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Kurzfassung

Die y-TiAl-Legierungen zeichnen sich als hochtemperaturstabiles Leichtmetall aus und
werden im Niederdruckbereich von Flugzeugturbinen als Schaufelmaterial verwendet. Um
die Lebensdauer der aufwéndig herzustellenden Schaufeln zu verlangern, wird das TLP-
Loten (engl.: Transient Liquid Phase bonding) als Reparaturprozess fiir Risse in unkritischen
Bereichen untersucht. Hierfiir werden zwei verschiedene Lote miteinander verglichen (Ni- oder
Fe-haltig).

Die Mikrostrukturentwicklung wéhrend des TLP-Prozesses wird zeit- und ortsaufgelost mit
hochenergetischer Rontgenbeugung (HEXRD) in situ beobachtet. Diese zerstorungsfreien
Messungen wurden an der vom Helmholtz-Zentrum Geesthacht betriebenen ,High Energy Ma-
terials Science“-Beamline an der Synchrotronstrahlungsquelle PETRA III, DESY, Hamburg,
Deutschland, durchgefithrt. Mithilfe der Rietveld-Analyse konnen erstmals die verschiedenen
Phasen und deren Anteile zeit- und ortsaufgelost bestimmt werden. Neben den kristallinen
Phasen wird auflerdem erfolgreich der Anteil der Schmelze verfolgt. Des Weiteren kann die
kontinuierliche Anderung der chemischen Zusammensetzung anhand des c¢/a-Verhiltnisses
der Gitterparameter oder des Volumens pro Atom beobachtet werden. Es ergibt sich ein

einzigartiger Einblick in den TLP-Prozess, wiahrend eine komplexe Mikrostruktur entsteht.

Bei dem TLP-Prozess mit dem Ni-haltigen Lot kénnen von Anfang an neben der Schmelze
Anteile der «- und der (-Phase festgestellt werden. Im weiteren Verlauf entstehen drei
Zonen parallel zum Grundmaterial. Die unterschiedlichen Anderungen in den einzelnen
Zonen sind nach einem Vergleich mit dem im Gleichgewicht befindlichen terndren Al-Ni-Ti-
Phasendiagramm nachvollziehbar. Da eine ternare ts3-Phase existiert, werden durch die sich
andernde chemische Zusammensetzung verschiedene Phasenfelder durchlaufen. Im Gegensatz
dazu fithrt das Fe-haltige Lot lediglich zu einer Zone in der Mikrostruktur mit groflen [3-
Kornern, was anhand des Phasendiagramms auch zu erwarten ist, da keine weitere ternére

Phase existiert.

Anhand des komplexen Ni-haltigen Systems wird deutlich, dass die Auswertung der in situ
HEXRD Daten zwar sehr aufwandig ist, dafiir aber eine einzigartige Vielfalt an Informationen
liefert, die notwendig ist, um solch komplexe Systeme zu verstