzw. Spannungsarmgliihtemperatur aufgeheizt und der Diffusionsausgleich
fiir die gewihlte Haltezeit berechnet.

Die Diffusionsrechnungen fiir das SLM- Material zeigen bei einem Dendritenarmabstand von
0,68 um, dass der Segregationsabbau schon wihrend des Aufheizens zwischen 600 °C und
850 °C erfolgt. Dies ist aufgrund der kurzen Diffusionswege in der sehr feinen Dendritenstruktur
moglich (vgl. Abb. 5.20a). Nach 0,5 h bei 980 °C kann von einem vollstindigen Diffusionsaus-
gleich ausgegangen werden. Die Ergebnisse fiir Nb sind in Abbildung 5.20b und fiir die iibrigen
Elemente im Anhang in Abbildung D.4 dargestellt. Die Schliffbilder vor und nach der Wirmebe-
handlung sind vergleichend im Anhang in Abbildung B.4 dargestellt. Die gewéhlte Temperatur
und Zeit ergibt sich aus Besonderheiten des SLM- Materials, auf die am Ende des Kapitels noch
eingegangen wird.

Das IN718-SX Gussmaterial weist im Gusszustand deutlich groere Dendritenarmabstinde auf
(sieche Anhang Abb. B.3). Der Einfluss des zunehmenden Dendritenarmabstandes auf die Ho-
mogenisierbarkeit im Vergleich zur SLM- Struktur ist in Abbildung 5.21a anhand des Elementes
Nb gezeigt. Fiir A, > 6,8 um kann die Segregation bei 980 °C fiir 0,5 h nicht mehr abgebaut
werden. Als Kenngrofe der Restsegregation wird der Quotient aus maximalem und minimalem
Nb- Gehalt zwischen Interdendrit (ID) und Dendrit (D) eingefiihrt (sieche Abb. 5.21b). Wie in
Abbildung 5.21b erkennbar, werden selbst nach 10 h Gliihzeit bei 980 °C die Seigerungen nur
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Abbildung 5.20: (a) gemessene Dendritenstruktur im Zustand "wie gebaut", (b) Diffusionsrechnung
fiir IN718-SLM bei 980 °C fiir 0,5 h dargestellt fiir Nb mit (D) Dendrit und (ID) Interdendrit

fiir 4;, < 20 pum abgebaut. Folglich kann fiir das Gussmaterial die Segregation nur durch eine
modifizierte Wiarmebehandlung abgebaut werden, welche an den Gussrohlingen zweistufig bei
1150 °C fiir 15 h und anschlieBend bei 1200 °C fiir 25 h erfolgt. Der erreichte Grad an Restse-
gregation ist im Vergleich zum SLM- Material in Abbildung 5.21b dargestellt. Die erste Stufe
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Abbildung 5.21: (a) Seigerungsabbau bei 980 °C fiir 0,5 h fiir A, von 0,68 um bis 680 um, (b)
Einfluss von 4, und Haltezeit auf die Restsegregation mit dem Vergleich zw. IN718-SLM und
IN718-SX

vermeidet interdendritische Anschmelzungen und erhoht den Solidus durch einen Diffusionsaus-
gleich. AnschlieBend kann die Prozesstemperatur auf 1200 °C fiir eine schnelle und maximale
Homogenisierung angehoben werden. Das Ergebnis der Diffusionsrechnung mit einem mittle-
ren Dendritenarmabstand von 350 ym ist im Anhang in Abbildung D.5 dargestellt und zeigt
nach insgesamt 40 h einen guten Seigerungsabbau. Der Schliffbildvergleich des Gussmaterials
vor und nach der Homogenisierung ist im Anhang in Abbildung B.3 ergénzt und bestitigt die

Simulationsergebnisse.
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Die Besonderheit fiir das SLM- Material resultiert aus dem Herstellprozess. Aufgrund der
hohen Eigenspannungen, welche sich aus dem Schwei3prozess ergeben, muss in einem ersten
Schritt eine Spannungsarmglithung auf der Bauplattform erfolgen. Eine Glithung bei 950 °C fiir
1 h zeigt in Schliffbildern einen sehr hohen 4- Anteil in interdendritischen Bereichen im Korn
und an der Korngrenze (siche Abb. 5.22a). Dieser betrdgt gemil einer Gleichgewichtsrechnung
ca. 8 % bis 10 %. Die Laves- Phase ist aufgelost. Diese Phasenumwandlung tritt laut Stréner et
al. mit reduziertem - Anteil auch schon bei einer Glithung von 800 °C fiir 0,25 h auf [Str15]. Ein

30 um

0
(a) SLM nach 950°C-1h (b) SLM nach 980°C - 1 h (¢) SLM nach 1040°C-0,5h

Abbildung 5.22: Spannungsarmglithung von IN718-SLM bei (a) 950 °C fiir 1h mit hohem - An-
teil an der Korngrenze und im Korn, (b) nach 980 °C fiir 1h mit reduziertem - Anteil an der
Korngrenze und im Korn, (c) ausscheidungsfrei nach Homogenisierung bei 1040 °C fiir 0,5h

hoher 6- Anteil im Korn ist fiir schlechte Kriech- und Kerbschlageigenschaften sowie beschleu-
nigte Uberalterung bei Einsatztemperaturen oberhalb von 600 °C verantwortlich (vgl. hierzu
[MSG96, SGR08, CRJT09, BB88, BBC89, GZ92, Aza04]). AuBBerdem wird der Ausscheidungs-
bildner Nb in der 6- Phase gebunden. Dem gegeniiber steht der positive, korngrenzpinnende Ef-
fekt der o- Phase, welcher ein Kornwachstum infolge der hohen Eigenspannungen verhindert.
Eine Reduktion des o- Anteils ist durch das Anheben der Temperatur auf knapp unterhalb der 6-
Solvustemperatur moglich, sodass der korngrenzpinnende Effekt und die destabilisierende Wir-
kung auf die Laves- Phase erhalten bleiben. Der berechnete Gleichgewichtsanteil fillt bspw. bei
980 °C auf < 5 %. Die Reduktion des 6- Anteils kann im Schliffbild bestitigt werden (siehe Abb.
5.22b). Dieser komplexe Vorgang der Phasenumwandlung in Verbindung mit dem Segregations-
und Eigenspannungsabbau kann von den Erstarrungsmodellen und dem Phasenkinetikmodell
nicht abgebildet werden. Die Zustdnde konnen nur anhand der Schliffbilder bewertet werden.
Die finale Wiarmebehandlung wird aus den dargestellten Sachverhalten abgeleitet, und erfolgt
bei 980 °C fiir 1 h. Die Gliihzeit von 1 h soll die vollstindige Probendurchwéirmung und den
Eigenspannungsabbau sicherstellen. AnschlieBend werden die Proben von der Bauplattform ge-
trennt. Fiir einen idealen, vollstindig ausscheidungsfreien Werkstoffzustand wird das Material
in einem weiteren Schritt auf 1040 °C fiir 0,5 h erwiarmt und anschlieBend im Wasserbad ab-

geschreckt (siehe Abb. 5.22c). Fiir diesen letzten Warmebehandlungsschritt ist es wichtig im
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Zuge des Spannungsarmgliihens den 6- Anteil sowie die o- PartikelgroBe fiir eine schnelle Auf-
16sung gering einzustellen. Grund dafiir ist das rasch einsetzende Kornwachstum fiir Tempera-
turen oberhalb des 6- Solvus [Aza04], welches fiir das IN718-SLM Material vermieden werden
soll. Der eingestellte Werkstoffzustand ist der Ausgangspunkt fiir die Phasenkinetikmodellie-
rung des folgenden Auslagerungsprozesses in Kapitel 5.5.3.

Fiir eine Vergleichbarkeit mit dem SLM- Material werden aus den Gussrohlingen die kleineren
Probenrohlinge gefertigt und anschlieend die Gliihung bei 1040 °C fiir 0,5 h mit Wasserab-
schreckung durchgefiihrt.

5.5 Phasenkinetiksimulation

5.5.1 Das Friihstadium der Ausscheidungsbildung

Das Friihstadium der Ausscheidungen im Auslagerungsvorgang wird anhand von publizierten
Atomsondenmessungen von Alam et al. bewertet [ACRC10]. Die experimentelle Versuchs-
durchfiihrung mit einer Olabschreckung von 1050 °C und anschlieBender Auslagerung bei 706 °C
wird in die Simulation mit einer Abkiihlrate von 25 K/s iibernommen. Im Experiment werden
die Ausscheidungen iiber einen definierten, phasenspezifischen Grenzwert der Elementkonzen-
tration ausgewertet. Abbildung 5.23 vergleicht die Simulation mit den publizierten Daten. Expe-
rimentell werden nach dem Abschrecken und dem Erreichen der Auslagerungstemperatur kleine
Elementcluster festgestellt, welche sich wihrend des Autheizvorganges weiter mit Nb, Ti und Al
angereichert haben. Im abgeschreckten Zustand entsprechen diese gemessenen Elementcluster,
deren GroBe nicht quantifiziert ist, einem simulierten y’-, y”’- Phasenanteil von < 4 % und einer

simulierten y’-, y”’- Partikelgrofe von < 1,5 nm. Die gemessene Zunahme der Elementcluster
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Abbildung 5.23: Friihstadium der y’- und y”’- Phasenkinetik fiir Ol- Abschreckung von 1050 °C und
Auslagerung bei 706 °C im Vergleich zu Atomsondenmessungen nach [ACRC10]

im Aufheizvorgang wird durch den ansteigenden Trend des simulierten Phasenanteils und der
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simulierten PartikelgroBe erfasst. Wihrend des Aufheizvorganges fiihrt die starke Ubersittigung
der Matrix zu einer fortwihrenden Keimbildung und damit zu einem starken Anstieg des Pha-
senanteils in der Simulation, sodass nach 500 s bei 706 °C der berechnete Phasenanteil stark (um
ca. 40 %) und die TeilchengroBe geringfiigig (um ca. 15 %) iiberschitzt wird. Mit dem Autheiz-
vorgang stellt sich schnell, wie schon in den DTA- Analysen angedeutet, das erwartete Phasen-
anteilsverhiltnis von > 2 : 1 in der Simulation ein. Die Abweichungen im Friihstadium kdnnen
sowohl aus dem Modell als auch aus dem Experiment resultieren. In der Simulation kann der
Zustand infolge eines zu hoch berechneten Ausscheidungsdruckes tiberschitzt werden. Im Ex-
periment wird der Ausscheidungszustand auf Basis einer konstanten Phasenchemie ausgewertet,
sodass unter Umstédnden eine Unterschitzung der Keimbildung vorliegt. Dies wird anhand von
Analysen am Werkstoff IN718Plus deutlich, welche im Friihstadium eine Abweichung der y’-
Keimzusammensetzung von der Gleichgewichtsstochiometrie zeigen (vgl. Abb.D.8) [ZRS*10].
Gilt selbiges fiir die Phasen im IN718, unterschitzt die erfolgte Auswertung der Atomsonden-
messung den Phasenanteil und die TeilchengréBe. Es kann davon ausgegangen werden, dass sich
die Ungenauigkeit auf ein Zeitfenster von ca. 1800 s bei 706 °C beschrinkt. Fiir den Zustand
nach 5000 s bei 706 °C stimmen Experiment und Simulation hinsichtlich Phasenanteil und Par-
tikelgrofe iiberein.

Simulationsstudien an diesem Beispiel zeigen weiterhin, dass fiir ein unterschiedlich hohes T},
der Phasen die Ubereinstimmung mit den Experimenten abnimmt. Aus diesem Grund wird fiir

alle weiteren Kinetikrechnungen 7,,, = 2500 K fiir ' und y” verwendet.

rit

5.5.2 Die Phasenkinetik im SLM- Prozess

Die berechneten Temperaturzyklen im SLM- Prozess zeigen konstant hohe Aufheiz- und Ab-
kiihlraten (>> 10° K/s) iiber mehrere Schichten (vgl. Abb. A.6). Die fiir die Phasenkinetik rele-
vante Erwidrmung auf Temperaturen oberhalb 650 °C ist nur fiir Bruchteile von Sekunden vor-
handen, wobei der Temperatureinfluss auf eine Reichweite von ca. drei bis fiinf Schichththen
beschrinkt ist. Im Vergleich mit den berechneten DTA- Analysen, welche fiir die Abschreckung
von 1050 °C mit 1000 K/s Partikelgroen < 1 nm und einen Phasenanteil < 1 % zeigen, erfolgt
die Abkiihlung im SLM- Prozess schneller. Weiterhin lassen sich bei diesen raschen Tempe-
raturzyklen Diffusionswege von < 1 nm iiber x = \/E abschitzen. Folglich kann davon
ausgegangen werden, dass im Zustand wie gebaut (wenn iiberhaupt) nur feinste y’- und y”'- Ele-
mentcluster mit verschwindend geringem Volumenanteil vorliegen. Das Material ist - Phasen
frei. Dieser Zustand wird in der Dissertation von Stroner anhand von TEM- Untersuchungen
bestétigt [Str15].

Die Phasenkinetik im weiteren Auslagerungsvorgang wird in dem folgenden Kapitel beschrie-

ben.
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5.5.3 Die y’- und y”- Phasenkinetik in IN718

Die y’- und y”- Phasenkinetik von IN718-SLM und IN718-SX  wird fiir die Wasserabschre-
ckung von 1040 °C mit der anschlieBenden Auslagerung bei 725 °C einheitlich berechnet. Dies
ist aufgrund identischer Temperaturfithrung und des ausscheidungsfreien und nahezu chemisch
homogenen Ausgangszustandes beider Materialien zulédssig. Die Berechnung erfolgt fiir die in
Tabelle 2.1 angegebene Chemie und die gemessenen Aufheiz- und Abkiihlraten (siehe Anhang
B.3). Fiir die Bewertung der Simulationsergebnisse werden neben den eigenen gemessenen
FEREM- Daten (Exp. 725 °C) auch Literaturdaten aus vergleichbaren Versuchen bei 700 °C
und 750 °C herangezogen. Die Ergebnisse sind in Abbildung 5.24 dargestellt. Im abgeschreckten
Zustand ist die berechnete Partikelgrofle < 1,1 nm und der gesamte Ausscheidungsphasenanteil
<5 %. Mit Erreichen der Auslagerungstemperatur von 725 °C ist die PartikelgroBe < 2 nm und
nimmt kontinuierlich mit der Haltezeit zu, sodass fiir das Festigkeitsmodell eine definierte Par-

tikelgroBe ausgehend von sehr kleinen Teilchen eingestellt werden kann. Nach 0,35 h betrdgt
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Abbildung 5.24: Ausscheidungssimulation IN718-SX, -SLM fiir die Auslagerung bei 725 °C mit (a)
PartikelgroB3e, (b) Phasenanteil und (c) bis (¢) FEREM- Aufnahmen der Partikel, vergleichende
Literaturdaten fiir D, Rg bei 700 °C, 750 °C in Tab. C.16 - C.18

D, = 8 nmund R, = 3,4 nm. Nach der maximal untersuchten Auslagerungszeit von 32 h be-
trdgt D, = 50 nm und R, = 13,5 nm. Die Abweichung zu den nidherungsweise bestimmten
FEREM- Daten ist < 15 %. Die Plausibilitit der FEREM- Daten ldsst sich anhand von Literatur-
daten bei 700 °C und 750 °C bestitigen, da die FEREM- Ergebnisse zwischen den publizierten
Streubédndern liegen. Die FEREM- Aufnahmen des Ausscheidungszustandes fiir 2 h, 8 h und
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32 h bei 725 °C sind in Abbildung 5.24c¢ bis 5.24e dargestellt.

Die Ergebnisse der Phasenkinetik aus Experiment und Simulation werden anhand der jeweils
bestimmten Vergroberungskonstante k, und dem jeweils bestimmten Vergroberungsexponen-
ten n, basierend auf Gleichung 2.2 miteinander verglichen. Die Auswertung erfolgt fiir die y’-
Phase anhand des mittleren Radius Ry und fiir die y”- Phase anhand des Partikeldurchmessers
D, . Aus dem eigenen Auslagerungsversuch lésst sich fiir y” ein Vergroberungsexponent von
2,33 bestimmen, woraus sich ein Ubergang zu grenzflichenkontrolliertem Wachstum ableiten
lasst. In der Simulation wird n, mit 2,26 ermittelt. Fiir y” ergibt sich n, aus den Experiment mit
3,2, welches einem diffusionskontrollierten Wachstum entspricht. In der Simulation ergibt sich
n, mit 3,4. Als y”- Vergroberungskonstante bei 725 °C wird aus dem Experiment k, = 11,2
und in der Simulation k, = 12,5 abgeleitet. Die y’- Vergroberungskonstante ist bei 725 °C im
Experiment k, = 3,4 und in der Simulation k, = 4,1. Die Abweichung zwischen gemessenem
und berechnetem k, ist < 18 % und fiir n, < 6 %. Das phasenspezifische Wachstum der y’- und
y"'- Partikel wird damit von der Simulation bei 725 °C mit hoher Genauigkeit abgebildet.

Der berechnete Gesamtphasenanteil steigt wihrend des Aufheizvorganges sehr schnell an und
erreicht nach 0,5 h ca. 92 % vom maximalen Gesamtanteil von 20,44 vol%, welcher ab ca. 10 h
erreicht wird. Die FEREM Messwerte nach 2 h und 8 h, welche zwischen 22,3 % und 19,7 %
liegen, werden mit einer Abweichung von < 15 % abgebildet. Atzeffekte und Detektionsfehler
werden pauschal iiber eine Streuung von +2 % beriicksichtigt. Aus der Berechnung ergibt sich
ein Volumenanteilsverhiltnis zwischen y” und y’ von ca. 2,5.

Alle weiteren Ergebnisse der Thermokinetikrechnung, welche ins Festigkeitsmodell zur Berech-
nung der Streckgrenze transferiert werden, sind im Anhang D.6 dargestellt. Die Phasenzusam-
mensetzung kann in der Simulation berechnet werden. Fiir die Matrix kann der Unterschied
zwischen ausscheidungsfreiem und ausscheidungsbehaftetem Zustand dargestellt werden. Le-
diglich fiir Nb und Ti werden die publizierten Messwerte im ausscheidungsbehafteten Zustand
unterschitzt. Fiir die y’- und y”- Phase wird eine Unstetigkeit in der berechneten Phasenchemie
zum Zeitpunkt der Keimbildung fiir die Elemente Fe, Cr, Mo, Al festgestellt. Die genaue Ursa-
che kann nicht benannt werden und wird auf Datenbankdefizite zuriick gefiihrt. Der Effekt wirkt
sich nur kurzzeitig auf die Keimbildungsrate und den Partikelradius aus und beschrinkt sich auf

den Abschreckvorgang aus dem 16sungsgegliihten Zustand.

Die Phasenkinetiksimulation im Temperaturbereich zwischen 550 °C und 1000 °C  wird
anhand von einem umfangreichen Literaturdatensatz mit Auslagerungszeiten von bis zu 1000 h
bewertet. In den Publikationen werden IN718 Proben von > 970 °C mit Ol oder Wasser ab-
geschreckt und anschlieend bei entsprechender Temperatur ausgelagert. Die Simulation wird
mit der in Tabelle 2.1 definierten Chemie und einer Abkiihlung von 1000 °C mit 50 K/s und

anschlieBender Auslagerung durchgefiihrt. Die Simulationsergebnisse und die experimentellen
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Daten sind in Abbildung 5.25 dargestellt. In der Analyse der y”- PartikelgroBe zwischen 750 °C
und 800 °C zeigt sich, dass die berechneten Werte innerhalb des experimentellen Streubandes
liegen. Zwischen 650 °C und 700 °C liegen die simulierten Werte am oberen Ende des jewei-
ligen Durchmesserstreubandes. Fiir Temperaturen > 800 °C bzw. D, > 200 nm werden die
gemessenen Durchmesser unterschitzt. Das beschleunigte y”- Partikelwachstum resultiert aus
der experimentell beobachteten Partikelkoaleszenz, welche von der Simulation nicht abgebildet

wird. Die gemessenen y’- Radien werden zwischen 650 °C und 750 °C geringfiigig vom Modell
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Abbildung 5.25: Ausscheidungssimulation IN718 zwischen 650 °C und 900 °C nach Wasserab-
schreckung von 1000 °C mit (a) y”’- und (b) y’- PartikelgroRe; Literaturdaten (Symbole) sind in
Tabellen C.16 bis C.18 angegeben; Chemie und Wirmebehandlung sind in Publikationen ver-
gleichbar: ca. 5 wt% Nb und rasche Abkiihlung von > 970 °C

iiberschitzt. Bei 800 °C liegt eine gute Ubereinstimmung vor. Ein kritischer Vergleich zwischen
gemessenen und berechneten Daten ist fiir beide Phasen aufgrund der nicht angegebenen Feh-
lerbalken in den publizierten Daten schwierig und zu diskutieren.

Die Ergebnisse der Thermokinetik werden erneut anhand der jeweils bestimmten Vergrobe-
rungskonstante k, und dem jeweils bestimmten Vergroberungsexponenten 7, basierend auf Glei-
chung 2.2 miteinander verglichen. Die Auswertung erfolgt fiir die y’- Phase anhand des mittleren
Radius Ry und fiir die y”- Phase anhand des Partikeldurchmessers D ,. Aus den Experimenten
lasst sich fiir y” ein Vergroberungsexponent von 2,37 + 0, 3 ableiten. In der Simulation wird n,
mit 2,45 + 0,09 bestimmt. Fiir y” ergibt sich n, aus den Experimenten mit 3,34 + 0,9. In der
Simulation wird »n, mit 3,39 + 0, 19 ermittelt.

Die Temperaturabhéngigkeit der Vergroberungskonstante k, wird fiir beide Phasen von der Si-
mulation erfasst und ist in Abbildung 5.26 dargestellt. k, ist im Wesentlichen von Tempera-
tur, Grenzflachenenergie und Diffusionsgeschwindigkeit abhéngig [DNM*08]. Die Abweichung
zwischen simulierten und experimentellen Werten ist dabei zwischen 725 °C und 800 °C mit
< 15 % am geringsten. Fiir niedrigere Temperaturen sind die experimentellen Werte fiir beide

Phasen geringer. Fiir Temperaturen oberhalb von 800 °C wird k,, fiir y” unterschitzt.
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Abbildung 5.26: Temperaturabhingige y’- und y”’- Vergroberungskonstante k,,, abgeleitet aus den
Phasenkinetikdaten in Abbildung 5.25

Die Bildung der inkohérenten 6- Phase ist im IN718 von der KorngroBe, der y”- Partikelgro-
e und dem Umformgrad abhingig. Die KorngroBe definiert die Anzahl potenzieller Keim-
bildungsorte. Im Vergleich mit Daten von Azadian und Beaubois et al. wird der Unterschied
zwischen 50 ym und 300 um erfasst (siche Anhang Abb. D.11) [Aza04, BHC*04]. Die y"'-
PartikelgroBe und der Umformgrad sind fiir die Phasentransformation von y”- in 5- Phase ver-
antwortlich. Die Uberalterung des Werkstoffes und die damit einhergehenden Entfestigung wird
durch diese Prozesse entscheidend beschleunigt. Ursache dafiir ist die experimentell beobachte-
te Bildung der 6- Phase in den Stapelfehlern der y”'- Partikel. Im Modell wird dieser Effekt iiber
den phiinomenologischen Ansatz der Partikeltransformation in MatCalc® implementiert. Das
Modell wird anhand von Daten von Kirman et al., Azadian und Lee et al. umformgradabhéngig
(bzw. Pges) kalibriert [KW70, LXY*97a, LCX*99, Aza04]. Im unverformten Zustand wird die
Transformation ab einem y”’- Durchmesser von 150 nm initiiert. D, nimmt mit steigendem Um-
formgrad ab, wodurch die Transformation beschleunigt wird. Das Ergebnis der Kalibrierung ist
im Anhang in Abbildung D.12 dargestellt und entspricht den experimentellen Beobachtungen.
Der Einfluss auf die Streckgrenzentwicklung wird in Kapitel 5.7.2 deutlich.

In den folgenden Kapiteln werden die Ergebnisse der Thermokinetikrechnung mit dem Festig-

keitsmodell zur Berechnung der Streckgrenze von IN718 gekoppelt.

5.6 Festigkeitssimulation

5.6.1 Die intrinsische Festigkeit fiir IN718

Die Peierls-Nabarro-Spannung (7)) betrdgt 1,8 MPa fiir den bei Raumtemperatur hinterlegten
Schubmodul und einen mittleren Gitterparameter von a/ ~ 0,36 nm. Fiir hohere Temperaturen
ist 7y = 0. Mit p,,, = 10" m/m’ und @ = 0.5 ergeben sich fiir den athermischen Schubspan-

nungsbeitrag 7,, = 7,5 MPa. Die intrinsische Festigkeit z,,, betridgt in Summe 9,3 MPa. Mit
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einem Texturfaktor von M = 2,6 ist die makroskopische Spannung o,,, = 24,2 MPa. Diese

stimmt mit der von Thompson ermittelten Gro3e von 21,8 MPa in reinem Ni iiberein [Tho75].

5.6.2 Die Mischkristallhdrtung fiir IN718

Die Mischkristallhédrtung ist von der chemischen Zusammensetzung der Matrix abhingig und
wird mit Gleichung 4.30 berechnet. Im ersten Schritt erfolgt die Modellbewertung am korngrenz-
und ausscheidungsfreien IN718-Matrix-SX. In diesem Fall héngt die Streckgrenze nur von der
intrinsischen Festigkeit 7,,,, der Mischkristallhdrtung 744 und der kristallografischen Orientie-
rung der Probe ab. Der Orientierungseinfluss wird iiber den probenspezifischen Schmidfaktor
m beriicksichtigt (siehe Tab. C.20). Die aus dem Zugversuch abgeleitete Schubspannung 7,
betrigt 70,8 +1,7 MPa (sieche Anhang Abb. C.3a und Tab. C.20). Der berechnete Wert wird fiir c;
nach Tabelle 5.1 mit 75,6 MPa bestimmt (siche Abb. 5.27a). Die Abweichung zum Experiment
ist < 7 %. Die gemessene Temperaturabhzngigkeit kann nicht erfasst werden, da die Koeffizien-
ten k, ; nur fiir Raumtemperatur bekannt sind.

Im zweiten Schritt wird 74¢ allgemein fiir die y- Phase in IN718 mit der in MatCalc® simu-
lierten und der in der Literatur angegebenen Chemie in Tabelle C.2 (T < 760 °C) berechnet.
Gegeniiber dem IN718-Matrix-SX enthilt die y- Phase in IN718 einen gewissen Nb-, Ti- und
Al- Gehalt, welcher zu einem Anstieg von 74 fiihrt. Dabei liegt 7 ¢ fiir die gemessene y- Che-
mie mit 94 MPa um ca. 12 % hoher als der Wert fiir die berechnete Zusammensetzung. Ursache
fiir die Differenz sind der zu gering berechnete Nb- und Ti- Gehalt in der y- Phase (vgl. Abb.

D.9c). Erginzend dazu gibt Sundararaman et al. eine Streckgrenze von 280 MPa fiir einen von
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Abbildung 5.27: (a) 74 fiir die Chemie des IN718-Matrix-SX und der y- Phase im ausgelagerten
IN718 (b) Entwicklung von 7¢¢ entlang der Warmebehandlung von Kap. 5.5.3 mit Raschabkiih-
lung und Auslagerung bei 725 °C

1000 °C wasserabgeschreckten Zustand des IN718 an [SMB88a]. Mit M = 3 fiir eine graue

Gefiigetextur ergibt sich daraus eine kritische Schubspannung von 93 MPa, welche dem vom
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Modell berechneten Wert entspricht. Oblak et al. schiitzt 7¢¢ mit 100 MPa fiir selbigen Zustand
ab [OPD74a].

Fiir IN718 dndert sich wihrend der Warmebehandlung die Matrixchemie zwischen dem 16sungs-
gegliihten und ausgelagerten Zustand und folglich auch 7. Der Hirtungsbeitrag der Ausschei-
dungsbildner Nb, Ti und Al in der Matrix reduziert sich mit der Bildung der y’- und y”’- Phase.
Die Kopplung der Phasenkinetik mit Gleichung 4.30 zeigt in Abbildung 5.27b die Entwicklung
von 7g¢ zwischen 10sungsgeglithtem und ausgelagertem Zustand (1050 °C — 725 °C). Mit der
Keimbildung fillt 7 von 104 MPa auf 82,8 MPa fiir die berechnete Matrixchemie ab. Im Ver-
gleich dazu ist der berechnete Wert fiir den Nb und Ti freien IN718-Matrix-SX um 8 % niedriger.
Wird 7 fiir die gemessene Matrixchemie nach Tabelle C.2 einmal fiir T < 760 °C und einmal
fiir T > 950 °C berechnet ist die 7g¢ um 12 % hoher. Dieser Unterschied resultiert aus den un-
terschitzten Nb- und Ti- Gehalten in der Phasenkinetik (+1 at% Nb, +0,5 at% Ti).

Das Modell kann den Einfluss der einzelnen Legierungselemente und die Abhingigkeit vom
Auslagerungszustand darstellen. Defizite der thermodynamischen Datenbank bewirken eine 12%
ige Abweichung in der Berechnung von 74, welche im ausgelagerten Zustand zwischen 83 MPa
und 95 MPa liegt.

5.6.3 Die Feinkornhirtung fiir IN718

Der Einfluss der Feinkornhértung 7, , fiir IN718 wird rechnerisch gezeigt. Fiir einen ausschei-
dungsfreien Zustand werden 7,,,, 75 berechnet. Fiir die Abschidtzung des Korngroeneinflus-
ses wird in der Hall- Petch Gleichung die Korngrofle Dy zwischen 1 ym und 1000 ym variiert.

Das Ergebnis ist fiir einen Taylorfaktor M = 3 in Abbildung 5.28a dargestellt. Die Analyse
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Abbildung 5.28: (a) korngroflenabhéngige Grundfestigkeit IN718 fiir die ausscheidungsfreie Matrix
(6p gos = 0) mit M = 3, (b) kornfléchengemittelte 7, p von IN718-SLM P1 (Kreisfldche korreliert
mit gemessener Korngrofie)

zeigt, dass erst unterhalb von Dy = 50 ym eine Feinkornhértung einsetzt und mit kleinerem
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Dy steigt. Fir Dy = 10 ym wird ein Hértungseffekt von o, = 45 MPa erreicht. Ab einer
KorngréBe von 2-3 ym betridgt o, , = 100 MPa. Fiir die Berechnung von 7, , des IN718-SLM
Materials wird fiir Dy der minimalen Feret (F, = F,/A,) aus den EBSD-Messungen abge-
leitet. Es wird angenommen, dass F, nidherungsweise der Lauflinge der Versetzung zwischen
den Korngrenzen der in Aufbaurichtung gestreckten Korner entspricht. Abbildung 5.28b zeigt
fiir jedes Korn der EBSD- Messung exemplarisch fiir den Fertigungsparameter P1 die kornfla-
chenbezogene Darstellung von 7, liber F,. Das Ergebnis fiir P2 ist in Abbildung D.14 erginzt.
Die kornflichengewichtete, mittlere Feinkornhértung 7z, , betrégt fiir P1 ca. 8§ MPa und fiir P2
aufgrund der kleineren Korngrofe ca. 9,5 MPa. Die Abweichung zwischen dem ausgewerteten

Langs- und Querschliff ist vernachléssigbar gering.

5.6.4 Theoretische Hiirtungseffekte in der y’- und y”’- Phase

Die Ergebnisse der fiir IN718 erweiterten Modellgleichungen der Ausscheidungshirtung sind in
Abbildung 5.29 fiir die y’- und y”- Phase zusammengefasst. Die Daten werden fiir eine simulierte
Auslagerung bei 725 °C (f;, Ry, D) dargestellt.

Der Hirtungsbeitrag der y’- Phase ergibt sich aus dem dominierenden APG- Effekt und zu

einem geringeren Anteil aus dem Kohéarenzeffekt (sieche Abb. 5.29a). Fiir o liegt der Uber-

APG
gang zwischen schwachem und starkem Regime bei Ry = 13,5 nm mit 84 MPa und fiir rlyé

bei Ry = 31 nm mit 56 MPa. Der Anteil der Hirtungseffekte T?F, rgF, Tg,, ist vernachlissig-

bar gering. Der Gesamthirtungsbeitrag der y’- Phase mit einer maximalen Schubspannung von
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Abbildung 5.29: Hirtungseffekte der y’- und y”’- Phase berechnet auf Basis der Phasenkinetikdaten
in Anhang Kap. D.6

110 MPa bei Ry = 19 nm und f,, = 5 % stellt den Ubergang vom schwachen zum starken

Schneidregime dar. Dies ist vergleichbar mit dem bei Ahmadi et al. publizierten Wert von 17 nm
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[APKW+14]. Der Ubergang vom Schneid- zum Orowanregime liegt bei R, = 25 nm. Dies ist
mit Rg > 20 nm nach Sundararaman et al. vergleichbar, welcher zunehmend Orowanringe um
y’- Partikel dieser Groe detektiert [SMB88al.

Der Hirtungsbeitrag der y”- Phase setzt sich aus dem dominierenden Kohirenzeffekt und
zu einem geringeren Anteil aus dem APG- Effekt zusammen (siehe Abb. 5.29b). Fiir 1'17(” liegt
der Ubergang zwischen schwachem und starkem Regime bei D, /2 = 11 nm mit einem ma-
ximalen Hértungsbeitrag von 225 MPa. TZ;,G ist die Summe aus Versetzungspaar und -vierling
mit einem maximalen Hértungsbeitrag von 130 MPa bei D, /2 = 26 nm. Die iibrigen drei Ef-

Sp G;, s sind mit dem gewéhlten Setup im Vergleich dazu vernachlissigbar gering.
Fiir diese Effekte wird kein Ubergang vom schwachen zum starken Partikel-Versetzungsregime

" ! "
fekte 7°. ., 7%, 7"

beobachtet. Aus den Einzeleffekten ergibt sich die Gesamthirtungskurve der y”- Phase mit ei-
nem maximalen Hértungsbeitrag von 273 MPa bei D, /2 = 15 nm. Publikationen geben fiir
den maximalen Hiartungsbeitrag einen vergleichbaren Wert mit D, /2 = 10 nm bis 13,5 nm an
[CF83, CF87, CF89, SMB88a]. Der berechnete Ubergang vom Schneid- zum Orowanregime
liegt bei D, /2 = 65 nm.

Die Auswirkungen der Modellerweiterung fiir die y”’- Phase sind im Vergleich zu den Modellen
in der Literatur in Abbildung 5.30 dargestellt [OPD74a, Ard85]. Der berechnete Kohérenzeffekt
unter Beriicksichtigung der groenabhingigen £l.y” zeigt einen flacheren Anstieg gegeniiber dem
Verlauf mit einem konstanten z—:f// nach Oblak et al. (z(K,w)[OPD74a]). Der Ansatz fiir sphéri-
sche Ausscheidungen nach Ardell (z(K,w)[Ard85]) ist fiir die y”- Phase mit deren inhomogener

Gitterverzerrung nicht zuldssig und liefert komplett falsche Ergebnisse. Die Erweiterungen fiir
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Abbildung 5.30: Vergleich der Modelle von [OPD74a, Ard85] mit den Modellerweiterung fiir die
y"- Phase dieser Arbeit auf Basis der Phasenkinetikdaten in Anhang Kap. D.6

die Beschreibung des APG- Effektes in der y”’- Phase reduzieren den berechneten Hartungsbei-
trag, sodass 117! fiir die y”’- Phase dominiert. T;/;,G nach Oblak et al. (z(APG,w,Duo)[OPD74a])
beriicksichtigt nur Versetzungspaare und liegt auf dem Niveau des Kohirenzeffektes ohne auf

Details der Schneidmechanismen in der Kristallografie der y”- Phase und die Versetzungsvier-
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linge einzugehen. Der gesamte Hértungsbeitrag der y”- Phase sowie der gesamte Anteil aus y’-
und y”- Phasen liegen ohne die Modellerweiterung um den Faktor 1,5 bis 2 hoher und nehmen
fiir kurze Auslagerungszeiten deutlich schneller zu. Die folgenden Kapitel zeigen die qualitati-
ven und quantitativen Modellergebnisse aus der Kopplung der Thermokinetik- und Festigkeits-
simulation im Vergleich mit experimentellen Daten am Ein- und Polykristall. Diese Ergebnisse

bestétigen die getitigten Modellerweiterungen und deren Relevanz fiir IN718.

5.7 Kopplung von Phasenkinetik und Hartungseffekten

5.7.1 Analyse der Streckgrenzberechnung an Hiirtemessungen

Die wiarmebehandlungsabhéngige Festigkeit des Materials wird durch die Kopplung des Phasen-
kinetik- und Streckgrenzmodelles nur korrekt berechnet, wenn alle Details hinsichtlich Partikel-
groBe, Ausscheidungswachstum, Phasenanteil, Partikelabstand, Werkstoffparameter sowie Hér-
tungsmechanismen und deren Partikel- Versetzungsinteraktionen richtig beschrieben sind. Der
erste Bewertungsschritt der Modellkopplung erfolgt an publizierten Hirtekurven, bei denen das
Material 10sungsgegliiht, rasch abgekiihlt und anschlieBend fiir bis zu 100 h ausgelagert wird.
Die maximale Hérte von 495 HV wird bei 680 °C nach 51 h erreicht. Mit steigender Auslage-
rungstemperatur verkiirzt sich die Auslagerungszeit, sodass bei 750 °C die maximale Hirte von
465 HV schon nach 4,5 h gemessen wird. In der Simulation erfolgt die Abkiihlung mit 50 K/s
von 1050 °C und anschlieBender Auslagerung zwischen 675 °C und 750 °C fiir 100 h. Die be-
rechnete Schubspannung ist im Vergleich mit den publizierten Hiartekurven in Abbildung 5.31a

dargestellt. Analog der Hartemessungen zeigt die Berechnung schon wihrend des Auftheizvor-
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Abbildung 5.31: Vergleich der berechneten Tp ges mit den iiber (a) Zeit und (b) Auslagerungstem-
peratur aufgetragenen Hirtemessungen von [Aza04, SSC97]

ganges auf Auslagerungstemperatur einen starken Anstieg der Festigkeit. In der Simulation wird
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bei 675 °C nach 66 h das Maximum von 7, ., = 283 MPa erreicht. Bei 750 °C liefert die Be-
rechnung schon nach 4,6 h die maximale Ausscheidungshirtung von 279 MPa. Die Uberein-
stimmung der Verldufe und die temperatur- und zeitabhéngige Lage der maximalen Festigkeit
bestitigen die erfolgreiche Modellkopplung. Die Abweichung der Lage der maximalen Festig-
keit liegt zwischen 5 % und 25 %, ohne dass die exakten Versuchsbedingungen bekannt sind.
Ergiinzende Berechnungsergebnisse fiir Ry, D, f; und 7p ,  sind im Anhang in Abbildung
D.13 ergiinzt. Die Modellierung zeigt, dass der Volumenanteil sehr schnell auf den maximalen
Wert ansteigt und das Erreichen des Festigkeitsmaximums nur von der Wachstumsgeschwin-
digkeit der Ausscheidungen abhingt. Mit steigender Auslagerungstemperatur steigt auch die
Wachstumsgeschwindigkeit und folglich wird die optimale Ausscheidungsgrof3e schneller er-
reicht. Die Ergebnisse in Abbildung D.13 zeigen au8erdem, dass fiir eine einstufige Auslagerung
die maximale Festigkeit nur mit dem optimalen y”’- Durchmesser korreliert. Das Festigkeitspo-
tential der y’- Phase wird nicht ausgeschopft, da vor dem Erreichen des optimalen y’- Radius die
Entfestigung aufgrund y”’- Vergroberung einsetzt. Abbildung 5.31b vergleicht Hirtemessungen
von Slama et al. mit dem berechneten 7, ., in Abhdngigkeit von der Auslagerungstemperatur
fiir eine konstante Auslagerungszeit von 4 h [SSC97]. Die Temperaturabhingigkeit wird von der
Simulation korrekt beschrieben. Hérte und 7, ,,, steigen mit zunehmender Temperatur an und
erreichen ein Maximum bei 750 °C mit 463 HV bzw. 283 MPa. Fiir hohere Auslagerungstem-
peraturen fallen die Kurven innerhalb der 4 h wieder stark ab.

Die fiir die Validierung der Phasenkinetik genutzten Atomsondenmessungen von Alam et al.
liefern ebenfalls Hirtewerte (siehe Abb. 5.32) [ACRC10]. Diese bei 706 °C ausgelagerten Pro-
ben erreichen nach ca. 7,5 h die maximale Hérte. Im Vergleich dazu wird in der Hartekurve bei
700 °C in Abbildung 5.31a das Hiartemaximum erst nach 19 h erreicht. Wesentlicher Unterschied
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Abbildung 5.32: Bewertung der berechneten 7, anhand der Hértemessungen von Alam et al. im

Rahmen seiner Atomsondenmessungen [ACRC10], f;, Rx und D, in Abb. 5.23

zwischen den beiden Versuchen ist die leicht modifizierte Chemie der Legierung mit einem et-
was hoheren Nb- Gehalt bei Alam et al. (+0,4 wt%). In einer erneuten Berechnung wird in der

Simulation bei gleicher Wirmebehandlung die Chemie entsprechend angepasst. Die rechneri-
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sche Auslagerungszeit bis zum Festigkeitsmaximum verkiirzt sich von 19 h auf 11,5 h fiir den
hoheren Nb- Gehalt (siehe Abb. 5.32). Der Vergleich dieser Ergebnisse zeigt den hohen Einfluss
von Nb auf die Ausscheidungskinetik. Die Abweichung von 4 h Auslagerungszeit zwischen dem
Modell und der Hirtemessung von Alam et al. kann {iber einen etwas geringere PartikelgroBer
in der Kinetik erkldrt werden (vgl. Abb. 5.23).

5.7.2 Analyse der Streckgrenzberechnung an Zugversuchen

Grundlage fiir die Berechnung der Streckgrenze sind die in Kapitel 5.5.3 berechneten thermo-
kinetischen Daten.

Die experimentell am IN718-SLM und IN718-SX gemessene Streckgrenze (R ;) wird im ers-
ten Schritt mit der berechneten Schubspannung, welche einheitlich mit M = 2,6 in eine Zug-
spannung umgerechnet wird, verglichen. Die Zugversuche zeigen einen Anstieg der Streckgren-
ze von 822 +16 MPa nach 0,35 h Auslagerungszeit (IN718-SLM) auf das Festigkeitsmaxi-
mum von 1073 +45 MPa nach 8 h Auslagerungszeit (IN718-SX) (siche Abb. 5.33a). Fiir das
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Abbildung 5.33: (a) Vergleich zwischen gemessener und berechneter R, ; fiir die Auslagerung bei
725 °C, Modell mit M = 2,6 umgerechnet; (b) texturbereinigter Vergleich der gemessenen und

berechneten 7,,,, Messwerte mit probenspezifischen M bzw. m; umgerechnet

SLM- Material ergibt sich ein Festigkeitsplateau zwischen 6,5 h und 23,5 h mit einem R, ; von
1048 £30 MPa. R, betrigt fiir den Fertigungsparameter P1 1018 +5 MPa und ist fiir P2 mit
1077 +£3 MPa etwas hoher. Die langere Auslagerung des SX- Materials von 32 h fiihrt zu einem
Festigkeitsabfall auf 1019 +6 MPa. Die Streuung der Zugversuchsergebnisse fillt aufgrund der
hohen Materialhomogenitit und der minimalen Defektdichte sehr gering aus. Die berechnete
0,4 kann den zeitabhéngigen Verlauf der Messdaten abbilden und zeigt, dass nach Erreichen
der Auslagerungstemperatur der Beitrag von 7, den GroBiteil der Festigkeit ausmacht (siehe
Abb. 5.33a). Die berechnete o, betriigt nach 0,35 h 830 MPa und steigt auf ein Maximum von
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1128 MPa nach 10,5 h Auslagerungszeit. Fiir lingere Zeiten fillt o,,; wieder ab, betrdgt nach
32 h noch 1055 MPa und nach 100 h nur noch 980 MPa. Mit dem einheitlichen M =2,6 liegen
die Berechnungsergebnisse an der Obergrenze der Zugversuchsdaten.

Fiir einen texturbereinigten Vergleich zwischen Messdaten und Simulation wird im zweiten
Schritt die gemessene R, mit dem probenspezifischen Schmidtfaktor m  bzw. Texturfaktor
M fiir IN718-SX, IN718-SLM-P1 und -P2 in die auf dem Gleitsystem wirkende Schubspan-
nung umgerechnet. Hierdurch ist eine texturbereinigte Bewertung der Hartungseffekte anhand
von 7, moglich. Aus der Streckgrenze ergibt sich eine Schubspannung zwischen 354 +2, 3 MPa
bei 0,35 h (IN718-SLM) und maximal 464 +6 MPa bei 8 h (IN718-SX) Auslagerungszeit (siehe
Abb. 5.33b, vgl. Tab. C.21, C.22). Die berechneten Werte bilden den gemessenen zeitabhéngi-
gen Verlauf ab und liegen mit einer Abweichung von < 15 % unterhalb der experimentellen
Daten. Der entsprechende Ausscheidungszustand ist in Abbildung 5.24 dokumentiert. Die Fes-
tigkeitsanteile zgg und 7, ,, liefern den dominierenden Festigkeitsbeitrag, wobei 7p ., im Zuge

der Auslagerung bis zu dreimal so hoch wird. Der Einfluss von 7,,, und 7, , ist vernachléssigbar.
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Abbildung 5.34: (a) Vergleich zwischen gemessener und berechneter R, ; fiir die Auslagerung bei
680 °C und 750 °C; (b) Gesamtabweichung zwischen allen berechneten und gemessenen R ;-
Werten, Modell mit M = 2,6 umgerechnet

Werden die Defizite in der Berechnung der Matrixchemie und der daraus folgend berechnete 7¢
beriicksichtigt, reduziert sich die Abweichung um ca. 15 MPa zu 7, (Nb,Ti). Der verwendete
Texturfaktor hat ebenfalls Einfluss auf die Abweichung, welche sich fiir den maximal ermit-
telten m; bzw. M weiter reduziert (vgl. Tab. C.22). Der berechnete Maximalwert fiir 7, liegt
zwischen 415 MPa und 425 MPa nach 10,5 h Auslagerungszeit. Eine systematische Analyse der
EinflussgroBen auf die Ergebnisgenauigkeit erfolgt im Rahmen der Sensitivititsstudie in Kapitel
5.7.3.

Die Entwicklung der Streckgrenze bei 680 °C und 750 °C wird anhand von publizierten Da-

ten von Slama et al. und den Versuchen am SLM- Material bei 750 °C bewertet [SA00]. Die
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Simulation kann fiir die Temperaturen den Streckgrenzverlauf, die Lage und Hohe des Festig-
keitsmaximums wiedergeben (siehe Abb. 5.34a). Die Abweichungen konnen u.a. aus fehlenden
Daten beziiglich der exakten Chemie, Wiarmebehandlung und Textur bei Slama et al. resultieren
[SAO0O]. Fiir das SLM- Material ist die Abweichung nach 50 h < 6 %.

Der Vergleich zwischen allen gemessenen und berechneten Streckgrenzdaten ist in Abbildung
5.34b dargestellt. Die sich insgesamt ergebende Abweichung zwischen Experiment und Simu-
lation ist < +15 %.

Ausgehend von dieser Modellgenauigkeit werden Phasenkinetik und Streckgrenze von IN718 fiir
eine einstufige Auslagerung zwischen 550 °C und 1000 °C fiir bis zu 1000 h nach einer Raschab-
kiihlung von 1000 °C berechnet. Die Ergebnisse sind in Abbildung 5.35 zusammengefasst und
zeigen die Entwicklung der Streckgrenze in Abhingigkeit vom Ausscheidungszustand in die-
sem Temperatur- und Zeitfenster. Der Startpunkt der Auslagerung sowie der Bereich mit einer
resultierenden Streckgrenze > 1000 MPa sind iiber Konturlinien markiert. Die Phasenkinetik
zeigt die Interaktion der drei Ausscheidungsphasen und deren Auswirkungen auf Phasenanteil
und Partikelgrofe. Wihrend des Auftheizens auf Auslagerungstemperatur bildet sich schnell ein
hoher y”’- und y’- Phasenanteil mit einem Verhiltnis von mindestens 2:1. Fiir Temperaturen un-
terhalb von 700 °C sind beide Ausscheidungsphasen stabil, der Phasenanteil nihert sich dem
thermodynamischen Gleichgewichtszustand an und die Wachstumsgeschwindigkeit der Parti-
kel ist gering. Die 6- Phase ist nur an der Korngrenze (6,) mit maximal 3 vol% nach 100 h
vorhanden.

Fiir Temperaturen oberhalb von 700 °C 16st sich die y”- Phase zugunsten der thermodynamisch
stabileren o- Phase auf. Diese Umlosung erfolgt durch den 6- Anteil an der Korngrenze, welcher
iiber die Auslagerung langsam zunimmt, sowie die stetige Phasentransformation von y” zu 6,
welche ab einer definierten y”'- PartikelgroBe (D, > 150 nm) nach langen Auslagerungszeiten
einsetzt. Die Kinetik der Phasenumlosung beschleunigt sich mit steigender Auslagerungstem-
peratur. Die berechneten Bereiche der 6- Phase (6,,,, dxg» 6,~) stimmen mit publizierten TTT-
Diagrammen {iiberein (vgl. Abb. 5.35e, 5.35f, 5.35g, C.2). Mit der Auflosung der y”- Phase
steigt der y’- Phasenanteil aufgrund der frei werdenden Ti-, Al- und teilweise Nb- Gehalte auf
Maximalwerte von 10 % an. Der y’- Solvus liegt zwischen 890 °C und 900 °C. Der Solvus der
y"'- Phase ist temperatur- und zeitabhingig und liegt fiir kurze Auslagerungszeiten bei maximal
950 °C (der Stufeneffekt resultiert aus den Berechnungsschritten von 25 K). Der - Solvus liegt
in diesem Prozessfenster bei 1000 °C. Im Vergleich zu den im Gleichgewichtszustand berechne-
ten Phasensolvi wird deutlich, dass sowohl der y”'- Solvus als auch der - Solvus in der Kinetik
geringer sind. Der in der Kinetik berechnete Phasensolvus stimmt bei einem Nb- Gehalt von
5,1 wt% mit dem publizierten Solvus in Abbildung 5.11b iiberein. Selbiges ist fiir die tibrigen

Nb- Konzentrationen zu erwarten.
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Abbildung 5.35: Berechnete Phasenkinetik und R, ; fiir einstufige Auslagerung nach Wasserab-
schreckung von 1000 °C, Hiillkontur markiert R, ; > 1000 MPa bei 20 °C, (——) Auslagerung-
stemperatur erreicht, tibrigen Symbole nach TTT- Diagramm in Abb. C.2
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Die temperatur- und zeitabhiingige Phasenkinetik steuert die erreichbare Streckgrenze des
Materials. Eine Streckgrenze > 1000 MPa wird zwischen 600 °C nach 800 h und maximal 825 °C
nach 0,8 h erreicht. Das Zeitfenster im Auslagerungsprozess, in dem Rpo,1 > 1000 MPa ist, wird
mit steigender Temperatur immer kleiner. Der Abfall der Festigkeit geht mit der Vergroberung
und Auflosung der y”- Phase einher. Innerhalb der berechneten Zeiten fillt die Festigkeit ober-
halb von 800 °C wieder auf das Niveau der Mischkristallfestigkeit ab.

Die Aussagefihigkeit der Simulation fiir Langzeitauslagerungen mit ¢ < 50.000 h wird an pu-
blizierten Daten fiir Temperaturen zwischen 600 °C und 800 °C untersucht. In der Berechnung
wird der Langzeitauslagerung zunichst eine Standardauslagerung bei 720 °C, 8 h und 620 °C,
8 h vorgelagert. Da fiir die experimentellen Daten keinerlei Texturinformationen bekannt sind,
wird bezogen auf den Zustand nach Standardauslagerung die relative Streckgrenze mit der Simu-

lation verglichen (siehe Abb. 5.36a). Die Analyse zeigt, dass der Trend der Streckgrenzentwick-

relative Streckgrenze in %

relative Streckgrenze in %

0.2t 800°C| ... :....ca. Mischkristallfestigkeit | 02h | ——Rp0.1 Modell |}
< Lit. : : : < Rp0,2 [WF9%4]
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Zeit inh DZ v ‘— Phase in nm
(a) Uberalterung bis t < 50 kh (b) R, abhingig von D, der y"'- Phase

Abbildung 5.36: (a) relative R), fiir den Uberalterungsvorgang nach Standardauslagerung fiir 1 <
50.000 h bei 600 °C bis 800 °C, Literaturdaten nach [BB88, KT91, RK92, MPd00, MTUO5]; (b)
Abhiingigkeit R, vom y”’- Durchmesser, Daten nach [WF94]

lung auch fiir lange Auslagerungszeiten von der Simulationskette abgebildet wird. Fiir 700 °C
bis 800 °C ist die Abweichung zwischen Simulation und Experiment < 15 %. Fir T < 700 °C
erfolgt die berechnete Entfestigung schneller. Die Abweichung ist < 25 %. Dies kann auf die ho-
her berechnete Wachstumskinetik infolge einer zu hohen Vergroberungskonstante &, in diesem
Temperaturbereich zuriickgefiihrt werden. Ursache dafiir konnen Abweichungen im verwende-
ten Formfaktor, der Diffusionsgeschwindigkeit oder Grenzflichenenergie in der Kinetiksimula-
tion sein. Fiir 600 °C und 650 °C zeigt die Simulation im Uberalterungsprozess ebenfalls den
experimentell beobachteten Effekt der geringen Festigkeitszunahme nach der Standardauslage-
rung, allerdings bei kiirzeren Zeiten. Aus den Berechnungen ergibt sich weiterhin die Abhin-
gigkeit der Streckgrenze vom y”- Durchmesser (siche Abb. 5.36b). Der Vergleich mit den von
Wlodek et al. publizierten Daten zeigt, dass die Korrelation zwischen Streckgrenze und y”’- Par-

tikelgroBe von der Simulation erfasst wird.
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Die Auftragung der publizierten und berechneten Uberalterungsdaten iiber den Larson-Miller
Parameter ermoglicht einen temperatur- und zeitbereinigten Vergleich der Streckgrenzanalyse.
Die Ergebnisse sind in Abbildung 5.37 dargestellt und werden aus den Daten in Abbildung 5.36a

abgeleitet. Die Simulation ermdglicht im Uberalterungsprozess iiber den gesamten Temperatur-
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Abbildung 5.37: relative Streckgrenze iiber Larson Miller Parameter (LMP) nach Standardauslage-
rung fiir + < 50 kh bei 600 °C bis 800 °C, Literaturdaten nach [BB88, KT91, RK92, MPd00,
MTUO05]

und Zeitbereich eine konservative Berechnung der Festigkeitsentwicklung mit einer maximalen
Abweichung < 20 %.

5.7.3 Sensitivititsbewertung der Modelle

Die Ergebnisse der Simulationskette basieren auf den in dieser Arbeit entwickelten und gekop-
pelten Modellen sowie dem definierten Parametersetup, welche das Werkstoff- und Festigkeits-
verhalten mit einer insgesamt erreichten Abweichung < 20 % beschreiben. Uber die schrittwei-
se Validierung wird allerdings eine gewisse Streuung und Ungenauigkeit deutlich, welche aus
den gewihlten Datenbanken, Parametern, Modellen, Experimenten und der Texturinterpretati-
on resultieren. Die Bewertung dieser Einfliisse und der daraus resultierenden Modellsensitivitt
erfolgt anhand einer systematischen Variation der Parameter fiir die festigkeitsdominierende y” -
Phase. Folgende Parameter werden beriicksichtigt: y”- Phasenanteil f,, y”'- Partikeldurchmes-
ser D, y"'- Formfaktor «, y”'- Grenzflichenenergie )/(y;,}, Matrixschubmodul G, y"’- Schubmo-
dul G, Texturfaktor M, y"- Gitterverzerrung sg,/, Anteil an Stufenversetzungen Ag,, ., ¥"'-
Antiphasengrenzenergie y:;, ¢ und y”- Stapelfehlerenergie yg”F Der Phasenanteil f,,, der Par-
tikeldurchmesser D, der Formfaktor x und die Grenzflachenenergie yg; sind Ergebnisgroflen
der Phasenkinetik. Der Schubmodul der Matrix Gy und y”- Phase Gy,,, der Texturfaktor M,
die Gitterverzerrung sgﬁ, der Anteil an Stufenversetzungen Ag,, ., die Antiphasengrenzenergie
yz;,c und Stapelfehlerenergie }/g’; werden aus Literaturquellen, Annahmen und eigenen Mess-
daten fiir das Festigkeitsmodell abgeleitet. Diese 11 Parameter werden im Festigkeitsmodell fiir

eine Auslagerung bei 725 °C zweistufig um +10 % variiert. Die auszuwertenden Zielgroen sind
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die Hohe der Streckgrenze R und der Zeitpunkt des Erreichens des Festigkeitsmaximums

pmax
f,..- Der sich hieraus ergebende vollfaktorielle Versuchsplan mit 2!! Kombinationen wird mit
der Statistiksoftware Minitab® erstellt. In der Auswertung mit Minitab® werden die Parameter
und ZielgroBen anhand einer Regressionsanalyse miteinander unter der Annahme eines linearen
Zusammenhanges korreliert. Aus dem von Minitab® ermittelten Polynom kdnnen primére und
sekundire Wechselwirkungen in sogenannten Hauptinteraktionsdiagrammen dargestellt werden.
Nimmt sowohl der Parameter als auch die Zielgroe zu liegt ein positiver Effekt vor. Der Einfluss
des Parameters ist umso signifikanter je steiler der Anstieg der ZielgroBe ist. Der Gesamtum-
fang der Sensitivititsstudie ist im Anhang in den Abbildungen D.15 und D.16 zusammengefasst.
Diese Hauptinteraktionsdiagramme zeigen, dass von den 11 untersuchten Parametern lediglich
fiinf bei einer Variation von +10 % ausschlaggebend die Zielgroen beeinflussen. Diese fiinf
Parameter sind in Abbildung 5.38 dargestellt.

Auf die Auslagerungszeit 7,,,. haben im Wesentlichen der Partikeldurchmesser D, und der Git-
terverzerrung ggﬁ einen Einfluss. Fiir D, ist die korrekte Berechnung der Keimbildung und
des Partikelwachstums auf Basis der verwendeten thermodynamischen- und kinetischen Daten-
bank, welche die Phasenchemie und -stabilitét (vgl. Abb.5.10, 5.11) sowie die temperaturabhin-
gigen Transportvorgédnge im Material (vgl. Abb.5.12) beschreiben, Voraussetzung. Ausgehend
vom thermodynamischen Potenzial (vgl. G1.4.18) muss die Grenzflichenenergie (vgl. G1.4.24,
Abb.5.92) und Keimbildung (vgl. G1.4.20, Abb.5.23) sowie die Systementwicklung mit dem ein-
gefiihrten Formfaktor (vgl. G1.4.26, Abb.5.2) fiir die Legierung IN718 korrekt in der Kinetiksi-
mulation beschrieben sein. Fiir den Ubertrag des Partikeldurchmessers in das Festigkeitsmodell
ist die richtige Beschreibung der gleitebenenbezogenen PartikelgroBe (vgl. Gl.4.12, 4.13), der
beriicksichtigte Formfaktor der Ausscheidung (vgl. Abb.5.2) und die aus den gemessenen Gitter-
parametern (vgl. Abb.5.5) berechnete Gitterverzerrung sg,/ (vgl. G1.4.7, Abb.5.7) entscheidend.
Der Phasenanteil f,, zeigt nur einen geringen und der Schubmodul G, sowie Texturfaktor M
gar keinen Einfluss auf die Auslagerungszeit ¢,,,.. Die Hohe der Streckgrenze R

p,max

wird stark durch den Phasenanteil fy,,, Matrixschubmodul Gy, Texturfaktor M sowie der Gitter-

hingegen

4
3

modynamischen Datenbank (vgl. Abb.5.11) korrekt beschrieben werden. Im Festigkeitsmodell

verzerrung " beeinflusst. In der Phasenkinetik muss die Hohe des Phasenanteils von der ther-
beeinflussen der Phasenanteil f,, und die Gitterverzerrung sgﬁ die Hohe der ausscheidungshir-
tenden Effekte (vgl. G1.4.46 bis 4.53 und 4.62). Der Matrixschubmodul ist neben den Modell-
gleichungen fiir die Ausscheidungshirtung (vgl. Kap.4.3.6, 4.3.7, 4.3.8, Abb.5.29) auch fiir die
Berechnung der Versetzungslinienenergie (vgl. G1.4.15, Abb.5.8) relevant. Der Texturfaktor M
bzw. Schmidfaktor m  erlaubt im Abschluss die Umrechnung der berechneten Schubspannung
auf den aktiven Gleitebenen in die makroskopisch gemessene Streckgrenze des Zugversuches

(vgl. G1.4.64). Der Partikeldurchmesser D, hat gar keinen Effekt auf die Hohe der Streckgrenze.
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Abbildung 5.38: Analyse der Modellsensitivitit fiir die fiinf ausschlaggebenden Modellparameter,
welche (a) die notwendige Auslagerungszeit bis zum Erreichen von R, ., und (b) die Hohe von
R, jax steuern

Die Studie zeigt, dass infolge einer Parameterstreuung dieser fiinf Groen von +10 % die Ausla-
gerungszeit zwischen ca. 8 h und 24 h und die Hohe der Streckgrenze zwischen ca. 1000 MPa und
1200 MPa im Extremfall variieren kann. Folglich sind die Anforderungen an die Genauigkeit der
Eingangsdaten und der berechneten Zwischen- und Endergebnisse entlang der Simulationskette
sehr hoch. Fiir eine exakte Berechnung der Werkstoffeigenschaften wird angenommen, dass Ein-
gangsdaten und Modellergebnisse eine Genauigkeit von < 10 % erreichen miissen. Weiterhin
wird deutlich, dass ausgehend von der chemischen Zusammensetzung der Phasen alle Effekte
voneinander abhingen beziehungsweise aufeinander aufbauen und fiir die finale Werkstoffei-
genschaften und folglich fiir die Werkstoffmodellierung relevant sind. Die aus den Grundlagen
abgeleiteten werkstoffspezifischen Anforderungen, die umgesetzten Modelle und das erreich-
te Ergebnis bestitigen das konzeptionelle Vorgehen der Dissertation. Verbleibende Unschirfen
aus Experiment und Simulation sowie Moglichkeiten zur Verbesserung der Modellgenauigkeit

werden im folgenden Kapitel diskutiert.



6. Diskussion der Ergebnisse

Das Ergebnis der Dissertation ist eine physikalisch basierte Simulationskette zur Beschreibung
des Erstarrungs- und des Ausscheidungszustandes sowie der Streckgrenze von IN718. Die Mo-
dellkopplung beschreibt den vierphasigen, metastabilen Werkstoff in den relevanten Temperatur-
und Zeitbereichen. Entscheidend fiir die erfolgreiche Simulation sind die Modellkopplungen, die
korrekte Beschreibung der y”’- Phase und die dafiir notwendigen Modellerweiterungen gegen-
iber bisher verfiigbaren Ansitzen. Die Validierung der berechneten und definierten Eingabepa-
rameter sowie die Ergebnisse der einzelnen und gekoppelten Methoden erfolgt an publizierten
Daten und eigenen Experimenten an IN718-Matrix-SX, IN718-SX und IN718-SLM. Im Rah-
men der Validierung und der Sensitivititsstudie konnen die hohe Genauigkeit, der Giiltigkeits-
bereich und die Schliisselgrolen der Simulation identifiziert werden. Im Folgenden werden ver-
wendete Modelle, Eingabegroflen, Datenbanken, Validierungsdaten, Schliisselgroen und der
Giiltigkeitsbereich vor dem Hintergrund der erreichten Ergebnisse diskutiert und auf Schwach-

stellen sowie Entwicklungspotenzial eingegangen.

6.1 Die Modelle und deren Eingabegrofien

In der Diskussion der Modelle und Eingabeparametern wird zwischen dem phanomenologischen
und dem physikalischen Ansatz unterschieden. Die phdnomenologische Beschreibung der Er-
starrung und Homogenisierung iiber die Scheilmethode, die Berechnung der Primérarmabsténde
und die Diffusionsrechnung stellen eine Vereinfachung realer Prozesse dar. Anhand dieser Me-
thoden konnen Warmebehandlungsschritte unter Beriicksichtigung des Diffusionsausgleiches
und der Randbedingungen wie Phasensolvus sowie Kornvergroberung abgeschitzt werden.
Die Randbedingungen fiir die Kornvergroberung werden aus der Arbeit von Azadian abgeleitet
[Aza04]. Fiir die Spannungsarmgliihung von IN718-SLM ist experimentell gezeigt, dass sich
die o- Phase im Aufheizprozess bildet [Str15]. Aus diesem Grund wird davon ausgegangen,
dass Rekristallisationsvorgéinge bei der gewihlten Temperatur von 980 °C weitestgehend unter-
bunden werden. Aufgrund der zweistufigen Glithung bei 980 °C und anschlieend bei 1040 °C
wird auf Basis von Publikationen von einem vollstindigen Eigenspannungsabbau ausgegangen
[HSW*08, LLY*11, APPP16].

Fiir die Scheilmethode werden Segregationskoeffizienten aus Messdaten von gegossenem IN718
verwendet. Studien von Nie et al. und Manikandan et al. zeigen allerdings Einfliisse von VT und
v auf die Auspriagung der Segregation, welche durch diese temperaturfeld- insensitiven Koeffi-
zienten nicht abgebildet werden konnen [NOL 14, MSPK14, MSPK15]. Fiir eine verfahrensun-

abhingige Beschreibung muss der Temperaturfeldeinfluss beriicksichtigt werden, welcher bspw.
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iber die Phasenfeldmethode zugénglich ist. Im Vergleich mit TEM- Daten fiir IN718-SLM wird
deutlich, dass die Abweichung trotz der Defizite fiir das entscheidende Element Nb gering und
eine Trendvorhersage moglich ist [Str15]. Dies ist in Ubereinstimmung mit den Ergebnissen
vieler Autoren, welche die Scheil-Gulliver-Methode fiir die Abschitzung der Elementverteilung
fiir u.a. IN718 als brauchbar identifiziert haben [KCH*89, KDY 04, MSW™11, SA86].

In der Diffusionsrechnung ist die Vernachldssigung von ausgeprigten Sekundirarmen der Den-
driten nur bedingt zuléssig [Retl10]. Fiir groe A, wird daher eine Erweiterung auf ein syn-
thetisches 2D- Feld empfohlen. Der Fehler fiir die feine Struktur des SLM-Materials wird auf-
grund der schwach ausgeprigten Sekundéirarme als gering eingestuft. Der komplexe Vorgang
der Phasenumwandlung in Verbindung mit dem Segregations- und Eigenspannungsabbau im
SLM- Material stellt eine Liicke in der Simulationskette dar, welche nur durch experimentelle
Untersuchungen geschlossen werden konnte. In diesem Falls sind bspw. aufwendige Phasenfeld-
simulationen notwendig.

In den physikalisch basierten Ansitzen der Phasenkinetik- und Streckgrenzberechnung werden
die wichtigsten physikalischen Effekte wie u.a. die Nukleation, die Energie der Phasen und
Grenzflachen, das Ausscheidungswachstum sowie die Interaktion von Versetzungen mit Legie-
rungselementen und Ausscheidungen beschrieben. Dies ermdglicht eine mechanismenbasierte
Werkstoffbeschreibung. Die Komplexitit der physikalischen Prozesse erfordert jedoch eine mo-
dellhafte Abstraktion der Mechanismen und Vorgénge.

Die Ausscheidungsmodellierung erlaubt keine rdaumliche Auflésung. Die Partikel werden als
Kugeln betrachtet, deren Diffusionsfelder sich nicht liberlagern. Das Wachstumsverhalten von
morphologiekontrollierten Ausscheidungen kann nur iiber den Formfaktor erfasst werden. Wei-
terhin wird von einem idealisierten, chemisch homogenen Volumen von 1 m? ausgegangen. All
dies entspricht nicht den realen Bedingungen im Werkstoff. In der vorliegenden Arbeit wird die
Diskrepanz zwischen realem Werkstoff und Modell iiber die prozessspezifische Homogenisie-
rung, welche einen chemisch homogenen, ausscheidungsfreien Werkstoff im 16sungsgegliihten
Zustand anstrebt, minimiert. Im Rahmen dieser Simulationskette ist eine Erweiterung um den
Segregationseinfluss heute noch nicht moglich.

Die Groflen des Nukleationsmodelles sind schwer bis gar nicht quantifizierbar. Eine indirekte
Bestitigung der Modellgiiltigkeit und der gewihlten Parameter geht aus dem Vergleich zwi-
schen berechneter Partikelanzahl und deren Entwicklung mit Messdaten am ATI 718Plus® bei
Ahmadi et al. hervor [APKW*14].

Das Grenzflichenenergiemodell benotigt die Eingabe von T,,,,, wodurch Effekte einer diffu-

rit?
sen Grenzflache und einer von der Stochiometrie abweichenden Chemie beriicksichtigt werden
[SK10]. Die Existenz und Relevanz der diffusen Grenzfliche, welche einem temperaturabhin-

gigen Ordnungsgradverlust der geordneten Kristallstruktur der Ausscheidung entspricht, kann
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fiir die y’- Phase und deren Phasenkinetik in Nickelbasis- Superlegierungen gezeigt werden
[RBV9S, MI11]. An der Legierung ATI 718Plus® ist messtechnisch nachgewiesen, dass zum
Zeitpunkt der Clusterbildung die Chemie nicht der Stochiometrie entspricht sondern sich erst
tiber die Auslagerung einstellt [ZRS*10]. Fiir IN718 dokumentiert Alam et al. auch eine zu-
nehmende Anreicherung von Elementen im Keimbildungsstadium [ACRC10]. Aufgrund dieser
an DSC- bzw. DTA- Ver-
suchen zielfithrend. Fiir IN718 kann die y’- und y”- Keimbildung weder iiber DSC- Versuche
noch iiber metallografische Schliffe sauber getrennt werden [NVL10, SSC97, SA00, SMBS88b,
SMB88a, SMB92]. Mit dem gewihlten T, kann das experimentell ermittelte DTA- Signal ab-

gebildet werden, eine fundierte Bewertung der Ausscheidungsreihenfolge ist damit jedoch in der

schwer zu beziffernden Sachverhalte ist die Kalibrierung von T},

rit

Simulation nicht méglich. Die abgeleitete Unterkiihlung zur Keimbildung aus Messung und Mo-
dell betrdgt im IN718 ca. 100 K. Dieses Ergebnis ist im Vergleich zu den ca. 50 K Unterkiihlung
bei hoch y’- haltigen Nickelbasis Superlegierungen, bei denen der chemische Ausscheidungs-
druck deutlich hoher ist, plausibel [GHS98, MI11]. Die korrekte Ausscheidungsstarttemperatur
ist fiir das anschlieBende Ausscheidungswachstum entscheidend. Anhand der Variationsstudie
kann T, auf Werte zwischen 2400 K und 2600 K eingeschrinkt werden. Ein niedriges T},
fiihrt dabei zu einer fritheren Keimbildung und zu groBeren Partikeln in der Phasenkinetik. Dies
ist fiir die y’- Phase in Nickelbasis Superlegierungen dokumentiert [MI11, Goh16]. Im Vergleich
mit Atomsondenmessungen im Friihstadium der Phasenbildung wird eine Ubereinstimmung der
von 2500 K erreicht [ACRC10]. Die berechnete Grenz-

flaichenenergie beider Phasen liegt in der Groenordnung von publizierten Werten [DNM*08].

Partikelgrofe fiir ein einheitliches 7T},
Allgemein wird fiir das Modell bei Kozeschnik et al. gezeigt, dass fiir unterschiedliche Phasen
und Kristallsysteme y; auf ca. +20 % genau berechnet wird [KS09, SK10].

Fiir das Ausscheidungswachstum miissen die Diffusion im Partikel, die Interaktion von Diffusi-
onsfeldern und der Morphologieeinfluss definiert werden. In MatCalc® ist nur die Diffusionsda-
tenbank der Matrix hinterlegt. Die Diffusionsgeschwindigkeit in der geordneten Kristallstruktur
der y’- und y”- Partikel kann nur iiber einen Korrekturfaktor der Matrixeigenschaften angepasst
werden. Diffusionsexperimente von Campbell et al. haben fiir Ni ein Verhiltnis von 0,5 zwischen
der Diffusionsgeschwindigkeit in der Matrix und in der Ausscheidung aufgezeigt [CamO8]. Die-
ser Korrekturfaktor wird fiir die y’- Phase in Nickelbasis Superlegierungen bestitigt und fiir die
y"'- Phase aufgrund dhnlicher Chemie und Gitterstruktur angenommen[MI11, Goh16]. Die In-
teraktion der Diffusionsfelder von Ausscheidungen wird durch die Reduktion der Matrixdiffusi-
on um den Faktor 0,75 beriicksichtigt. Die Notwendigkeit wird aus den {iber Atomsonden- und
TEM- Messungen dokumentierten, sehr geringen Partikelabstinden abgeleitet [BM91, SMB92,
MBBO02, ACRC10]. Bei Temperaturen zwischen 600 °C und 800 °C sind die Diffusionswege

ausreichend lang, sodass von einer Interaktion der Diffusionsfelder ausgegangen werden muss.
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Die Hohe des Faktors wird aus dem Vergleich der PartikelgroBe fiir alle Daten zwischen 600 °C
und 800 °C Auslagerungstemperatur abgeleitet.

Das Wachstum der sphirischen y’- Partikel kann mit der vorgestellten Systemkonfiguration be-
schrieben werden. Fiir die y”- Phase ist die Beriicksichtigung des Formfaktors entscheidend. Die
physikalischen Hintergriinde sind der richtungsabhingige Gitterparameter und die resultieren-
de Gitterverzerrung, wodurch eine Anlagerung von Atomen in einer Kristallrichtung bevorzugt
wird. Diese Sachverhalte werden u.a. in Untersuchungen von Devaux et al. und Phasenfeldrech-
nungen von Zhou et al. deutlich [DNM*08, ZLZ*14]. In den Simulationsstudien in Kapitel 5.2.1
wird gezeigt, dass durch die groBBenabhingige Beschreibung des Formfaktors das morphologie-
kontrollierte Wachstum der Partikel korrekt beschrieben wird. Der Formfaktor als Funktion der
y" - PartikelgroBe wird aus einem grofen Datenpool gemessener Partikeldimensionen abgeleitet.
Eine abgeleitete Funktion an der Unter- bzw. Obergrenze der Messdaten fiihrt dabei zu grof3eren
bzw. kleineren Partikeln, woraus sich eine Ungenauigkeit der Partikelgrofle von ca. 10 % ergibt.
Der y”- Formfaktor ist auch iiber Phasenfeldsimulationen zugénglich, auch wenn erste Ergeb-
nisse an einem vereinfachten Werkstoffsystem oberhalb der Messdaten liegen [ZLZ"14]. Die
inkohédrente Gitterverzerrung und deren Einfluss auf die Wachstumskinetik sowie die Ausbil-
dung der einzelnen Orientierungsvarianten bei einer spannungsiiberlagerten Auslagerung kann
von diesem Phasenfeldmodell abgebildet werden [ZLZ* 14]. Diese Effekte konnen mit MatCalc®
nicht untersucht werden.

Die berechnete Streckgrenze ergibt sich aus der Summe der einzelnen Festigkeitsbeitréige z;,,,
Typs Tss und 7p .. Die Festigkeitsbeitrige beider Ausscheidungsphasen sowie die Hartungs-
beitrige der einzelnen Regime je Phase werden iiber die geometrische Summe schlussendlich
zu 7p . Zusammengefasst. Diese geometrische Summe und deren Exponenten wird aus publi-
zierten Experimenten und numerischen Studien abgeschitzt und ist bei Ardell u.a. umfassend
diskutiert [FM66, Ard85, APKO*14, APKW™14]. Diese Arbeit iibernimmt sowohl die in der
Literatur empfohlene Vorgehensweise als auch die Exponenten. Letztere sind mit einer schwer
bewertbaren Unschirfe belegt. Eine Plausibilisierung erfolgt durch die schrittweise Validierung
der Modelle und der Hohe sowie dem Verlauf der jeweiligen Festigkeitsbeitrige.

Die einzelnen Streckgrenzbeitrige werden basierend auf den validierten Ergebnissen der Pha-
senkinetiksimulation unter Beriicksichtigung der Materialtextur berechnet. Die Grundfestigkeit
aus 7;,,, Ty p und 74¢ wird auf Basis von Ersatzmodellen ermittelt, deren Giiltigkeit u.a. Gypen
et al. und Thompson bestétigen [GD77a, GD77b, Tho75].

Fiir den IN718 ist die erweiterte Beschreibung von 7, ,, basierend auf der PartikelgroBe, dem
Partikelabstand, der Versetzungslinienenergie und deren moglichen Wechselwirkungsmechanis-
men mit beiden Ausscheidungen entscheidend.

Die PartikelgroBBe und der Phasenanteil in der Ausscheidungssimulation miissen in eine festig-
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keitsrelevante, mittlere Partikelgrole und einen Partikelabstand in der Gleitebene iibertragen
werden. Die Relevanz dieser gleitebenenbezogenen Betrachtung geht aus theoretischen Uber-
legungen bei Ardell und Brown hervor, deren Modellunterschiede sich auf < 5 % belaufen
[KN71, Ard85]. Die gleitebenenbezogene Berechnung wird indirekt aus dem Vergleich zwi-
schen gemessener PartikelgroBBe und berechneten Festigkeitseffekten bei Ahmadi et al. besta-
tigt [APKW*14]. Fiir die y”- Phase ist die auf den Formfaktor x basierende, volumenkonstan-
te Uberfiihrung der sphérischen Morphologie der Phasenkinetik in die y”’- Ersatzmorphologie
entscheidend. Hierdurch kann die gleitebenenbezogene Beschreibung von Partikelgrofle und -
abstand nach Oblak et al. und Sonderegger et al. in den Gleichungen der Ausscheidungshir-
tung umgesetzt werden [OPD74a, SK12]. Der Partikelabstand in der Gleitebene, welcher sich
aus dem berechneten Phasenanteil und der Partikelgroe ableitet, wird fiir beide Phasen in die
Versetzungsldnge iiberfiihrt. Die Versetzungslidnge zwischen den Oberflachen der Partikel und
die Widerstandskraft der Partikel gegen die Versetzungsbewegung sind die SchliisselgroB3en der
Ausscheidungshirtung. Die Versetzungslinienldnge beriicksichtigt neben der Partikelanzahl in
der Gleitebene auch einen mittleren, kritischen Krimmungswinkel der Versetzung (f,,/,) im
jeweiligen Schneidregime. Dieses Vorgehen ermdglicht damit in der Berechnung der ausschei-
dungshirtenden Effekte nicht nur die Beriicksichtigung der Schliisselgroen der Ausscheidungs-
kinetik, sondern auch das Verhalten der Versetzungen in Abhingigkeit vom Ausscheidungszu-
stand. Die Berechnung erfolgt fiir eine mittlere PartikelgroB3e je Phase.

Die dynamische Entwicklung der Versetzungslinienspannung in Abhéingigkeit von Versetzungs-
typ, -kriimmung und -linienléinge kann nur fiir letztere durch die Kopplung an die Phasenkinetik
realisiert werden. Diese Kopplung zeigt eine deutliche Verianderung gegeniiber dem statischen
Wert von 0, 5Gb* (vgl. Abb. 5.8b). Die Versetzungskriimmung ist fiir kleine Ausscheidungen
aufgrund einer nahezu geradlinigen Versetzungsfront, welche bei Oblak et al. dokumentiert ist,
nicht relevant [OPD74a]. Fiir gro3e Partikel wird davon ausgegangen, dass sich der Energie-
beitrag durch die Versetzungskriimmung aufgrund der unterschiedlichen Versetzungstypen im
Mittel aufhebt. Fiir den Versetzungstyp wird ein gleicher Schrauben- und Stufenanteil angenom-
men. Fiir die charakteristische GroBe /n(r , /r;) (vgl. Gl. 4.16) ergibt sich fiir Q(P)

an die Ausscheidungskinetik gekoppelt ist, ein mit Ardell vergleichbare Werte von = 4 im Fes-

w)s> Welche
tigkeitsmaximum [Ard85]. Gegeniiber Dieter et al. ist der berechnete Wert um ca. 25 % niedriger
[Die86]. Eine genaue Quantifizierung der Absolutwerte ist aufgrund der dynamischen Entwick-
lungen und Modellannahmen schwierig.

Der Schubmodul in der Gleitebene ist aufgrund der in der Gleitebene stattfindenden Verformung
fiir die Berechnung der Ausscheidungshirtung eine entscheidende Grofle. Der verwendete Wert
G’ in Gleitrichtung ist gegeniiber den Berechnungen von Ardell, Oblak et al., Ahmadi et al.,

111
welche den isotropen Wert annehmen, um 20 % geringer [OPD74a, Ard85, APKW*14]. Im Fal-
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le des hoheren Schubmoduls jeder Phase steigt 7p ., entsprechend.

Fiir jeden Hértungsmechanismus von 7, . wird die zu tiberwindende Energiebarriere aus der
Wechselwirkung zwischen Versetzung und Partikel separat fiir jede Phase modellhaft beschrie-
ben. Diese Modelle sind in der Fachliteratur schwerpunktmifig fiir sphérische Partikel um-
fassend untersucht und diskutiert. Wichtige Referenzen fiir diese Arbeit sind [KN71, Kel72,
OPD74b, OPD74a, Ard85, SMB88a, APKO*14, APKS*14, ASPK*14, SK12]. Die Modelle
fiir die sphérische y’- Phase werden bei Ahmadi et al. im ATI 718Plus® besttigt und in dieser
Arbeit umgesetzt [APKW*14]. Fiir die festigkeitsdominierende y”- Phase ist die Beriicksich-
tigung der moglichen Interaktionen mit Versetzungen eine wichtige Erweiterung, auf die im
Folgenden niher eingegangen wird.

Mit dem erweiterten Modell des Kohirenzeffektes kann die Zu- und Abnahme des y”- Hiartungs-
effektes fiir das schwache und starke Hiartungsregime in Abhéngigkeit von der Morphologie, den
Orientierungsvarianten, dem Versetzungstyp und der Gitterverzerrung beschrieben werden.
Eine entscheidende und zugleich kritische Erweiterung ist die verwendete Gitterverzerrung der
y"'- Phase. sgﬁ ergibt sich aus der abgeleiteten Funktion des Formfaktors und der Gitterparameter,
welche in Abhingigkeit von der Partikelgrofe nach den Messdaten von Slama et al. hinterlegt
werden [SSC97, SA00]. Aufgrund der Streuung der Gitterparameterdaten und die Begrenzung
auf eine Quelle sollten diese Daten nochmals experimentell verifiziert werden. Eine Anderung
der Gitterparameter in Abhéngigkeit von der chemischen Zusammensetzung, der Partikelgrofe
bzw. der Wirmebehandlung ist fiir die DO,,- Gitterstruktur vielfach an unterschiedlichen Pha-
sen nachgewiesen [KHIO96, KIO96, CML11, SMT04, KMB*03]. Oblak et al. publiziert fiir
den IN718 eine Zunahme der Gitterverzerrung iiber die Auslagerungszeit [OPD74a]. Weiterhin
wird bei Sundararaman et al. die Abhéngigkeit der egn von D, messtechnisch erfasst und zeigt
eine gute Ubereinstimmung mit den in dieser Arbeit berechneten Werten [SMB92]. Lediglich
fiir kurze Auslagerungszeiten von < 2 h sind die Messdaten um ca. 35 % geringer. Vor diesem
Hintergrund ist der berechnete egﬁ- Verlauf plausibel. Eine bessere Bewertung und Beschrei-
bung dieser Schliisselgrofle kann durch hochauflésende Messdaten oder Modelle, welche die
Abhingigkeit zwischen Phasenchemie, Warmebehandlung, Gitterparameter und Gitterverzer-
rung beschreiben, erreicht werden.

Im schwachen Hartungsregime zeigt die Beriicksichtigung des sgﬁ- Verlaufes gegeniiber Daten
von Oblak et al. und Chaturvedi et al. fiir kleine Partikel eine deutliche Absenkung des Hir-
tungseffektes [OPD74a, CF83]. Dadurch konnen die Versuche an IN718-SX und IN718-SLM
fiir 0,35 h und 2,5 h Auslagerungszeit korrekt beschrieben werden (vgl. Abb. 5.30). Der Ansatz
fiir sphérische Ausscheidungen bzw. fiir ein konstantes egﬁ iberschitzt das Verhalten deutlich.
Im Hértungspeak des Effektes wird ein vergleichbares Niveau mit den Ergebnissen von Oblak
et al. erreicht [OPD74a].
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Im starken Regime wird das Modell von Ardell um die Morphologie, die Orientierungsvarian-
ten und die Funktion fiir egﬁ erweitert [Ard85]. Die Schwachstelle der Modellgleichung ist die
fehlende Aufschliisselung des Festigkeitsbeitrages der einzelnen Versetzungstypen. Der Festig-
keitsabfall fiir die groen y”- Partikel in den Experimente mit 23,5 h und 50 h Auslagerungszeit
sowie die Daten der Uberalterung kann gut abgebildet werden. Auch die zeitliche Lage des ins-
gesamt berechneten Hartungspeaks stimmt mit den experimentellen Daten und den publizierten
Werten iiberein [CF83, CF89, SMB88a]. Folglich liefert der Ansatz plausible Ergebnisse. Fiir
eine weiter verbesserte Beschreibung der physikalischen Effekte ist eine saubere Aufschliisse-
lung der Versetzungstypen zusitzlich notwendig.

Fiir das untersuchte Material erfolgt die Auslagerung spannungsfrei, sodass alle Orientierungs-
varianten vorhanden sind und p = 1/3 betrdgt. In dieser Simulationskette ist p eine nutzerdefi-
nierte GroBe, da in der Phasenkinetik nicht zwischen den Orientierungsvarianten in Abhéngig-
keit vom Spannungszustand unterschieden werden kann. Sind Spannungen im Auslagerungsvor-
gang relevant, muss p abgeschitzt oder die Phasenkinetik mit bspw. der Phasenfeldmethode nach
Zhou et al. berechnet werden [ZLZ* 14]. Dieser Effekt ist fiir eigenspannungsbehaftete Bauteile
im Auslagerungsvorgang relevant und kann eine bauteilzonenabhiingige Festigkeit erzeugen.
Die Beschreibung des APG- Effektes anhand der erweiterten Modellgleichungen beriicksichtigt
die richtungsabhingige Gitterenergie und die theoretisch mogliche sowie experimentell beob-
achtete Versetzungsanzahl und -bewegung auf den aktivierbaren Gleitebenen der DO,,- Git-
terstruktur. Hierzu werden dokumentierte Versetzungskonfigurationen und Gitterenergien fiir
die Ni; Nb- und Ni,;V - Phase als Grundlage verwendet [OPD74a, SMB88a, FHV92, KVP92,
RS94, NHLV10]. Gegeniiber bisherigen Ansidtzen [OPD74a, CF83, SMB88a] zeigt das Resultat
der verwendeten Gleichungen eine deutliche Reduktion des APG- Hértungseffektes (vgl. Abb.
5.30). Hieraus ergibt sich die fiir die D0,,- Struktur der y”- Phase erwartete Dominanz des Ko-
hirenzeffektes. Ohne die Erweiterungen liegt der APG- Effekt nur eines Versetzungspaares auf
dem Niveau des Kohirenzeffektes, wodurch der gesamte berechnete Festigkeitsbeitrag die Mess-
daten um mindestens das 1,5 fache iiberschitzt. Fiir einen fundierten Nachweis und eine entspre-
chend exaktere Modellbeschreibung sind hochauflosende Experimente und bspw. atomistische
Simulationen notwendig. Die komplexe Interaktion von Versetzungen und Partialversetzungen
mit den drei Orientierungsvarianten auf den drei unterschiedlichen Gleitrichtungen bleiben Ge-
genstand weiterer Forschung. Die im Modell in Abhiingigkeit von den Gleitrichtungen hinter-
legte y;; ¢ Stellt eine Néherung dar. Der bei Oblak et al. ermittelte Wert ist eine Obergrenze, da
der Hartungseinfluss der y’- Phase und die Richtungsabhingigkeit in der D0,,- Struktur in der
Herleitung nicht beriicksichtigt werden. Aufgrund der zugrundeliegenden Wirmebehandlung
bei Oblak et al. ist der Festigkeitsbeitrag der y’- Phase und der daraus hervorgerufene Fehler fiir
V/yx;c; gering [OPD74a]. Der Fehler aus der fehlenden Aufschliisselung zwischen Gleitebenen
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kann nicht beziffert werden. Im Bezug zu den Daten und der angegebenen Streuung bei Fran-
cois et al. und Rosengaard et al. ist yfll,(();] bei 20 °C mit 0,296 +0,05 J / m? ein erster Anhaltswert
[OPD74a, FHVO92, RS94]. Der gewihlte Wert in den beiden anderen Gleitrichtungen ist eine
Annahme auf Basis des bei Khanta et al. abgeleiteten Abschlagswertes von 30 % [KVP92]. Die
hieraus abgeleitete Fitfunktion zeigt bei 680 °C einen ca. doppelt so hohen Wert wie bei Fran-
cois et al. [FHV92, KVP92]. Eine Bewertung ist aufgrund fehlender Daten nicht moglich. Die
Richtungsabhingigkeit und ein etwas hoherer Wert im Vergleich zur y’- Phase ist basierend auf
der DO0,,- Kristallstruktur plausibel.

J J

sF> 'GF
/

y’-, y”- Schubmoduln, yé 7 und yé  liegen in der GroBenordnung von Literaturdaten (vgl. Kap.

Die Festigkeitsbeitriage von 7 und Té, sind fiir beide Phasen vernachlédssigbar gering. Die
5.2.7). Eine exakte Validierung ist aufgrund der Dominanz des Kohérenz- und Antiphasengrenz-
effektes fiir IN718 nicht moglich [Ard85, APKO™14]. Fiir die Diskussion der Modelle wird auf
die Literatur verwiesen [Nem83, Ard85, APKO*14].

Die Beschreibung des Orowaneffektes nach Kelly et al. beriicksichtigt, dass nicht-sphérische
Partikel mit mehreren Gleitebenen interagieren, wodurch der Festigkeitsbeitrag erhoht wird
[Kel72]. Der berechnete Ubergang zwischen starkem Schneidregime und Orowaneffekt liegt
bei D, /2 = 65 nm. Da Sundararaman et al. in seinen Studien keine Orowanringe um y”’- Par-
tikel mit D, /2 < 60 nm identifiziert, scheint der Wert plausibel [SMB88a]. Wird der Ansatz
nach Kelly nicht beriicksichtigt, liegt die Orowanfunktion deutlich tiefer und der Ubergang vom
Schneiden zum Orowaneftekt liegt bei D, /2 < 30 nm.

Der von Sundararaman et al. publizierte Hirtungseffekt der mechanischen Zwillingsbildung
wird in dieser Arbeit nicht untersucht, da keine weiteren Referenzen und die bendtigte Zwil-
lingsenergie vorliegen. Der Effekt tritt laut Sundararaman et al. erst fiir groe y”- Partikel im
iberalterten IN718 auf.

Die makroskopische Streckgrenze wird mittels M bzw. m aus 7, abgeleitet. Die Einkris-

tallproben verdeutlichen, dass sich je nach Lage im Standarddreieck eine Streuung von bis zu
20 % aus der Beriicksichtigung von einer unterschiedlichen Anzahl an Gleitsystemen ergeben
kann (siehe Kap. 6.3). Dies gilt auch fiir jedes einzelne Korn im Polykristall. Der Vergleich
zwischen Talyorfaktor, Sachsfaktor, dem Wert bei Clausen et al. und die Verteilung der ge-
messenen Orientierung in der inversen Polfigur zeigen, dass M bzw. m, spezifisch fiir den
Herstellprozess des Materials ermittelt werden muss. Die verwendete Mittelung fiir drei bzw.
fiinf Gleitsysteme im IN718-SX und IN718-SLM ist aufgrund der komplexen Versetzungs-
wechselwirkung mit Ausscheidungen in mehreren Gleitsystemen plausibel, stellt jedoch nur
eine Naherung dar. Die kornflaichengewichtete Mittelung fiir einen effektiven Texturfaktor im
Polykristall ist ebenfalls nur eine Nidherung, welche aber die Moglichkeit bietet unterschied-

liche Texturen auf Basis von EBSD- Messungen zu vergleichen und M abzuleiten. Der er-
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mittelte M stellt im Vergleich von gemessener Streckgrenze und abgeleiteter Schubspannung
die Untergrenze dar (vgl. Abb. 5.33). Der Fehler wird auf < 10 % geschitzt. Weiterhin setzt
sich im Polykristall die makroskopische Streckgrenze aus der Verformung von Kornern mit
geringem Texturfaktor, welche sich schon deutlich unterhalb von 0,2 % plastischer Dehnung
verformen, und Kornern mit hoherem Texturfaktor zusammen. Dies erschwert zusitzlich ei-
ne fundierte Bestimmung von M und kann nur iiber kristallplastische Simulationen, welche
die exakte Materialtextur beriicksichtigen, aufgeschliisselt werden. Eine Vielzahl an Publika-
tionen nehmen Werte fiir M an, ohne detaillierte Angaben zum Werkstoffzustand zu machen
[OPD74a, Tho75, GD77a, GD77b, CF83, Ard85, MOS85, RDT97, APKW™14]. Ein kaum be-
wertbarer Fehler entsteht, wenn in diesen Fillen die Modellentwicklung nicht am isotropen
chemisch homogenen Schmiedematerial erfolgt ist. Durch die schrittweise Modellvalidierung
tiber IN718-Matrix-SX, IN718-SX und IN718-SLM kann die Anwendbarkeit der Modelle fiir
einen chemisch homogenen Werkstoff unter Beriicksichtigung der entsprechenden Textur besti-

tigt werden.

6.2 Die thermodynamische und -kinetische Datenbank

Die thermodynamische und die thermokinetische Datenbank bilden die Grundlage der gesam-
ten Simulationskette. In der Validierung der Datenbanken werden cf » fis R, Ty, T, Téol und
die Multikomponentendiffusion anhand von Literaturdaten bewertet. Fiir den GroBteil der Pa-
rameter ist die Abweichung zwischen Simulation und Experiment kleiner als 20 % . Die erhal-
tene Abweichung entspricht dabei mitunter der Groenordnung der experimentellen Schwan-
kungsbreite fiir bspw. cij , [:» Rg. Die Abweichung fir T, , T, Téoz ist < 10 %. Entscheidend fiir
die thermokinetische Werkstoffbeschreibung ist die korrekte Berechnung der Phasenzusammen-
setzungen. Fiir die Hauptelemente der Phasen wird eine Abweichung < 15 % erreicht, welche
fiir die iibrigen Elemente mitunter deutlich hoher ist. Mit dieser Datenbankqualitit konnen die
Thermodynamik und Thermokinetik von IN718 berechnet werden. Vor dem Hintergrund der
mehrskalen Simulationskette wird die Notwendigkeit einer noch genaueren Beschreibung von
bspw. geringen Elementanteilen in den Phasen deutlich, welche fiir die Berechnung von a{ , 5lj ,
e{ und 7 entscheidend sind. Fiir eine solche Prizisierung der Datenbanken sind weiterfiihren-
de, hochauflosende Experimente unter definierten Bedingungen wie bei Miller et al. oder valide

atomistische Simulationen notwendig [MBBO02].



KAPITEL 6. DISKUSSION DER ERGEBNISSE 114

6.3 Die Validierungsdaten und Modellergebnisse

Die Modellvalidierung an experimentellen Daten erfolgt ausgehend von der Datenbankanalyse
bis hin zur voll gekoppelten Streckgrenzberechnung. In der Bewertung der Datenbankqualitét
wird am Beispiel der Chemie deutlich, dass oftmals keine Angaben beziiglich Materialhomoge-
nitdt, Wirmebehandlung und genauem Messpunkt (mittig zw. Partikeln, am Partikelrand oder
im Partikelzentrum) sowie Messfehler vorhanden sind. Die Streuung zwischen unterschiedlichen
Quellen erschwert ebenfalls den Vergleich (siehe Tab. C.2 bis C.5). Eine exakte Bewertung ist
damit nur eingeschrankt moglich.

Die Partikelgrofle und der Phasenanteil werden anhand von FEREM-, TEM- und Atomsonden-
messungen validiert. Experimentell miissen dafiir die Morphologie und die Phase des Partikels
genau bestimmt werden. Dies ist besonders im Friihstadium kompliziert. Fiir die korrekte y”'-
Partikelgroe miissen die drei Orientierungsvarianten beriicksichtigt werden. In den Publika-
tionen werden entweder die Halbachse oder der Durchmesser fiir die y”- Ellipse angegeben,
was nicht immer 100%ig nachvollziehbar ist. Fehlerbalken werden ebenfalls selten angegeben.
In der Simulation wird D, als Vereinfachung der elliptischen y”’- Partikel ausgewertet. Diese
Fakten beeinflussen und erschweren den Vergleich und die Abweichungsbewertung zwischen
Experiment und Simulation. Die geringsten Abweichungen von < 15 % zwischen Simulation
und Messung liegen fiir die hochwertigen Datensitze aus TEM- Untersuchungen von Slama et
al. und Atomsondenmessungen von Alam et al. bei Auslagerungstemperaturen zwischen 680 °C
und 750 °C vor [SSC97, SA00, ACRC10]. Die eigenen FEREM Daten sind als Anhaltspunkte
zu bewerten, welche sich gut in den restlichen Datenpool einfiigen. Beziiglich des Phasenanteils
wird ein Verhéltnis von 2:1 bis 3:1 mit einem Gesamtanteil von 20 vol% bis 25 vol% angege-
ben. Dies wird von der Simulation abgebildet. Im Vergleich zu Atomsondenmessungen wird im
Friihstadium (706 °C, 8 min) eine Abweichung festgestellt, welche nicht eindeutig dem Modell
und/oder Experiment zugeschrieben werden kann. Nach 1 h sind die Ergebnisse identisch. Ein
zur Simulation vergleichbarer, schneller Anstieg des y’- und y”’- Phasenanteils wird in Phasen-
feldrechnungen bei 790 °C dargestellt [ZLZ*14]. Deutlich idltere Quellen zeigen bei 700 °C einen
langsameren Anstieg des Phasenanteils und stehen im Widerspruch zu Atomsondenmessungen
von Alam et al. und der Simulation [Fan81, FDC82, CF83, ACRCI10]. In diesem Fall wird ein
vergleichbar schneller Anstieg des Phasenanteils erst bei 750 °C verzeichnet. Diese Abweichung
kann auf die verwendete Messmethode zuriick gefiihrt werden, bei der der y”’- Phasenanteil aus
der Matrix herausgeitzt und gewogen wird.

In der Festigkeitsberechnung sind die Werte fiir 7,,, und 7, , nicht quantifizierbar. In Summe
ist ihr berechneter Beitrag an 7,,; mit < 5 % vernachldssigbar. Zum Beispiel verdeutlicht der

geringe Unterschied zwischen 7, fiir IN718-SLM und IN718-SX, dass 7 p nicht relevant ist
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und nur fiir sehr kleine Korngréfen zu beriicksichtigen ist. Der Anteil von 74¢ am maximalen
7,5 ISt mit ca. 25 % festigkeitsrelevant. Fiir den ausscheidungsfreien IN718-Matrix-SX ist die
Modellabweichung von 5 MPa fiir 7 ¢ gering und beinhaltet Ungenauigkeiten in den Hértungs-
konstanten, den Orientierungsmessungen und der Bestimmung von m,. Die Berechnungen fiir
IN718-SX und IN718-SLM verdeutlichen den Einfluss der Ausscheidungsbildung und der Ele-
mente Nb, Mo und Ti, welche den grofiten Mischkristallhdrtungseffekt haben. Abweichungen
in der Berechnung bzw. Messung der y- Chemie resultieren in einer Streuung von ca. 20 MPa.
T4 kann im ausgelagerten Zustand zwischen 80 MPa und 100 MPa angegeben werden, was in
guter Ubereinstimmung zu publizierten Werten ist [OPD74a, SMB88a].

Der Anteil von 7, , ist bei optimaler Auslagerung mit ca. 75 % festigkeitsdominierend. Im
Gegensatz zu IN718-Matrix-SX ist fiir IN718-SX also neben 7¢¢ und m, zusitzlich der Effekt
der Ausscheidungshirtung relevant. Die ausscheidungsabhingige Zu- und Abnahme von 7
ist fiir die drei Auslagerungszeiten in Simulation und Experiment identisch. In der Auswertung
von R, und 7, wird weiterhin die Relevanz der kristallografischen Orientierung deutlich. Die
prozentuale Abweichung fiir 7, liegt zwischen 3 % und 22 % abhiingig von der zugeordneten
Orientierung der Probe im Standarddreieck und der beriicksichtigten Anzahl von einem, drei
und fiinf aktiven Gleitsystem fiir die Bestimmung des Schmidfaktors. Aufgrund der Gussqua-
litdt der IN718-SX Proben ist eine weitere Eingrenzung nicht moglich. An dieser Stelle sind
weiterfiihrende Gleitlinienanalyse an den Probenoberflichen und Schliffanalysen des Priifquer-
schnittes notwendig, welche im Rahmen der Arbeit nicht mehr erfolgten. Infolge der Unschirfe
in der Orientierungsbestimmung erfolgt die Auswertung fiir drei aktive Gleitsysteme als mitt-
lere Nidherungslosung und liefert ein maximales 7,,; von 464 MPa nach 8 h bei 725 °C fiir das
IN718-SX Material. Fiir das polykristalline IN718-SLM Material erzeugt die Unterscheidung
zwischen drei und fiinf aktiven Gleitsystemen in der Bestimmung von M eine Variation von
Tyes UM €a. 5 %. 7, ist mit 456 MPa bei 725 °C nach 6,5 h bzw. 23,5 h fiir drei aktive Gleitsys-
teme vergleichbar mit dem maximalen 7, fiir IN718-SX. Die Texturanalyse des IN718-SLM
Materials zeigt weiterhin, dass ein Taylorfaktor von 3,06 der Textur des SLM- Materials nicht
entspricht. Mit M = 3,06 fillt 7, auf 350 MPa und liegt ca. 100 MPa unterhalb der IN718-SX
Ergebnisse. Im Vergleich zu dlteren Berechnungsergebnissen von Oblak et al. und Chaturvedi et
al. wird 7p ., um ca. 70 MPa hoher berechnet [OPD74a, CF83]. Diese Publikationen schiétzen
7gs mit 100 MPa ab und berechnen 7, ,,; mit maximal 250 MPa. Dabei wird nur ein Hértungs-
effekt fiir ' und y”" beriicksichtigt und sowohl die Partikelgrofe als auch der Phasenanteil aus
Experimenten abgeleitet. Uber Materialhomogenitiit und Textur sind keine Angaben verfiigbar.
Die Ergebnisse zeigen, dass neben 75¢ und 7p ,; die Texturinterpretation in Form der Schmidt-
bzw. Texturfaktoren m bzw. M eine SchliisselgroBe zur korrekten Festigkeitsanalyse ist. Weiter-

hin wird deutlich, dass fiir die Validierung und die Simulationsfihigkeit von mehrskalen Simu-
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lationsketten experimentelle Daten oftmals nicht ausreichend dokumentiert sind. Wichtige In-
formationen iiber Chemie, exakte Warmebehandlungsschritte oder Materialtextur fehlen. Auch
ist die experimentelle Zuginglichkeit von wichtigen Daten, wie bspw. Partikelgroe und Pha-
senanteil im Friihstadium, mit hohem Aufwand verbunden. Gerade dieses Friihstadium ist fiir
die korrekte Beschreibung der anschlieBenden Wachstumskinetik der Ausscheidungen entschei-
dend.

6.4 Die notwendige Genauigkeit der Schliisselgrofien

Im Rahmen der Modellvalidierung hat sich eine gewisse Unschirfe fiir einzelne Simulationspa-
rametern herausgestellt. Die Schliisselgroen zur Prozess- und Werkstoffsimulation werden aus
den Ergebnissen der Sensitivititsstudie aus Kapitel 5.7.3 abgeleitet, welche an der festigkeits-
dominierenden y”'- Phase in IN718 durchgefiihrt wurde. Bei einer Variationsbreite von +10 %
haben die fiinf Parameter f s D,, Gy, M, sgﬁ einen deutlichen Einfluss auf die Streckgrenzhthe
und die notwendige Auslagerungszeit. Kritische Parameter wie die APG- Energie sind aufgrund
des vergleichsweise geringeren Festigkeitsbeitrages gegeniiber dem Kohirenzeffekt weniger re-
levant. Im Maximum der y”'- Hirtung bedeuten diese +10 % Variation eine mogliche Streu-
ung fiir den y”- Phasenanteil f,, von 15 + 1,5 vol%, fiir den y”-Partikeldurchmesser D, von
30 + 3 nm, fiir den Matrix-Schubmodul G, von 66 + 6,6 GPa, fiir den Texturfaktor M von
2,28 + 0,23 (fiir IN718-SLM-P1) und fiir die y”-Gitterverzerrung eg// von 2,8 + 0,28 %.

Eine Eingrenzung der Schwankungsbreite ist fiir f,» und D, nicht moglich. Anhand der Pha-
senkinetikvalidierung wird im Vergleich mit den Daten von Alam et al. (Atomsonde) und Slama
et al. (TEM) deutlich, dass die Abweichung zwischen Modell und Messung in der Grofenord-
nung von 10 % liegt [SSC97, SA00, ACRC10]. Diese Abweichung entspricht vermutlich auch
der GroBenordnung der Messungenauigkeit. Eine genaue Quantifizierung ist aufgrund fehlender
Fehlerbalken nicht moglich. FEREM- Daten sind nicht ausreichend genau. Die Sensitivitéit von
D, im Hértemaximum erklért sich aus dem steilen Anstieg bzw. Abfall der Hartungsfunktion.
Der y- Schubmodul wird aus dem gemessenen E- Modul und der Querkontraktionszahl abge-
leitet. Der verwendete E|, betrdgt nach Hermann et al. fiir die y- Phase des CMSX4 125 GPa
[HSHBO96]. Fiir den gleichen Werkstoff wird bei Sieborger et al. E|,, mit 134 GPa gemessen
[SKGO1]. Dies entspricht einer Variationsbreite von 7 % und erschwert eine Eingrenzung eben-
falls. Weiterhin liegt eine Abweichung der y- Chemie gegeniiber dem IN718 vor.

In der vorgestellten Texturauswertung ergibt sich fiir den Texturfaktor M eine Abweichung von
5 % aus der unterschiedlichen Anzahl beriicksichtigter Gleitsysteme. Die gewihlte kornflichen-
gewichtete Summe entspricht einer groben Niherung, deren Unschérfe nicht quantifiziert wer-

den kann. Eine Verbesserung in der Beschreibung von M ist mit kristallplastischen Rechnungen
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moglich und wird fiir eine korrekte Materialbeschreibung empfohlen.

Fiir die Berechnung von e{ wird im Falle der y’- Phase deutlich, dass schon geringe Schwankun-
gen der Phasenchemie einen groflien Einfluss (> 10 %) auf 5in und eiyl haben. Hieraus lassen sich
hohe Genauigkeitsanforderungen fiir a{ , 5{ und s{ ableiten, welche ebenfalls fiir die y”- Phase
gelten. Ein Modell fiir die y”- Phase wiirde die aktuell vorhandene Liicke in der Simulationskette
schlieBen und eine bessere Bewertung dieser SchliisselgrofSe ermdglichen.

In der Phasenkinetikrechnung kann gezeigt werden, dass der y”- Formfaktor als f(D,) ent-
scheidend fiir die korrekte Modellierung ist. Wird diese Funktion verwendet, wirkt sich eine
Schwankung um +10 % nicht signifikant auf das Ergebnis aus.

Trotz der hohen Genauigkeitsanforderungen an die identifizierten Schliisselparameter, konnen
mit dem gewihlten bzw. berechneten Parametersetup die Phasenkinetik und die Festigkeit des
Materials mit einer hohen Genauigkeit beschrieben werden. Es wird davon ausgegangen, dass
sich Abweichungen entlang der Simulationskette nicht zwangsldufig zu einem maximalen Feh-
ler addieren, sondern sich vielmehr ausgleichen (z.B. ein zu hoher f,, durch einen kleineren D,
oder G ).

6.5 Der Giiltigkeitsbereich der Simulation

Der Giiltigkeitsbereich der Simulation wird aus den Modellgrenzen und den Ergebnissen der Va-
lidierung abgeleitet. Das analysierbare Elementspektrum der Legierung wird anhand des Schliis-
selelementes Nb abgeleitet. Der 6- und y”'- Solvus sowie der Anstieg und Abfall des Phasenan-
teils konnen innerhalb der Grenzen zwischen 4 wt% und 6 wt% Nb in der Legierung dargestellt
werden. Selbiges gilt fiir die Phasenkinetik. In der vorliegenden Arbeit ist ein Nachweis fiir 5 wt%
und 5,4 wt% Nb erbracht. In der Phasenkinetik kann der Temperaturbereich zwischen 700 °C
und 800 °C fiir ¢ > 1000 h in guter Ubereinstimmung mit den Experimenten untersucht wer-
den. k, und n, entsprechen den experimentell ermittelten Werten. Fiir Temperaturen < 700 °C
bzw. > 800 °C ist die Kinetik schneller bzw. langsamer als die experimentellen Beobachtungen.
Solide Trendvorhersagen sind aber moglich. Fiir technische Anwendungen sind diese Tempera-
turfenster von geringerem Interesse, da die Kinetik vernachléssigbar trige ist (< 700 °C) bzw.
nahe dem Bereich der Losungsglithung des Materials liegt (> 800 °C). Der Vertrauensbereich
der Kinetiksimulation wird fiir D, > 200 nm aufgrund fehlender Partikelkoaleszenz verlassen.
Der Vertrauensbereich der Festigkeitsberechnung ist mit dem der Phasenkinetik aufgrund der
direkten Kopplung identisch. Die Ausscheidungshértungsmodelle sind weiterhin auf einen ma-
ximalen Phasenanteil von ca. 30 % begrenzt. Oberhalb dieses Wertes sind die Modellannahmen
nicht mehr valide. Aktuell kann die Streckgrenze nur fiir Raumtemperatur berechnet werden,

obwohl die Phasenkinetik vollstandig temperatur- und zeitabhéingig beschrieben wird. Ursache
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dafiir ist die teilweise unbekannte Temperaturabhédngigkeit wichtiger Eingangsparameter wie
bspw. Gitterenergien, Atomabstidnde und resultierende Gitterverzerrungen. Werden diese Daten
erginzt, sind Berechnungen bis 0, 5 - Ty denkbar. Oberhalb dieser Temperatur sind die Modell-

annahmen aufgrund der thermischen Aktivierung der Versetzungsbewegung nicht mehr giiltig.

6.6 Die Gesamtbewertung des Simulationskettenansatzes

Die entwickelte Simulationskette kann trotz der Vielzahl an Parametern und Modellvereinfa-
chungen die grundlegenden werkstoffphysikalischen Effekte von IN718 beschreiben. Dies wird
durch die schrittweise Validierung von Datenbanken, Phasenkinetik und Festigkeitsbeitrdgen an
eigenen und publizierten Messdaten gezeigt. Eine vergleichbare Kopplung der Phasenkinetik-
und Streckgrenzberechnung wird auch bei Ahmadi et al. am y’- gehiirteten Werkstoff ATI718Plus®
erfolgreich demonstriert [APKW*14]. Fiir eine vollstindige Durchgéngigkeit der Simulations-
kette wird empfohlen, die vorliegende Arbeit um mindestens zwei Methoden zu ergiinzen. Wich-
tige Eingangsparameter, wie die chemie- und temperaturabhéngigen Gitterparameter und Git-
terenergien sowie der Steifigkeitstensor, konnen mit atomistischen Modellen fiir die einzelnen
Phasen berechnet werden. Dies zeigen bspw. Arbeiten von Rosengaard et al. und Khanta et al.
[RS94, KVP92]. Die Vielzahl an Legierungselementen stellt hierfiir allerdings noch eine Her-
ausforderung dar. Eine Erweiterung um kristallplastische Rechnungen ermoglicht weiterhin die
korrekte Beriicksichtigung der Materialtextur und damit eine fundierte Umrechnung der berech-
) in die makroskopische Streckgrenze. Vorteilhaft an dieser Kopplung

) von kristallplastischen Modellen dadurch

neten Hirtungseffekte (7,

ist, dass dieser entscheidende Inputparameter (7,
abhiingig vom thermokinetischen Materialzyklus im Auslagerungs- und Uberalterungsprozess
beschrieben werden kann. Die Festigkeitseigenschaften, wie bspw. die FlieBkurve, konnen da-
mit in einem virtuellen Labor in allen Belastungsrichtungen bestimmt werden [BSB*15, Bail6].
Weiterhin kann iiber Modelle auf kleineren Grof3enskalen mittels Atomistik, Molekulardynamik
und Phasenfeld ein noch tieferes Verstindnis der Mechanismen erreicht werden. Diese Modelle
ermoglichen eine genauere Beschreibung bspw. der Clusterbildung, der Keimbildung und der
Interaktion zwischen Partikel und Versetzung. Anhand dieser Ergebnisse konnen die Modellglei-
chungen und -parameter dieser Arbeit optimiert werden. So bestédtigen bspw. aktuelle Phasen-
feldstudien die y”- Morphologie oder den Korrekturfaktor J = 0, 8 fiir nicht sphérische Partikel
im Schneidregime (y, < 100 °) [ZLZ*14, LWN15]. Die entwickelten Simulationsmethoden sind
grundlegend auch anwendbar fiir chemisch inhomogenes Material, wie es bspw. fiir Gussmate-
rial der Fall ist. In diesem Fall miissen die Restsegregationen aufgelost und die Phasenkinetik
und Festigkeit in jedem Gitterpunkt berechnet werden. Die Ableitung einer makroskopischen

Festigkeit ergibt sich schlussendlich aus einer geeigneten Mittelung iiber alle Gitterpunkte.



7. Zusammenfassung

Das Ergebnis der Dissertation ist eine physikalisch basierte Simulationskette zur Berechnung
der Phasenkinetik und Streckgrenze von IN718. Ausgehend von der Analyse des Erstarrungszu-
standes ist eine Bewertung und Optimierung der Materialhomogenitit in Abhéngigkeit vom Her-
stellprozess moglich. Die Modellkopplung aus Phasenkinetik und Hértungseffekten verkniipft
die Legierungschemie mit den Ausscheidungsphasen und der erreichbaren Streckgrenze in Ab-
hingigkeit von Temperatur und Zeit. Die Validitit der Eingabeparameter und der Ergebnisse der
einzelnen und gekoppelten Modelle wird an einem umfangreichen Literaturdatensatz und an ei-
genen Experimenten am einkristallin gegossenen und additiv gefertigten IN718 nachgewiesen.
Eine abschliefende Sensitivititsstudie zeigt die Signifikanz einzelner Modellparameter, woraus
die Schliisselgroen der Modellierung abgeleitet werden.

Ausgehend von einer phanomenologischen Erstarrungsbeschreibung werden Erstarrungsstruk-
tur, Elementsegregation und Phasenbildung aus der schmelzfliissigen Phase betrachtet. Eine dar-
aus abgeleitete Diffusionsrechnung ermoglicht die Definition der Homogenisierungsglithung in
Abhingigkeit vom Herstellprozess bzw. fiir die zwei untersuchten Materialzustinde. Fiir den
IN718-SX sind aufgrund der groben Dendritenstruktur Temperaturen oberhalb von 1100 °C fiir
mehr als 25 h notwendig. Fiir den IN718-SLM wird die Homogenitét schon wihrend der Span-
nungsarmglithung oberhalb von 900 °C erreicht. Der Segregationsabbau ist fiir die anschlie-
Benden Phasenkinetik- und Festigkeitssimulation sowie ein vergleichbares Festigkeitspotenzial
beider Herstellrouten entscheidend.

Die entwickelte CALPHAD basierte thermodynamische und -kinetische Simulation berechnet
fiir die Zusammensetzung von IN718 die Chemie der y-, y’-, y”’- und 6- Phase, die Keimbil-
dung, das Partikelwachstum sowie Phasenanteile der Ausscheidungen fiir definierte Tempera-
turzyklen. Die simulierte y’- und y”’- Phasenkinetik wird fiir das Friihstadium der Phasen und
den folgenden Auslagerungsprozess zwischen 500 °C und 1000 °C untersucht. Das diffusions-
(") und grenzflichenkontrollierte (y”') Wachstumsverhalten wird anhand der LWS- Theorie an
eigenen FEREM- Daten sowie publizierten TEM-, REM- und Atomsondenmessungen validiert.
Die geringste Abweichung (< 15 %) zwischen gemessenem und berechnetem Ausscheidungszu-
stand wird im werkstoffrelevanten Temperaturbereich zwischen 700 °C und 800 °C erreicht. Die
Uberalterungsvorgiinge im IN718 werden dank der phinomenologisch beriicksichtigten Phasen-
transformation von der y”’'- zur 6- Phase auch fiir sehr lange Betriebszeiten gut abgebildet.

Die entwickelte Streckgrenzberechnung beriicksichtigt sowohl die Beitridge der intrinsischen
Festigkeit als auch die Feinkorn-, Mischkristall- und Ausscheidungshirtung. Die letzteren zwei
liefern die entscheidenden Festigkeitsbeitrdge fiir IN718 und werden auf Basis der berechne-

ten Phasenchemie und der y’- und y”’- Ausscheidungsgrofen sowie Phasenanteile berechnet.

119
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Der Festigkeitsbeitrag der Ausscheidungshértung ist mit ca. 75 % festigkeitsdominierend. Er
berechnet sich aus den moglichen Interaktionen zwischen Versetzung und Ausscheidung. Den
relevanten Beitrag liefern der Antiphasengrenzeffekt fiir die y’- Phase und der Kohirenzeffekt
fiir die y”’- Phase. Fiir den festigkeitsdominierenden Beitrag der y”'- Phase sind die Beriicksich-
tigung der Partikelmorphologie, der Gitterverzerrung in Abhdngigkeit von der Auslagerung und
die moglichen schneidenden Versetzungsbewegungen in der DO,,- Gitterstruktur entscheidend.
Diese Phasenspezifika sind Gegenstand der in dieser Arbeit umgesetzten Modellerweiterungen
gegeniiber den klassischen Modellgleichungen der Ausscheidungshirtung. Diese Erweiterungen
und die Kopplung an die Phasenkinetik realisieren die geringe Abweichung (< 15 %) zwischen
gemessener und berechneter Festigkeit.

Die abschlielend durchgefiihrte Sensitivitétsstudie ermittelt fiinf Schliisselgroen: D, fy,,, s
G, und M fiir die Prozess- und Werkstoffsimulation. Diese Parameter miissen mit einer Abwei-
chung < 10 % fiir die Modellierung bekannt sein. Fiir die Festigkeit sind die {iber den Herstell-
prozess und die Wirmebehandlung eingestellte Partikelgrofe, der Phasenanteil und die Materi-
altextur entscheidend.

Die im Rahmen der Dissertation entwickelte Simulationskette kann erfolgreich wichtige Frage-
stellungen der Werkstoff- und Prozessentwicklung, auch iiber den SLM- Fertigungsprozess hin-
aus, mit hoher Genauigkeit abbilden. Die entwickelten Methoden ermdglichen fiir IN718 bspw.
die Bewertung des Festigkeitseinflusses von lokaler Variation der Chemie in Halbzeugen, Spezi-
fikationsabweichung von Chemie und/oder Wirmebehandlung oder die Legierungsoptimierung
fiir neue Herstellverfahren. Fiir Reparaturverfahren von Bauteilen oder neuen Herstellverfahren
ist eine Optimierung der Wirmebehandlung moglich. Weiterhin ist eine Bewertung der Uber-
alterung und Entfestigung des Materials im individuellen Produktlebenszyklus darstellbar. Im
Kontext mit der iibergeordneten Simulationskette nach Abbildung 1.2 wird durch die entwickel-
ten Methoden die Chemie und Wiarmebehandlung von IN718 fiir das SLM-Verfahren optimiert.
Weiterhin wird 7, als wichtige Eingabegrofe der kristallplastischen Festigkeitssimulation be-
rechnet. In Kombination mit der gemessenen oder berechneten Kornstruktur konnen die Materi-
aleigenschaften von IN718-SLM im Bauteilvolumen, der Randzone sowie in schwer priifbaren
Bauteilzonen wie Wandstérkeniibergingen, stark verjiingenden Geometrien und diinnwandigen
Bereichen, bewertet werden. In diesen Zonen ist der Randeinfluss auf die Kornstruktur grof3
und die Scanvektorlidnge und Schmelzbadgeometrie weichen u.a. vom Volumenstandard ab. Re-
sultierend aus der Diskussion der erzielten Ergebnisse werden weitere Ansitze zur Modellwei-
terentwicklung und Methodenkopplung abgeleitet, wodurch die Modellgiite und Vorhersagege-
nauigkeit weiter gesteigert werden kann. Die Ergebnisse der Dissertation bestitigen das hohe
Potenzial von mehrskalen Simulationsketten als ein effizienter und wichtiger Befédhiger fiir die

Entwicklung von Werkstoffen, Herstellprozessen und Technologien der Zukunft.
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A. Vorarbeiten zum SLM-Prozess

A.1 Datenfluss der Schmelzpoolsimulation

Die Abbildung A.1 listet die notwendigen Eingabeparameter, intern berechneten Gréen und

Ausgabeparameter der 2D-Strahlschmelzsimulation auf.

Eingabe:
Materialeigenschaften

-Dichte (konst.)
-Wirmekapazitét (fest/fliissig)
-Wirmeleitfahigkeit f(T)
-Viskositat (konst.)
-Oberflichenspannung f(T)
-elektr. Leitfahigkeit
-Elektronendichte

Schmelzpoolsimulation

Ausgabe:
-Schmelzbadgeometrie
-Defektdichte eines 2D Scanfeldes
-Randrauheit
-Verdampfungsdruck
-Anstieg der Energieabsorption durch
Tiefschweilleftekte
-Ersatzquelle
-2D Temperatur- & Stromungsfeld

-Laserfrequenz

-Ordnungszahl, Atomgewicht
-Solidus, Liquidus
-Verdampfungstemp., krit. Temp.

-Schmelzwérme "

-Verdampfungswirme intern berechn
-Absorption (winkel- &

PUIve_rbett . temperaturabhingig

-Part}kelvenellung -GauBprofil der Laserenergie

-Schichthohe

-Packungsdichte
-Pulverporositt

Scanparameter
-Grundtemperatur
-Laserleistung, Geschwindigkeit
-Laserspot Durchmesser
-Hatchstrategie
-Scangeometrie (X,y,z)

Abbildung A.1: Datenfluss in der Schmelzpoolsimulation mit Eingabedaten und intern berechneten
GroBen sowie Berechnungsergebnissen

A.2 Ansatz der Absorptionsberechnung

Der Absorptionskoeffizient wird fiir jede Oberflachenzelle unter dem Laserstrahl iiber das Snelli-
ussche Brechungsgesetz in Abhingigkeit von der Oberflachenkriimmung und Oberflichentem-
peratur berechnet. Fiir die Berechnung miissen die Leitungselektronendichte, die Wellenlin-
ge der Laserstrahlung und der temperaturabhéngige spezifische elektrische Widerstand bekannt
sein. Mit diesen GroBen konnen die Plasma-, die Elektronensto$3- und die Laserfrequenz ermit-
telt werden. Mit diesen Parametern werden der Real- und der Imaginérteil der Dielektrizitits-
zahl berechnet. Hiermit lassen sich der Real- und Imaginirteil des Brechungsindexs bestimmen,
woraus sich die Absorptionskoeffizienten von senkrecht und parallel polarisiertem Licht erge-
ben. Unter Verwendung der Fresnel’schen Formel kann der Absorptionskoeffizient abhéingig von

Einfallswinkel und Temperatur fiir die Metalloberfldche berechnet werden. Fiir den verwendeten
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Abbildung A.2: (a) winkel- und temperaturabh. berechnete Energieabsorption IN718 und (b) sche-
matische Darstellung der Implementierung in der Schmelzpoolsimulation

zirkular polarisierten Laser wird die Absorption aus der geometrischen Summe aus dem senk-
recht und parallel polarisierten Anteil berechnet. Die Formeln sind in Referenz [MIGFB*13]
beschrieben. Das Ergebnis fiir IN718 ist in Abbildung A.2 dargestellt.

A.3 Variationsstudie der SLM- Parameter

In der ersten Parameterstudie des SLM-Prozesses wird die Leistung in vier Stufen zwischen
145 W und 295 W und die Scangeschwindigkeit in drei Stufen zwischen 0,8 m/sund 1,6 m/s
variiert. Der Spurabstand ist mit 90 ym und die Schichthohe mit 40 um konstant. Die Defekt-
dichte wird in Querschliffen aufgebauter Wiirfel an drei Stellen ermittelt (ROI mit 1 mm? Fli-
che). Die Auswertung erfolgt fiir die Messung und Simulation anhand der Interaktions- und der
Hauptinteraktionsdiagramme in Abbildung A.3. Die Auswertung erfolgt in Minitab. Im Expe-
riment zeigt sich bei 195 W ein instabiler Ubergang zwischen porésem und dichtem Material
sowie eine nichtlineare Abhéngigkeit der Defektdichte von Leistung und Scangeschwindigkeit.
Die Defektdichte ist dabei fiir 245 W und 295 W sehr gering. In der Simulation wird die erwar-
tete Nichtlinearitét fiir Leistung und Scangeschwindigkeit gut abgebildet. Es zeigt sich aber im
Gegensatz zum Experiment ein kontinuierlicher Ubergang bei 195 W . Die mittlere Defektdichte

ist in der Simulation im Vergleich zum Experiment niedriger.
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Abbildung A.3: Defektdichte SLM- Material Parameterstudie 1

In der zweiten Parameterstudie werden die Parameter der Laserprozesszone in einem zweistu-
figen voll faktoriellen statistischen Versuchsplan untersucht. Die Leistung betrdgt 195 W und
295 W, die Scangeschwindigkeit 0,8 m/s und 1,6 m/s, der Hatchabstand 70 ym und 110 um
und die Pulverschichthdhe 40 ym und 80 um. Die Defektdichte wird in Querschliffen aufgebau-
ter Wiirfel an drei Stellen ermittelt (ROI mit 1 mm? Fliche). Die Auswertung fiir die Messung
und Simulation ist in den Interaktions- und Hauptinteraktionsdiagrammen in Abbildung A.4
dargestellt. Die Auswertung erfolgt in Minitab. Aufgrund des Designs des Versuchsplanes kann
nur eine lineare Abhéngigkeit fiir alle vier Parameter dargestellt werden. Es wird gezeigt, dass
alle vier GroBen einen deutlichen Einfluss auf die Defektdichte haben. Der Hatchabstand hat
von allen den geringsten Effekt. Alle Abhingigkeiten werden von der Simulation gut erfasst.
Vereinzelt sind die berechnete Defektdichte und der Anstieg in den Interaktionsdiagrammen ge-
ringfiigig niedriger als im Experiment.

Eine Zielwertsuche nach minimaler Defektdichte fiir jegliche Parameterkombinationen liefert
mit den experimentellen und simulierten Daten ein vergleichbares Ergebnis. Das experimentell
ermittelte sichere Prozessfenster kann folglich auch mit der entwickelten Simulation ermittelt

werden.
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Abbildung A.4: Defektdichte SLM- Material Parameterstudie 2 mit zweistufigen voll faktoriellem
statistischen Versuchsplan

Abbildung A.5 zeigt den Vergleich zwischen einem Léangsschliff eines aufgebauten Wiirfels und

einem simulierten Ausschnitt fiir einen dichten und einen porosen Parametersatz.

(a) dichter Parametersatz

(b) poroser Parametersatz

Abbildung A.5: Vergleich zw. einem (a) dichten und (b) porésem Parametersatz aus Experiment und
Simulation
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A.4 Berechnetes Temperaturfeld des SLM- Prozesses

Das Temperaturprofil wird fiir eine vereinfachte und etwas verkleinerte zylindrische Geometrie
berechnet. In der Simulation dreht die Scanrichtung je Schicht um 90 °, sodass die Berechnung
einmal quer und einmal ldngs zur Simulationsebene erfolgt. Der Scanprozess startet am linken
Rand. Der Startpunkt alterniert aller zwei Schichten zwischen rechts und links. Das Tempera-
turfeld wird wihrend des Beschichtungsvorganges wieder auf Vorheiztemperatur gesetzt. Das
Ergebnis nach neun Schichten ist in Abbildung A.6a fiir die zylindrische Geometrie veranschau-
licht. Fiir einen Messpunkt in der Randzone und einem im Volumen sind der Temperaturverlauf
und die Abkiihlgeschwindigkeit in den Diagrammen A.6b und A.6¢ dargestellt. In der zylin-
drischen Geometrie sind die Scanvektoren und folglich die Widerkehrzeiten in der Randzone
gegeniiber dem Volumen deutlich kiirzer. Hierdurch ist die Restwirme des Materials hoher und

es entsteht ein asymmetrisches Schmelzbad in Richtung der vorherigen Spur.

500[um]

(a) berechnetes Temperaturfeld (2D)

2000

(b) Temperaturmesspunkt Randzone

2000

(¢) Temperaturmesspunkt Volumen

Randzone | — | dT /dt ! [K/s] Volumen | | — I dT/dtl [K/s]
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Zeit [s] Zeit [s]

Abbildung A.6: Berechnetes Temperaturfeld des SLM-Schichtaufbaus mit zylindrischer Geometrie,
aufgrund kiirzerer Scanvektoren in der Randzone ist die Materialrestwdrme hoher, das Schmelz-
bad groBer und asymmetrisch mit entsprechender Auswirkung auf den Temperaturverlauf



B. Charakterisierung des Probenmaterials

B.1 Metallografische Auswertung

B.1.1 Probenmaterial IN718-Matrix-SX

200 pm

500 um

(a) Porenanalyse vor WB (b) Struktur vor WB (¢) kein Atzangriff nach WB

Abbildung B.1: Probenmaterial IN718-Matrix-SX vor und nach der Warmebehandlung (WB): (a)
Porositit < 0,5 %, (b) Dendritenstruktur vor der Wiarmebehandlung, (c) Materialstruktur nach
der Wiarmebehandlung

29
28,5
28
27,5

26,5

(d) Mo

Abbildung B.2: EDX-Analysen von IN718-Matrix-SX im REM fiir die vier Legierungselemente vor
der Diffusionsglithung, Angabe in wt%

VI
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B.1.2 Probenmaterial IN718-SX

500 pm
(a) Porenanalyse vor WB (b) Struktur vor WB (¢) Struktur nach WB

f— 200 pm

Abbildung B.3: Probenmaterial IN718-SX vor und nach der Wiarmebehandlung (WB): (a) Poro-
sitat < 0,5 %, (b) Erstarrungsstruktur vor der Diffusionsglithung, (c) Materialstruktur nach der
Diffusionsgliithung

B.1.3 Probenmaterial IN718-SLM

1 um

(a) Struktur vor WB (b) Struktur nach WB

Abbildung B.4: Probenmaterial IN718-SLM vor und nach der Wirmebehandlung bei 950 °C fiir
0,5 h (WB): (a) Erstarrungsstruktur vor der Spannungsarmgliihung, (b) Materialstruktur nach der
Spannungsarmgliihung
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(a) ungeitzt (b) geitzt

(¢) Porositit (d) Schichtaufbau

Abbildung B.5: Probenmaterial IN718-SLLM im Zustand “wie gebaut* (ohne Wiarmebehandlung,
am Beispiel des Fertigungsparameters P2, P1 ist vergleichbar): (a) ungeitzte Dendritenstruktur
(weiller interdendritischer Bereich = Eutektikum/Laves- Phase) und (b) geédtzte Dendritenstruktur

mit markierter Schmelzbadkontur, (c) Porosititsanalyse und (d) Schmelzkonturlinien des Schicht-
aufbaus im elektrolytisch geédtzten Zustand
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B.2 Analyse des Ausscheidungszustandes

Die Dokumentation des Ausscheidungszustandes erfolgt im Feldemissions-Raster-Elektronen-
Mikroskop (FEREM) zur Kontrolle der Auslagerungsversuche und qualitativen Modellvalidie-
rung. Hierfiir sind die Proben leitend eingebettet, mehrstufig nass geschliffen und poliert. Die
Tauchitzung erfolgt bei Raumtemperatur in der IN718-Atzlosung (75 ml Ethanol (96 %ig), 25 ml
Salzsdure (32 %ig), 2,5 ml Wasserstoffperoxid). Fiir das Material IN718-SX werden drei Aus-
lagerungszustdande (725 °C fiir 2 h, 8 h, 32 h) dokumentiert. Fiir das Material IN718-SLM wer-
den die Zustande nach der Homogenisierung (1040 °C, 0,5 h), nach der Kurzzeitauslagerung
(725 °C, 0,35 h) und nach der Langzeitauslagerung (725 °C, 23,5 h) untersucht. Der gesam-
te Ausscheidungsphasenanteil und der maximale Partikeldurchmesser der elliptischen Partikel
werden rein quantitativ fiir alle Proben ermittelt. Die Partikelgrofe wird an mehreren Stellen im
Schliff an mindestens 30 Partikeln je Auslagerungsstufe ausgewertet. Ein Beispiel der automa-
tischen Identifikation von Phasenanteil und maximalem Partikeldurchmesser sowie der manuel-
len TeilchengroBenvermessung sind in Abbildung B.6 dargestellt. Die Vermessung der y”’- Hohe
und der y’- Durchmesser sowie eine exakte Phasenidentifikation sind auflésungs- bzw. metho-
denbedingt nicht moéglich. Der gesamte Phasenanteil und der y”’- Durchmesser stellen aufgrund
von Atzeffekten und der raumlichen Ausrichtung der Phasen nur eine Niherung dar. Fiir um-
fassend verléssliche Daten sind eine genaue kristallografische Schliffausrichtung, eine teilweise
hohere Auflosung und eine exakte Phasenidentifikation notwendig, welche im Rahmen dieser
Arbeit nicht moglich waren. Aus diesem Grund sind die ermittelten Daten im Kontext mit Li-
teraturdaten zu analysieren und zu diskutieren. Die Probenpréiparation wurde von der Fachab-
teilung der MTU Aero Engines AG durchgefiihrt. Die FEREM Bilder wurden am Institut fiir
Werkstoftkunde und Werkstoffmechanik der TU Miinchen und der Siemens AG erstellt. Die

Datenauswertung und Analyse erfolgte eigenstiandig.

(a) Rohbild (b) bearbeitet (c) manuelle Messung

Abbildung B.6: Ausscheidungsanalyse der FEREM- Bilder, (a) Rohbild und (b) bearbeitetes Bild
der automatischen Partikelanalyse mit Kennzeichnung max. Feret fiir WB-SX-1, (c) manuelle
Partikelvermessung fiir WB-SX-3
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B.3 Messung der Temperatur und Abkiihlraten

Die Diffusions- (IN718-Matrix-SX, IN718-SX) und Spannungsarmgliihungen (IN718-SLM)
werden in einem Vakuumofen durchgefiihrt. Die Homogenisierungsgliihung und Auslagerung
fiir IN718-SX und IN718-SLM erfolgen in einem Luftumwélzofen. Die Regelgenauigkeit des
Vakuumofens betrdgt nach Kalibrierprotokoll +8 K, die des Luftumwélzofens +15 K. Die Was-
serabschreckung nach der Homogenisierung (IN718-SX, IN718-SLM) wird in einem 75 1 Be-
hilter bei einer Wassertemperatur von 20 °C durchgefiihrt. Die Aufheiz- und Abkiihlraten der
Temperaturzyklen werden mit einem NiCr-Ni- Mantel-Thermoelement Typ K gemessen. Fiir
die Spannungsarmgliihung des SLM- Materials wird das Thermoelement an der Unterseite der
Bodenplatte befestigt. Alle Wirmebehandlungen wurden von der Fachabteilung der MTU Aero
Engines AG durchgefiihrt.
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Abbildung B.7: Schema der durchgefiihrten Wirmebehandlungszyklen fiir (a) IN718-Matrix-SX,
(b) IN718-SX und (c) IN718-SLM mit angegebener Haltezeit und Temperatur sowie mittleren

gemessenen Aufheiz- bzw. Abkiihlraten
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B.4 Verformung IN718-SX-Zugprobe

-3
X 10 X 10
0.9 1.8
0.8 1.6
— 10.7 — 1.4
g =
g 10.6 k=) 12
% 105 2 11
= ) =
2 g
0«0 T 04 b‘) T 08
= =]
N 0.3 N 0.6
0.2 0.4
0.1 0.2
0 0
-2 0 2
X [mm]
(a) IN718-SX Zugprobe (b) nahe 0,1 % Dehnung (¢) nahe 0,2 % Dehnung

Abbildung B.8: Zugversuchsanalyse IN718-SX: (a) auf Gleitebene versagte Zugprobe mit Gleitlini-
en auf der Oberflache, mittels ARAMIS- Technik aufgenommene Oberflichendehnung fiir Zeit-
punkt (b) kurz vor 0,1 % Dehnung und (c) kurz vor 0,2 % Dehnung, Proben zeigen Verformung
auf Gleitbdndern (exemplarisch mit Linien markiert)

it T ¥ : |

| I, 5000 1:; BC-+PF_Y1; Step=55.43 pm; Grid320x37

Abbildung B.9: EBSD- Aufnahme an einem Léngsschliff einer IN718-SX Zugprobe, im Gewinde-
bereich ist das Material unverformt, in Richtung Bruchstelle nimmt die Verformung bzw. Abglei-
tung kontinuierlich zu (Einfirbung nach inverser Polfigur in Zugrichtung)
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B.5 Vorgehen bei der Orientierungs- und Texturanalyse

Fiir das einkristalline Material (IN718-Matrix-SX, IN718-SX) wird eine Fehlkornanalyse durch
Sichtpriifung der chemische geitzten Oberfliche durchgefiihrt. Fehlkornbehaftete Probenstibe
werden aussortiert bzw. die Proben aus fehlkornfreien Bereichen gefertigt. Die kristallografische
Orientierung des IN718-Matrix-SX und IN718-SX Materials wird im Gewindebereich der Probe
tiber EBSD- Punktmessungen bestimmt. Die kristallografische und morphologische Textur des
IN718-SLM Materials wird anhand von EBSD- Flachenaufnahmen mit einer Rasterschrittweite
von 1 um an Schliffen ldngs und quer zur Aufbaurichtung ermittelt. Fiir die EBSD- Messungen
werden die Proben leitend eingebettet, mehrstufig nass geschliffen und anschlieend poliert. Die
Rekonstruktion der EBSD- Rohdaten erfolgt mit einem selbst entwickelten Code fiir die Matlab®
Toolbox MTEX® (Version 3.5.0). Fiir die Kornstrukturauswertung wird ein Grenzwinkel von
10 ° als Korngrenzwinkel definiert, welcher aus einer Grenzwinkelanalyse zwischen 2 ° und
20 ° abgeleitet wird (vgl. Abb. B.11 und B.12). Ab 10 ° werden keine signifikanten Verinde-
rungen der Kornstruktur festgestellt. Aus den Orientierungsdaten werden ein mittlerer Schmidt-
faktor bzw. Texturfaktor und ein mittlerer E-Modul der jeweiligen Probe abgeleitet (sieche Kap.
4.4). Die dafiir entwickelten Auswerteroutinen in Matlab® sind Erweiterungen von existieren-
den MTU Aero Engines AG internen Routinen nach [FKA*14]. Die Analyseergebnisse sind in
Kapitel 5.3.3 und 5.3.4 zusammengefasst. Probenpréiparation und Rohdatenermittlung wurden
von der Fachabteilung der MTU Aero Engines AG durchgefiihrt. Die Datenaufbereitung und

deren Interpretation erfolgte eigenstindig.
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B.6 Orientierungsanalyse des SX-Materials

KD1 KH1
<111> <111>
<100> <110> <100> <110>
KO2 KP1
<111> <111>
<100> <110> <100> <110>
KC1 KL1
<111> <111>
<100> <110> <100> <110>
KJ1 M1
<111> <111>
<100> <110> <100> <110>
M2 M3
<111> <111>
<100> <110> <100> <110>
M5
<111>
<100> <110>

Abbildung B.10: Orientierung der einzelnen SX-Probenstibe im Standarddreieck, IN718-SX fiir
KD1 bis KJ1 und IN718-Matrix-SX fiir M1 bis M5, Konturlinien entsprechen den m; Niveauli-
nien, Zugversuchsdaten in Tabelle C.20 und C.21, Zugkurven in Abbildung C.3
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B.7 Kornstruktur des SLM-Materials

<001> <011>

(c) ODF P1-L (d) my in IPF P1-L

i
(e) Textur P1-Q (f) Korngrenzwinkel P1-Q

<001> <011>

(g) ODF P1-Q (h) m, in IPF P1-Q

Abbildung B.11: Texturanalyse des SLM- Materials mit Fertigungsparameter P1 im Lings- (-L)
und Querschliff (-Q) nach der Warmebehandlung
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‘“ﬁ\v SN

<001> <011>

(8) ODF P2-Q (h) m, in IPF P2-Q

Abbildung B.12: Texturanalyse des SLM- Materials mit Fertigungsparameter P2 im Lings- (-L)
und Querschliff (-Q) nach der Warmebehandlung
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Abbildung B.13: Kornmorphologievergleich hinsichtlich Aspektverhiltnis (A,) und maximalem Fe-
ret (max. F) fiir das SLM- Material P1 und P2 im Quer- und Léngsschliff nach der Wirmebe-
handlung, Symbolgrée der Streudiagramme korreliert mit Kornflache
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Abbildung B.14: Vergleich fiir m bei 3 und 5 aktiven Gleitsystemen und dem abgeleiteten E- Modul
des SLM- Materials P1 im Quer- und Lingsschliff nach der Wiarmebehandlung, Symbolgrofe der

Streudiagramme korreliert mit Kornflache
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Abbildung B.15: Vergleich fiir m bei 3 und 5 aktiven Gleitsystemen und dem abgeleiteten E- Modul
des SLM- Materials P2 im Quer- und Léngsschliff nach Wirmebehandlung, SymbolgroBe der
Streudiagramme korreliert mit Kornflache



C. Rohdaten zur Modellvalidierung

C.1 E-Modul, Atomradius und molare Masse der Elemente

Tabelle C.1: E-Modul, Atomradius und molare Masse der reinen Elemente in IN718

| Ni | Fe | Cr | Nb | Mo | Ti | Al | Quelle |
E-Modul in GPa 214 196 289 104 350 116 70 [Plal6, FK13]
Atomradius in pm 124,6 | 124,1 | 124,9 | 1429 | 136,2 | 144,8 | 143,1 [TER14]
molare Masse in g/mol | 58,7 55,9 | 52,0 | 92,9 | 959 | 47,9 | 27,0 [Hop15]

C.2 Literaturdaten elastischer Konstanten IN718
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Abbildung C.1: Temperaturabhingige isotrope und gleitebenenbezogene E-Modul und G-Modul
fiir IN718 und relevante Phasen nach [FHV92, GZ92, HSHB96, SKGO01]
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C.3 Literaturdaten TTT-Diagramm IN718
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Abbildung C.2: TTT- Diagramm IN718, Literaturdaten nach [BB88, BHC*04, Aza04, NVL10]
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C.4 Chemie der Phasen

Tabelle C.2: Chemische Zusammensetzung der IN718 Matrix in at%, gemessene Literaturangaben
mit abgeleitetem Mittelwert und abgeleiteter Standardabweichung fiir alle Messdaten; berechnete
Gleichgewichtswerte mit MatCalc® (mc-ni-s06.tdb), Mittelwerte und Standardabweichung fiir
alle Daten > 400 °C; Werte kleiner 0,01 nicht angegeben

| Tin°C | Ni [ Fe | Cr [ Nb [Mo | Ti | Al | Quelle |
Literaturdaten

718 46,21 | 25,54 [ 23,48 | 1,59 [ 2,13 ][ 0,47 [ 0,58 | [MBBO02]

621 43,79 126,92 | 25,25 ] 0,99 [ 2,50 [ 0,21 | 0,34 | [MBBO02]
49,82 | 19,98 | 16,40 | 2,56 | 1,27 [ 0,92 [TG83]
53,88 [ 19,66 | 20,56 | 1,60 | 1,55 | 0,84 | 191 | [KCH*89]
51,82 [ 19,43 | 23,21 [ 2,17 | 1,45 [ 0,85 | 1,06 | [MSW™11]
55,19 [ 20,03 | 20,84 | 1,57 | 1,64 | 0,73 [CKHR89]

760 48,56 | 23,80 | 22,00 | 1,97 [ 2,41 [ 0,52 [ 0,74 | [BM91]

760 52,06 [ 23,10 | 18,70 | 1,99 [ 2,83 [ 0,59 | 0,73 | [BM91]

650 50,39 [ 23,30 | 21,70 | 1,69 [ 2,14 [ 0,34 | 0,44 | [BM91]

650 52,09 [ 25,50 | 17,40 | 1,69 | 2,32 [ 0,50 | 0,50 | [BM91]

870 54,85 (20,60 | 15,70 | 3,71 [ 2,67 [ 1,21 | 1,26 | [BM91]

982 54,16 [ 20,10 | 16,10 | 4,57 [ 2,43 [ 1,40 | 1,24 | [BM91]

MW < 760°C | 50,22 | 22,82 | 21,05 | 1,80 | 2,06 | 0,59 | 0,78

STDW 3,79 | 2,92 | 2,63 [ 0,47 | 047 | 0,24 | 0,54

MatCalc©

1060 523 [ 19,1 [ 213 [3,15[1,85] 1,0 [ 1,08

940 50,30 [ 20,76 | 23,19 [ 1,44 [ 1,96 | 0,86 | 1,16

720 46,90 | 238 | 26,0 | 0,16 | 2,1 [ 0,09 | 0,59

620 46,30 [ 242 | 26,5 [ 0,05 | 2,14 0,02 | 0,04

400 4550 | 24,8 | 27,1 | 0,0 [ 2,14 ] 0,0 | 0,05

20 42,0 | 274 1298 | 0,0 [032] 0,0 | 0,0

MW 483 | 21,5 | 24,8 0,96 [ 2,04 [ 039 | 0,58

STDW 26 | 22 [ 22 [1,22]0,11 044048
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Tabelle C.3: Chemische Zusammensetzung der y’- Phase IN718 in at%, gemessene Literaturangaben
mit abgeleitetem Mittelwert und abgeleiteter Standardabweichung fiir alle Messdaten; berech-
nete Gleichgewichtswerte mit MatCalc®, Mittelwerte und Standardabweichung fiir alle Daten
> 400 °C (mc-ni-s06.tdb)

| Tin°C| Ni | Fe | Cr [ Nb [ Mo [ Ti | Al | Quelle |
Literaturdaten
718 72,97 12,00 [ 0,79 [ 7,22 [ 0,53 | 7.38 | 9,11 | [MBB02]
621 7098 | 2,24 [ 0,83 | 7,54 [ 1,38 | 824 | 8,79 | [MBB02]
760 69,26 | 2,15 [ 0,50 | 10,20 | 0,49 | 9,40 | 8,00 | [BMOI1]
760 68,69 | 1,81 [ 0,21 | 10,40 | 0,18 | 7,91 | 10,80 | [BMOI1]
650 70,55 | 2,10 [ 0,86 [ 10,30 | 0,34 | 7,76 | 8,09 | [BMI1]
650 70,58 | 1,79 [ 0,41 [ 8,31 [ 0,20 | 8,51 | 10,20 | [BMI1]
MW 70,52 ]2,03]059 | 9,17 | 0,50 | 8,37 | 9,00
STDW | 0,99 | 0,10 | 0,15 | 1,34 [ 0,41 [ 0,83 | 0,47

MatCalc©
940 69,1 | 4,5 | 4291|1097 | 1,14 | 6,06 | 3,74
720 72,3 | 3,16 1243 | 7,91 | 0,77 | 6,8 | 6,47
620 74,1 | 29 | 2,1 | 7,12 | 0,76 | 6,42 | 7,46
400 72,2 | 29 | 1,74 | 532 | 1,04 | 538 | 9,36
20 74,8 | 3,49 | 0,21 | 5,46 | 8,03 | 2,03 | 6,03

MW 72,43 | 3,37 | 2,64 | 7,83 | 0,93 | 6,17 | 6,76
STDW | 2,06 | 0,66 | 0,98 | 2,04 | 0,17 | 0,52 | 2,03
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Tabelle C.4: Chemische Zusammensetzung der y”’- Phase IN718 in at%, gemessene Literaturan-
gaben mit abgeleitetem Mittelwert und abgeleiteter Standardabweichung fiir alle Messdaten; be-
rechnete Gleichgewichtswerte mit MatCalc®, Mittelwerte und Standardabweichung fiir alle Daten
> 400 °C (mc-ni-s06.tdb)

| Tin°C| Ni | Fe [ Cr [ Nb [ Mo | Ti | Al | Quelle |
Literaturdaten
718 68,42 | 2,11 [ 2,16 | 20,07 [ 1,30 | 5,59 | 0,35 | [MBB02]
621 68,90 | 1,73 [ 1,93 | 19,27 | 3,00 | 4,73 | 0,44 | [MBB02]
68,00 | 2,00 | 4,00 | 19,00 | 1,00 | 4,50 | 0,50 | [Vin85]
760 66,87 | 0,86 [ 0,76 | 25,10 | 1,05 | 4,92 | 0,44 | [BMI1]
760 65,33 | 1,25 [ 0,84 | 24,50 | 091 | 5,99 | 1,18 | [BMO91]
650 65,89 | 1,91 [ 1,53 | 23,10 [ 0,89 | 541 | 1,27 | [BM91]
650 68,98 | 0,73 [ 0,71 | 23,00 | 1,36 | 4,65 | 0,57 | [BM91]
MW | 6748 [ 1,51 | 1,70 | 22,00 | 1,36 | 5,11 | 0,68
STDW | 0,37 | 0,16 | 0,93 | 0,45 | 0,88 [ 0,47 | 0,06

MatCalc©
940 71,2 | 3,77 | 3,24 | 16,37 | 0,57 | 3,66 | 1,14
720 729 (1,99 | 2,08 | 17,05 | 0,64 | 4,09 | 1,12
620 73,6 | 1,43 | 1,61 | 17,64 | 0,79 | 3,88 | 1,08
400 744 | 0,57 | 0,69 | 18,68 | 1,34 | 3,80 | 0,48
20 749 | 0,00 | 0,01 | 18,38 | 0,72 | 5,89 | 0,00

Mw 73,0 | 1,94 | 1,91 | 17,44 | 0,84 | 3,86 | 0,96
STbwW | 1,18 | 1,17 | 0,92 | 0,85 | 0,30 | 0,16 | 0,28
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Tabelle C.5: Chemische Zusammensetzung der 6- Phase IN718 in at%, gemessene Literaturangaben
mit abgeleitetem Mittelwert und abgeleiteter Standardabweichung fiir alle Messdaten; berech-
nete Gleichgewichtswerte mit MatCalc®, Mittelwerte und Standardabweichung fiir alle Daten
> 400 °C (mc-ni-s06.tdb); Werte kleiner 0,01 nicht angegeben

[ Tin°C| Ni | Fe | Cr [ Nb [ Mo | Ti | Al | Quelle |

Literaturdaten
67,50 | 1,90 | 4,30 | 21,40 3,25 | 1,60 | [Aza04]
66,83 | 2,70 | 2,49 | 23,17 | 0,42 | 4,40 [Aza04]

69,50 | 5,50 | 3,50 | 13,50 | 2,00 | 4,00 | 2,00 | [BM91]
64,90 | 5,30 | 3,40 | 20,40 | 2,20 | 3,00 | 0,80 | [PSO5]

68,91 | 596 | 4,11 | 13,79 | 1,44 | 3,93 | 1,86 | [Cao05]
72,14 | 3,18 | 0,95 | 19,91 | 0,65 | 2,81 | 0,37 | [FRZ10]
MW 68,30 | 4,09 | 3,12 | 18,69 | 1,34 | 3,57 | 1,33
STDW | 1,85 | 1,60 | 1,23 | 3,98 | 0,63 | 0,57 | 0,65

MatCalc©
1060 7198 | 1,76 | 1,84 | 22,09 | 0,96 | 1,15 | 0,23
940 72,80 | 1,52 | 1,47 | 20,91 | 0,73 | 2,33 | 0,23
720 73,90 | 1,17 | 0,94 | 20,57 | 0,47 | 2,8 | 0,12
620 7430 | 0,9 | 0,74 | 21,21 | 0,42 | 2,35 | 0,07
400 74,80 | 0,47 | 0,44 | 21,15 |1 0,49 | 1,64 | 0,0
20 74,90 | 0,00 | 0,24 | 17,00 | 7,14 | 0,63 | 0,0
MW 73,56 | 1,16 | 1,09 | 21,39 | 0,61 | 2,05 | 0,13
STDW | 1,03 | 045 | 0,5 | 0,63 | 0,20 | 0,58 | 0,09
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Tabelle C.6: Chemische Zusammensetzung der MC- Karbide IN718 in at% (ohne C- Angabe),
gemessene Literaturangaben mit abgeleitetem Mittelwert und abgeleiteter Standardabweichung
fiir alle Messdaten; berechnete Gleichgewichtswerte mit MatCalc® bei 1020 °C (mc-ni-s06.tdb);
MatCalc© unterscheidet TiC und NbC nicht, daher die Abweichung fiir Ti und Nb; Werte kleiner
0,01 nicht angegeben

| Tin°C | Ni | Fe [ Cr | Nb [Mo | Ti | Al | Quelle
Literaturdaten
NbC 0,90 | 1,90 | 84,00 [ 0,50 | 7,00 | 0,10 | [PSO05]
TiC 14,60 80,00 [ 0,10 | [BMOII]
NbC 4,00 [ 1,00 | 6,00 | 84,00 | 3,00 | 13,18 [Vin85]
TiC 2,00 [ 0,50 | 3,00 | 19,75 | 1,00 | 75,75 [Vin85]
NbC 500[0,94 0,87 | 74,10 | 1,26 | 948 | 7,51 | [TG83]
TiC 1,00 [ 0,86 | 0,45 | 6,39 | 0,05 | 85,96 | 5,00 | [TG83]
NbC 1,00 | 1,83 [ 2,78 | 79,18 [ 3,02 | 13,18 [Cao05]
TiC 1,00 [ 0,82 ] 0,77 [ 20,17 | 0,42 [ 75,75 [Cao05]
NbC 86,22 13,78 [MSW+11]
NbC 2,69 | 098 | 1,38 | 78,69 16,23 | 0,04 | [KDY*04]
MW- NbC | 2,34 [ 0,97 | 2,12 [ 81,03 | 1,08 | 13,17
MW- TiC 15,44 79,15
MatCalc©
1020 °C | [ 0,18 | 27,09 | 0,04 | 24,36 | \
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Tabelle C.7: Chemische Zusammensetzung der Laves- Phase IN718 in at%, gemessene Literaturan-
gaben mit abgeleitetem Mittelwert und abgeleiteter Standardabweichung fiir alle Messdaten; be-
rechnete Gleichgewichtswerte mit MatCalc®, Mittelwerte und Standardabweichung fiir alle Daten

> 400 °C (mc-ni-s06.tdb); Werte kleiner 0,01 nicht angegeben

[ Tin°C| Ni | Fe | Cr | Nb | Mo | Ti | Al [ Quelle
Literaturdaten

40,00 | 15,00 | 15,30 | 18,80 | 10,20 | 0,60 | 0,10 | [BM91]
44,00 | 12,00 | 15,50 | 29,00 | 4,00 | 2,50 | 0,10 | [Vin85]
38,50 | 11,50 | 13,50 | 26,00 | 2,00 | 1,50 | 0,10 | [Vin85]
49,18 | 13,03 | 15,68 | 15,13 | 3,21 | 1,44 | 2,33 | [KCH*89]
47,50 | 14,53 | 10,63 | 14,00 | 2,13 | 2,50 [TG83]
43,776 | 15,25 | 16,75 | 18,40 | 3,90 | 1,21 | 0,72 | [Cao05]
33,69 | 19,06 | 17,29 | 19,58 | 9,31 | 0,29 | 0,76 | [FRZ10]
43,81 | 13,27 | 17,41 | 19,84 | 3,59 | 1,66 | 0,41 | [KDY*04]
38,92 | 15,73 | 18,09 | 19,74 | 4,76 | 1,33 | 1,44 | [MSW™11]
50,12 | 13,34 | 16,43 | 15,42 | 3,08 | 1,61 [CKHR89]
51,79 | 10,37 | 11,39 | 20,25 | 3,94 | 1,77 | 0,48 | [ARES14]

MW 43,775 | 13,81 | 15,27 | 19,74 | 3,99 | 1,58 | 0,79

STDW | 547 | 235 | 245 | 447 | 1,95 | 0,60 | 0,75

MatCalc©

1020 34,40 | 18,05 | 14,17 | 24,18 | 9,23

720 32,85 | 18,85 | 14,00 | 19,25 | 14,33

20 20,57 | 41,60 | 25,07 12,81

MW 33,63 | 18,45 | 14,09 | 21,75 | 11,78

STDW | 0,78 | 0,40 | 0,09 | 2,47 | 2,55
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C.5 Gitterparameter der Phasen

Tabelle C.8: Gitterparameter fiir y- und y’- Phase in IN718

Zustand nach \ Gitterparameter in nm \ Quelle
y- Gitterparameter
0,3598 [Del07]
0,3601 [CP73]
0,3594 [CP73]
900 °C 0,3616 [SMB88b]
990 °C/wa 0,3600 [SSC97, SA00]
680 °C/4 h 0,3596 [SSCI97, SA00]
680 °C/50 h 0,3594 [SSCI97, SA00]
680 °C/98 h 0,3593 [SSC97, SA00]
750 °C/4 h 0,3598 [SSC97, SA00]
750 °C/10 h 0,3596 [SSC97, SA00]
750 °C/98 h 0,3595 [SSC97, SA00]
960 °C/1 h 0,3604 [DLNVI11]
960 °C/10 h 0,3598 [DLNV11]
920 °C/10 h 0,3597 [DLNV11]
1050 °C/wa 0,3606 [Fan81]
720 °C/8h + 620 °C/8h 0,3594 [LCX*99]
1040°C 0,36075 [LXY*97b]
y'- Gitterparameter
0,3603 [Del07]
0,3607 [CP73]
0,3605 [CP73]
680 °C/4 h 0,3603 [SSC97, SA00]
750 °C/4 h 0,3608 [SSC97, SA00]
750 °C/50 h 0,3599 [SSCI97, SA00]
0,3620 [SMB88b]
0,3622 [Fan81]

XXVII
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Tabelle C.9: Gitterparameter fiir y”’- Phase in IN718

| Zustand nach | Gitterparameter innm | Quelle |

a, = a,- Gitterparameter
0,3624 [CP73]
0,3626 [CP73]
0,3624 [Fan81]
0,3624 [SMB88b]
680 °C/4 h 0,3625 [SSC97]
680 °C/50 h 0,3609 [SSCI7]
680 °C/98 h 0,3605 [SSCI7]
750 °C/4 h 0,3630 [SSCI7]
750 °C/50 h 0,3609 [SSCI7]
750 °C/98 h 0,3606 [SSCI7]
680 °C/4 h 0,3605 [SA00]
680 °C/50 h 0,3608 [SA00]
680 °C/98 h 0,3603 [SA00]
750 °C/4 h 0,3610 [SA00]
750 °C/50 h 0,3631 [SA00]
750 °C/98 h 0,3610 [SAO0]
0,3599 [SC97]
a,- Gitterparameter
0,7406 [CP73]
0,7416 [CP73]
0,7406 [Fan81]
0,7406 [SMB88b]
680 °C/4 h 0,7410 [SSCI7]
680 °C/50 h 0,7420 [SSCI7]
680 °C/98 h 0,7457 [SSC97]
750 °C/4 h 0,7409 [SSCI7]
750 °C/50 h 0,7423 [SSCI7]
750 °C/98 h 0,7428 [SSCI7]
680 °C/4 h 0,7437 [SA00]
680 °C/50 h 0,7438 [SAO0]
680 °C/98 h 0,7474 [SA00]
750 °C/4 h 0,7439 [SA00]
750 °C/50 h 0,7391 [SA00]
750 °C/98 h 0,7457 [SA00]
0,7355 [SC97]
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Tabelle C.10: Gitterparameter fiir 6-, Laves- Phase und MC-Karbid in IN718

| Zustand nach | Gitterparameter innm | Quelle |
a’- Gitterparameter
0,5141 [Del07]
0,5076 [SSC97]
900 °C/114 h 0,5141 [SMB88b]
0,5141 [NialO]
0,5110 [KW70]
900 °C/10 h 0,5114 [NialO]
a;- Gitterparameter
0,4231 [Del07]
0,4203 [SSC97]
900 °C/114 h 0,4231 [SMB88b]
0,4231 [NialO]
0,4250 [KW70]
900 °C/10 h 0,4220 [NialO]
a;- Gitterparameter
0,4556 [Del07]
0,4524 [SSCI7]
900 °C/114 h 0,4534 [SMB88b]
0,4534 [NialO]
0,4560 [KW70]
900 °C/10 h 0,4510 [NialO]
Laves- Gitterparameter
\ 0,4670 | [KCH*89]
MC- Gitterparameter
0,4430 [KCH*89]
(TiC) 0,4330 [SCI7]
(NbC) 0,4470 [SCI7]

XXX
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C.6 Solvustemperatur der Phasen

Tabelle C.11: Nb- Gehalt abhingige y’- Solvustemperatur, allgemeiner Konsens der Literatur ist ein
etwas geringerer Solvus als der y”’- Solvus, MatCalc® fiir Gleichgewicht (mc-ni-s06.tdb)

| Nb- Gehalt in wt% | v'- Solvus in °C | Quelle |

Literaturdaten

5,06 863 +12 K (> 850, < 875) | [Aza04]

> 5,28 900 [SMB92]

MatCalc®

4,0 900
5,0 899
6,0 897
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Tabelle C.12: Nb- Gehalt abhiingige y”’- Solvustemperatur, der y”’- Solvus ist schwer mess- und
trennbar vom y’- Solvus; hier wird deshalb ein Mittelwert angegeben, welcher sich aus dem Streu-
bereich der Literaturdaten ergibt; aus Daten von [FRZ10] wurde nachtriiglich der Onset- Punkt des
DTA- Signales ausgewertet; Berechnung mit MatCalc® fiir metastabilen Gleichgewichtszustand
(unterdriickte 6- Phase) (mc-ni-s06.tdb)

| Nb- Gehalt in wt% | y"'- Solvus in °C | Quelle |

Literaturdaten

5,06 925 +20 K (> 900, < 950) [Aza04]

5,08 921 £25 K (> 894, <948) | [YCMdA97]

5,28 910 10 K (> 900, <920) | [NVLI10]

5.0 930 [FRZ10]

5,17 936 [FRZ10]

5,18 937 [FRZ10]

5,18 939 [FRZ10]

5,4 945 [FRZ10]

6,0 <950 [SMB88Db]

MatCalc®

4,0 940

4.4 955

4,8 968

5,0 974

5,2 979

5,4 985

5,8 996

6,0 1000
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Tabelle C.13: Nb- Gehalt abhiingige 5- Solvustemperatur, Gleichgewicht in MatCalc® (mc-ni-

s06.tdb)
| Nb- Gehalt in wt% | 5- Solvus in °C | Quelle |
Literaturdaten
4,2 970, 980 [Cos03]
4,3 990 [Cos03]
4,5 1000 [Cos03]
4,6 1010 [Cos03]
4,65 1010 [Cos03]
5,05 1025 [Cos03]
5,1 1060 [Cos03]
5,2 1050 [Cos03]
5,28 1041 [Cos03]
5.4 1043 [Cos03]
5,32 1010 [HTFY95]
5,15 998 [SSC97]
5,2 1000 [Cam86]
5.29 1010 [DBBY4]
537 1031 [SKBHO1]
54 1037 [NYPLO3]
5,06 1005 [Aza04]
5,41 1030 [Aza04]
5,0 993 [FRZ10]
5.17 1002 [FRZ10]
5.18 1004 [FRZ10]
5.4 1010 [FRZ10]
4,32 993 [CWPTR88]
4,91 999 [CWPTR88]
5,26 1004 [CWPTR88]
5,28 1010 [CWPTR88]
5,42 1004 [CWPTR88]
5,56 1010 [CWPTR88]
5,67 1010 [CWPTR88]
5,24 1015 [BC69] in [BHC04]
5,40 1030 [BC69] in [BHCT04]
MatCalc®
4,0 988.5
4.4 1005,8
4,8 1022,3
5,0 1029,7
5,2 1037,1
5.4 1044,6
5,6 1052,0
6,0 1065,0
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C.7 Temperaturabhingige Phasenanteile in IN718

XXXIV

Tabelle C.14: Verwendete Daten fiir Bewertung des 6- Phasenanteils im thermodynamischen Gleich-

gewicht

Temperatur in °C | Phasenanteil in % | Quelle |
o- Phase
1021 0 [NVL10]
900 8 [NVL10]
20 13 [NVL10]
1050 0 [WZC*08]
1040 0 [WZC108]
1030 0 [WZC108]
1010 2 [WZC108]
950 7,3 [WZC*08]
900 11,8 [WZC*08]
1030 0 [BHC*04]
1020 0,8 [BHC*04]
1000 2,3 [BHC'04]
980 3,8 [BHC*04]
960 5,5 [BHC04]
940 6,6 [BHC*04]
920 7,2 [BHC'04]
20 145 [Aza04]
20 17,5 [Aza04]
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Tabelle C.15: Verwendete Daten fiir Bewertung des y”’- und y’- Phasenanteils, Berechnung mit
MatCalc® fiir metastabilen Gleichgewichtszustand (unterdriickte - Phase) (mc-ni-s06.tdb)

| Temperatur in °C | Phasenanteil /,in % | Quelle |
y"’- Phase
950 0 [Aza04]
900 10 [Aza04]
920 0 [NVL10]
899 0 [Rad89]
750 11,2 [Fan81]
725 12 [Fan81]
700 13,2 [Fan81]
y’- Phase
900 0 [NVL10]
875 0 [Aza04]
850 0 [Aza04]
899 0 [Rad89]
750 4,09 [Fan81]
725 4,19 [Fan81]
700 3,82 [Fan81]
20 8 [Aza04]
v’ + y"”- Phase
800 15 [Aza04]
700 20 [Aza04]
750 15,3 [Fan81]
725 16,2 [Fan81]
700 17 [Fan81]
730 15,5 [KBK*15]
730 14,2 [KBK*15]
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C.8 PartikelgroBe fiir Auslagerungsversuche

Tabelle C.16: PartikelgroBe y”- und y’- Phase fiir Auslagerung bei 650 °C bis 706 °C aus Publika-
tionen ermittelt, alle Versuche wurden mit Raschabkiihlung (Wasser/Ol) von mind. 970 °C bei
Nb- Gehalt zw. 4,94 wt% bis 6 wt% durchgefiihrt

’ Temperatur in °C \ Zeitin h \ D,, in nm \ H,, in nm \ K \ R, in nm \ Quelle ‘
650 24 4 [SMB92]
75 7,6 [SMB92]
136 20 [SMB92]
168 20 [SMB92]
670 8 6,2 2.9 0,48 [DNM*08]
16 9.8 4,9 0,50 [DNM*08]
32 12,3 5.8 0,47 [DNM*08]
680 4 10 3 [SA00]
50 30 11 0,37 6 [SA00]
50 35 11 0,31 6 [SA00]
100 50 13 0,26 8 [SA00]
700 20 27,4 [SMB92]
24 24 [SMB92]
168 58 [SMB92]
700 8 10,2 4.4 0,43 [DNM*08]
16 11,9 5,6 0,47 [DNM*08]
32 19,8 6,5 0,33 [DNM*08]
700 28 23,8 [Aza04]
50 27,2 [Aza04]
197 37,6 [Aza04]
1000 99,6 [Aza04]
700 50 25,7 8,1 0,32 7,2 [Fan81]
100 32 10,1 0,32 9.4 [Fan81]
200 42,7 12,3 0,28 12,1 [Fan81]
306 50,6 14,6 0,29 14,1 [Fan81]
706 0,138 3,5 L5 [ACRCI10]
1,38 12,5 5 [ACRCI10]
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Tabelle C.17: PartikelgroBe y”- und y’- Phase fiir Auslagerung bei 725 °C und 750 °C aus Publi-
kationen ermittelt, alle Versuche wurden mit Raschabkiihlung (Wasser/Ol) von mind. 970 °C bei
Nb- Gehalt zw. 4,94 wt% bis 6 wt% durchgefiihrt

Temperatur in °C | Zeitinh | D, innm | H,, in nm ‘ K ‘ R, in nm ‘ Quelle ‘
725 25 32,6 8,9 0,27 9,2 [Fan81]
50 42,4 11,1 0,26 11,5 [Fan81]
100 53,8 14,1 0,26 14,6 [Fan81]
200 70,2 17,4 0,24 18 [Fan81]
300 82,5 19,4 0,23 20,5 [Fan81]
750 8 20,2 6.6 0,33 [DNM*08]
16 23,7 6,7 0,28 [DNM*08]
32 30,3 7 0,23 [DNM*08]
750 2 16 4,4 0,28 [SMB92]
20 57,2 8,7 0,15 11,2 [SMB92]
24 70 18 [SMB92]
100 120 18,8 0,16 19,5 [SMB92]
100 130 18,8 0,15 21 [SMB92]
192 159 21,5 0,14 24 [SMB92]
750 4 30 9 0,30 4 [SA00]
50 80 15 0,19 13 [SA00]
50 90 17 0,19 13 [SA00]
100 120 22 0,18 16,5 [SA00]
100 190 34 0,18 16,5 [SA00]
750 2 28,4 [Aza04]
5 33,4 [Aza04]
20 55 [Aza04]
90 131,5 [Aza04]
750 5 42,4 5,9 0,28 [Fan81]
15 66,8 8,8 0,26 [Fan81]
30 81,4 10,8 0,27 12,3 [Fan81]
50 102,6 13,4 0,26 14,3 [Fan81]
100 126 16,2 0,26 17,6 [Fan81]
200 21,5 [Fan81]
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Tabelle C.18: PartikelgroBe y”- und y’- Phase fiir Auslagerung bei 760 °C bis 900 °C aus Publika-
tionen ermittelt, alle Versuche wurden mit Raschabkiihlung (Wasser/Ol) von mind. 970 °C bei

Nb- Gehalt zw. 4,94 wt% bis 6 wt% durchgefiihrt

Temperatur in °C | Zeitinh | D, innm | H,, in nm ‘ K ‘ R, in nm ‘ Quelle ‘

760 0,2 54 2,7 0,50 [HFY94]
0,5 12,2 4,8 0,39 [HFY94]

1,0 16,4 5,7 0,35 [HFY94]

2,0 20,4 6,2 0,30 [HFY94]

4,0 25,6 6.8 0,27 [HFY94]

8,0 50,2 12,3 0,25 [HFY94]

10,0 65,0 14,9 0,23 [HFY94]

12,0 75,0 16,3 0,22 [HFY94]

16,0 87,6 20,3 0,23 [HFY94]

30,0 108,6 20,2 0,19 [HFY94]

54,0 142,4 20,7 0,15 [HFY94]

72,0 1544 20,5 0,13 [HFY94]

100,0 175,2 20,7 0,12 [HFY94]
790 5,0 56,8 13,6 0,24 [OPD74a]
1,0 39,9 17,2 0,43 [ZLZ*14]
2,0 50,7 19,7 0,39 [ZLZ*14]
3,0 61,5 20,7 0,34 [ZLZ*14]
4,0 69,0 21,7 0,32 [ZLZ*14]
5,0 75,5 22,4 0,29 [ZLZ*14]

800 0,1 23,2 [Aza04]

L5 82,0 [Aza04]

23,6 148,5 [Aza04]

91,2 480,3 [Aza04]

816 2,0 80,0 [BBC89]
850 0,2 91,0 [Aza04]
1,1 157,2 [Aza04]

1,8 191,9 [Aza04]

20,7 360,9 [Aza04]

25,3 295,6 [Aza04]

92,8 926,6 [Aza04]

900 1,7 345,7 [Aza04]
14,9 835,2 [Aza04]

17,9 869,9 [Aza04]

21,2 881,6 [Aza04]




ANHANG C. ANHANG XXXIX

C.9 Seigerungskoeffizienten der Elemente

Tabelle C.19 listet die aus publizierten Messdaten der Chemie abgeleiteten Seigerungskoeffizi-
enten der Legierung IN718 auf. Im Vergleich dazu werden Seigerungskoeffizienten angegeben,
welche mit MatCalc® ermittelt wurden. Fiir alle Berechnungen mit der Scheil- Gleichung 4.27
werden in dieser Arbeit die aus Literaturdaten abgeleiteten Mittelwerte (MW) je Element ver-
wendet.
Tabelle C.19: Seigerungskoeffizienten der Elemente in IN718 bestimmt aus gemessener Chemie
der angegebenen Quellen; Quotient des Dendriten k;P aus Chemie Dendritenkern und nomineller
Zusammensetzung sowie Quotient des Interdendriten k;' aus max. Matrixloslichkeit und inter-

dendritischem Eutektikum nach [KCH*89]; MatCalc® Koeffizienten aus berechneter Chemie der
Matrix zu nomineller Zusammensetzung nach Tab. 2.1 (mc-ni-s06.tdb); Konzentrationsangabe in

at%
| Ni | Fe | Cr | Nb [ Mo | Ti | Al | Quelle |
Literaturdaten
Dendrit 53,88 | 19,66 | 20,57 | 1,60 | 1,55 | 0,84 | 1,97 | [KCH"89]
nominell 53,31 | 18,84 | 20,32 | 3,28 | 1,89 | 1,15 | 1,21 | [KCH™"89]
k” 1,01 1,04 | 1,01 | 0,49 | 0,82 | 0,73 | 1,63 | [KCH*89]
max. Matrix 59,08 | 13,63 | 16,24 | 5,95 | 2,11 | 2,11 | 0,88 | [KCH*89]
Eutektikum 51,36 | 12,96 | 15,96 | 12,83 | 2,67 | 2,61 | 1,62 | [KCH*89]
kP 1,15 | 1,05 | 1,02 | 0,46 | 0,79 | 0,81 | 0,54 | [KCH*89]
Dendrit 55,19 | 20,03 | 20,84 | 1,57 | 1,64 | 0,73 [CKHR&9]
nominell 53,31 | 18,84 | 20,32 | 3,28 | 1,89 | 1,15 | 1,21 | [CKHR89]
k” 1,04 | 1,06 | 1,03 | 0,48 | 0,87 | 0,63 [CKHR89]
max. Matrix 59,69 | 13,75 | 16,61 | 6,19 | 1,75 | 2,00 [CKHR&9]
Eutektikum 52,43 1 12,92 | 16,07 | 13,02 | 2,90 | 2,64 [CKHR89]
kP 1,14 | 1,06 | 1,03 | 0,48 | 0,60 | 0,76 [CKHR&9]
Dendrit 51,82 | 19,73 | 23,21 | 2,17 | 1,45 | 0,85 | 1,06 | [MSW*11]
nominell 51,96 | 19,13 | 21,67 | 3,04 | 1,85 | 1,15 | 1,20 | [MSW*11]
k" 1,00 | 1,03 | 1,07 | 0,71 | 0,78 | 0,74 | 0,88 | [MSW*11]
Dendrit 55,38 | 18,29 | 21,31 | 1,79 | 1,67 | 0,64 | 0,91 | [ARES14]
nominell 53,61 | 18,64 | 20,46 | 3,13 | 1,85 | 1,14 | 1,07 | [ARES14]
k" 1,03 | 0,98 | 1,04 | 0,57 | 0,90 | 0,56 | 0,85 | [ARES14]
MW- Dendrit 1,02 | 1,03 | 1,04 | 0,56 | 0,84 | 0,67 | 0,87
MW- Interdendrit | 1,15 | 1,06 | 1,03 | 0,47 | 0,70 | 0,79 | 0,54
MW 1,08 | 1,04 | 1,03 | 0,52 | 0,77 | 0,73 | 0,70
MatCalc®
k;” 1300 °C 098 | 1,15 | 1,01 | 0,44 | 1,03 | 0,51 | 1,03
k;” 1200 °C 099 | 1,08 | 1,02 | 0,59 | 1,05 | 0,64 | 1,02
MW 099 | 1,12 | 1,02 | 0,52 | 1,04 | 0,58 | 1,03
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C.10 Priifbedingungen der Zugversuche

Die Zugproben aus dem Gussmaterial werden in Erstarrungsrichtung bzw. Abzugrichtung und
die gedruckten Proben in Aufbaurichtung gefertigt. Alle Zugproben werden mit einer geschlif-
fenen Oberfliche (Rauheit < 2 um) hergestellt. Der Priifquerschnitt betrdgt d, = 6 mm, die
Priiflinge /, = 30 mm. Die Versuche werden an einer Klasse 1 Priifmaschine durchgefiihrt
(Kraftgenauigkeit 1 %, Verldngerung < 1 %, AT < 3 K, Schrigzug < 7 %). Die Zugpriifung er-
folgte bei 20 °C und 650 °C dehnungskontrolliert nach Norm EN2002-1 mit 0,5 %/min bis 0,5 %
plastischer Dehnung und anschlieBend mit 5 %/min bis zum Bruch. Die Streckgrenze wird bei
0,1 % und 0,2 % plastischer Dehnung aus den Kraft- Weg- Kurven bestimmt. An einzelnen SX-
Proben werden die Oberflichendehnungen mittels ARAMIS- Technik aufgenommen, welche die
homogene Verformung der Einkristalle auf Gleitbandern bis weit liber die Streckgrenze bestiti-
gen (vgl. Abb. B.8). Das Abgleiten auf Gleitbidndern ist ebenfalls anhand von Gleitlinien an der
Probenoberfliche sichtbar. Die Orientierungsénderung der Einkristalle kann anhand von EBSD-
Aufnahmen im Priifbereich festgestellt werden (siehe Abb. B.9). Der Gewindebereich verbleibt
unverformt. Die Probenfertigung und Priifung wurde von den entsprechenden Fachabteilungen
der MTU Aero Engines AG vorgenommen. Projektbedingt erfolgte die Priifung einer geringen
Probenanzahl am Fraunhofer IWM in Freiburg. Die Versuchsdurchfiihrung erfolgte nach den
gleichen definierten Standards und liefert vergleichbare Ergebnisse ohne auffillige Abweichun-
gen. Fiir alle drei Materialien werden im Anhang in Kapitel C.11 exemplarische Zugkurven dar-
gestellt. Die Probennummer, die zugehdrige Wirmebehandlung, R, ;, der Texturfaktor und die
entsprechende kritische Schubspannung sind im Anhang in Kapitel C.12, C.13 und C.14 fiir alle
drei Materialien zusammengefasst. Die Versuchsergebnisse werden in Kapitel 5.7.2 beschrieben

und mit den Berechnungsergebnissen verglichen.



ANHANG C. ANHANG XLI

C.11 Gemessene Zugkurven des Probenmaterials
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Abbildung C.3: Gemessene Zugkurven am einkristallinen Material: (a) IN718-Matrix-SX, (b)
IN718-SX fiir die 3 Auslagerungsstufen; die Priifrichtung entspricht der Erstarrungsrichtung im
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Abbildung C.4: Gemessene Zugkurven am IN718-SLM fiir die 5 Auslagerungsstufen: (a) Ferti-
gungsparameter P1 und (b) Fertigungsparameter P2; gepriift werden nur stehend in Aufbaurich-
tung gefertigte Proben
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C.12 Streckgrenzdaten IN718-Matrix-SX

Tabelle C.20: Streckgrenzdaten der einzelnen Zugproben IN718-Matrix-SX fiir beriicksichtigte An-
zahl aktiver Gleitsysteme 1, 3 und 5; R ; und 7; in MPa; die Priifrichtung entspricht der Erstar-
rungsrichtung im Giefprozess

| ID | T-Priffung [ Ry, [m, (D) [m, B [ m, ) [71,(D) |, B) [ 505 |
Ml-o | 20°C 162 | 0,434 | 0,417 | 0,408 | 70,31 | 67,56 | 66,10
Ml-u | 20°C 159 | 0,434 | 0,417 | 0,408 | 69,00 | 66,30 | 64,87
M2 20 °C 155 | 0,472 | 0,421 | 0,395 | 73,16 | 65,26 | 61,23
M3-0 | 650 °C 71 | 0,463 | 0,425 | 0,406 | 32,78 | 30,18 | 28,83
M3-u | 650 °C 74 | 0,463 | 0,425 | 0,406 | 34,26 | 31,45 | 30,04
M5 650 °C 76 | 0,464 | 0,392 | 0,376 | 35,26 | 29,00 | 28,58

C.13 Streckgrenzdaten IN718-SX

Tabelle C.21: Streckgrenzdaten der einzelnen Zugproben IN718-SX bei entsprechender Wirmebe-
handlung (WB) fiir beriicksichtigte Anzahl aktiver Gleitsysteme 1, 3 und 5, Priiftemperatur 20 °C;
R 1 und 7; in MPa; die Priifrichtung entspricht der Erstarrungsrichtung im GieBprozess

[ ID [WB [Ry, [m (D[, B[ m, O] ;D) [ 5,08 | 505 ]
KD-1 | WB1 | 865 | 0,418 | 0,416 | 0,413 | 361,57 | 359,84 | 357,25
KH-1 | WB1 | 844 | 0,458 | 0,445 | 0,425 | 386,55 | 375,58 | 358,70
KO-2 | WB2 | 1043 | 0,496 | 0,438 | 0,390 | 517,33 | 456,80 | 406,77
KP-1 | WB2 | 1137 | 0,417 | 0,411 | 0,408 | 474,13 | 467,31 | 463,90
KC-1 | WB2 | 1040 | 0,499 | 0,449 | 0,403 | 518,96 | 466,96 | 419,12
KL-1 | WB3 | 1025 | 0,417 | 0,411 | 0,408 | 427,00 | 421,28 | 418,20
KJ-1 | WB3 | 1014 | 0,432 | 0,427 | 0,419 | 438,05 | 432,98 | 424,87
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C.14 Streckgrenzdaten IN718-SLM

Tabelle C.22: Streckgrenzdaten der einzelnen Zugproben IN718-SLM beider Fertigungsparameter
P1 und P2 bei entsprechender Wirmebehandlung (WB), 7, abgeleitet fiir gefiigespezifischen
Texturfaktor M bei 3 und 5 aktiven Gleitsystemen, Priiftemperatur 20 °C; Rpo,l und 7; in MPa;
gepriift werden nur stehend in Aufbaurichtung gefertigte Proben

| ID | WB [R, [ MQB) [ M®B) | 1,,0) | 105 ]
Fertigungsparameter P1
Pl-1a | SLM3 | 813 | 2,28 24 356,6 | 338,8
P1-1b | SLM3 | 801 | 2,28 24 351,3 | 3338
P1-2a | SLM4 | 972 | 2,28 24 426,3 405
P1-2b | SLM4 | 976 | 2,28 24 428,1 | 406,7
P1-3a | SLMS5 | 1021 | 2,28 24 447,8 | 4254
P1-3b | SLM5 | 1011 | 2,28 24 4434 | 4213
Pl-4a | SLM6 | 1023 | 2,28 24 448,7 | 426,3
P1-4b | SLM6 | 1018 | 2,28 24 446,5 | 4242
P1-5a | SLM7 | 947 | 2,28 24 415,4 | 398,6
P1-5b | SLM7 | 945 | 2,28 24 414,5 | 393.8

Fertigungsparameter P2
P2-1a | SLM3 | 836 | 2,36 | 2,48 | 354,2 | 337,1
P2-1b | SLM3 | 839 | 2,36 | 2,48 | 3555 | 3383
P2-2a | SLM4 | 1010 | 2,36 | 2,48 | 4279 | 4073
P2-2b | SLM4 | 999 | 236 | 2,48 | 423,3 | 4028
P2-3a | SLMS | 1073 | 2,36 | 2,48 | 454,7 | 4327
P2-3b | SLMS5 | 1076 | 2,36 | 2,48 | 4559 | 4339
P2-4a | SLM6 | 1079 | 2,36 | 2,48 | 457,2 | 435,1
P2-4b | SLM6 | 1080 | 2,36 | 2,48 | 457,6 | 4355
P2-5a | SLM7 | 997 | 2,36 | 2,48 | 422,5 | 4020
P2-5b | SLM7 | 993 | 2,36 | 2,48 | 420,8 | 4004




D. Erginzende Berechnungsergebnisse

D.1 Phasenzusammensetzung im Gleichgewichtszustand
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Abbildung D.1: Vergleich der Phasenzusammensetzung im Gleichgewichtszustand zwischen mitt-
lerer experimentell bestimmter Chemie (fiir T > 400 °C nach Tab. C.2, C.5, C.3, C.4) und der
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D.2 Analyse Diffusionsdatenbank
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Abbildung D.2: Analyse der Multikomponentendiffusion am Diffusionspaar Rene N4 - Rene N5
bei 1293 °C fiir (a) 10 h und (b) 100 h, Berechnungsdatenbanken: mc-ni-s06.tdb, mc-ni-s07.ddb,
Daten aus Referenz [CBH*05]
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D.3 Analyse Segregation und Homogenisierung IN718
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Abbildung D.3: Seigerungsprofile der Elemente in IN718: Vergleich zwischen Messdaten und der
Scheil- Gleichung 4.27, Literaturdaten aus [MSW*11]
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Abbildung D.4: Diffusionsrechnung bei 980 °C fiir 0,5 h fiir den definierten Dendritenarmabstand

und die definierten Seigerungsprofile der Elemente fiir das IN718-SLM Material
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Abbildung D.5: Diffusionsrechnung bei 1200 °C fiir 35 h fiir den definierten Dendritenarmabstand
und die definierten Seigerungsprofile der Elemente fiir das IN718-SX Material, Einfluss der Se-
kundirarme wird vernachlissigt
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D.4 Analyse Ausscheidungsstart
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Abbildung D.6: Analyse der berechneten DTA- Signale fiir T}, zwischen 2000 K und 2800 K und
Abkiihlraten zwischen 0,1 K/s und 1000 K/s bei einer Starttemperatur von 1000 °C im Vergleich
zu den publizierten Temperaturbereichen von gemessenen DTA- bzw. DSC- Signalen [SSC97,
NVL10, KHE16]
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Abkiihlrate von 0,25 K/s bei einer Starttemperatur von 1050°C, -. Linie markiert den Ausschei-
dungsstartpunkt
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D.5 y’-und y”- Phasenkinetik bei 750 °C nach [SSC97, SA00]

Als Referenz fiir die Bewertung der berechneten Eingangsgroflen der Simulation (x, D, a{ , 5{ ,
g{ ) in Kapitel 5.2 dienen Ergebnisse der Auslagerungsversuche von Slama et al. [SSC97, SA00].
Diese Versuche erfolgen bei 680 °C und 750 °C Auslagerung fiir maximal 100 h nach Wasser-
abschreckung von 990 °C. Messtechnisch erfasst sind die Partikelgrofle und Gitterparameter der
Phasen nach unterschiedlichen Zeiten bei angegebener Chemie und Wiarmebehandlungsparame-
tern. Abbildung D.9 zeigt die Berechnungsergebnisse der Phasenkinetik fiir die Auslagerung bei
750 °C. Die berechnete PartikelgroBe ist in guter Ubereinstimmung mit den Messdaten (siche
Abb. D.9g). Fiir eine einheitliche Darstellung der Ergebnisse in Kapitel 5.2 wird die Kinetik
immer bei 750 °C berechnet. Alle von Slama et al. ermittelten Daten bei 680 °C Auslagerung-
stemperatur und der entsprechenden Auslagerungszeit werden fiir den Vergleich anhand der Si-
mulation auf Auslagerungszeiten bei 750 °C partikelgroBenbezogen iibertragen. Eine etwaige
Temperaturabhingigkeit der einzelnen Messdaten wird dabei vernachlissigt. Die berechnete y-,
y’- und y”’- Phasenchemie wird im 16sungsgegliihten und ausgelagerten Zustand mit Messdaten
aus den Tabellen C.2, C.3 und C.4 verglichen. Im ausgelagerten Zustand wird der Wert bei 8 h,

der Standardzeit der ersten Auslagerungsstufe, verwendet.
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D.6 y’-und y”- Phasenkinetik bei 725 °C

Abbildung D.10 zeigt die Berechnungsergebnisse der Phasenkinetik fiir die Auslagerung bei
725 °C nach Wasserabschreckung von 1040 °C. Die berechnete y-, y’- und y”’- Phasenchemie
wird im l6sungsgegliihten und ausgelagerten Zustand mit Messdaten aus Tabelle C.2, C.3 und
C.4 verglichen. Im ausgelagerten Zustand wird der Wert bei 8 h, der Standardzeit der ersten
Auslagerungsstufe, verwendet. Diese Berechnungsdaten werden ins Festigkeitsmodell zur Be-

rechnung der Streckgrenze transferiert.
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Abbildung D.10: Berechnete Daten der Phasenkinetik bei 725 °C
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D.7 Phasentransformation y”’- zu 6- Phase in IN718

Abbildung D.11 zeigt die 6- Phasenkinetik in Abhédngigkeit von der KorngréB3e des Materials in
Anlehnung an die experimentellen Studien von Azadian und Beaubois et al. [Aza04, BHC*04].
Da die KorngroBe die Anzahl potenzieller Keimbildungsorte der 6- Phase steuert, ist die Kinetik
sowohl in Simulation als auch im Experiment fiir das Material mit kleinerer Korngrée schneller.

Abbildung D.12 zeigt das Ergebnis der Kalibrierung des Phasentransformationsmodelles in
Abhingigkeit vom Umformgrad (bzw. p,,,) anhand der experimentellen Daten von Liu et al.
[LXY*97a, LCX*99]. Im unverformten Zustand setzt die Phasentransformation ab einem y” -
Durchmesser von 150 nm ein. D, nimmt mit steigendem Umformgrad ab, wodurch eine Be-
schleunigung der Transformation erreicht bzw. abstrahiert wird. Hierdurch ist es moglich die
experimentell beobachtete Phasenkinetik und Phasentransformation zwischen y”- und 6- Phase

abhédngig vom Umformgrad phdnomenologisch gut zu beschreiben.
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Abbildung D.11: KorngroBenabhingige Phasentransformation y”’- zu §- Phase in verformungsfreien
IN718, KorngroBe Dy mit 50 gm und 300 pm, Literaturdaten nach [Aza04, BHC*04]
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Abbildung D.12: Verformungsinduzierte Phasentransformation y”’- zu 6- Phase in IN718 bei 810 °C
und 910 °C Auslagerungstemperatur, Literaturdaten nach [LXY*97a, LCX*99]
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D.8 Ausscheidungskinetik entsprechend Héirtemessungen

In Abbildung D.13 sind ergiinzend zum Vergleich zwischen gemessenen Héartekurven und be-

! "
. . . N . Yy
rechneter 7, die Berechnungsergebnisse fiir D,, Ry, f,/, f,» und den Hértungsbeitrag z;,, 7,

der einzelnen Phasen dargestellt. Die zum maximalen 7, gehdrigen D,, R, f,, f,» sowie

T;, und 1'17,” sind iiber farbige Symbole markiert. Abbildung D.13b korreliert Lage und Betrag

des maximalen le,/ und r;// mit der entsprechenden Partikelgrole D, und R, bei vorliegendem

Phasenvolumenanteil.
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Abbildung D.13: Berechneter Ausscheidungszustand und r}, entsprechend der Hirtemessungen von
[Aza04, SSC97] fiir die einstufige Auslagerung nach Losungsgliihung
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D.9 Feinkornhirtung des SLM- Materials

Abbildung D.14 zeigt vergleichend die Feinkornhirtung fiir IN718-SLM P1 und IN718-SLM
P2 fiir die aus EBSD- Daten abgeleitete KorngroBe. Fiir die Berechnung der Feinkornhértung
wird fiir das SLM- Material der minimale Feret (F, = F,/A, ) als Dy verwendet. Dargestellt ist

Ty p Uber F, fiir jedes Korn. Der Mittelwert wird kornflachengewichtet bestimmt.
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Abbildung D.14: Korngroflenbezogene Feinkornhértung 7 p fiir IN718-SLM (a) P1 und (b) P2
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D.10 Daten der Sensitivititsbewertung
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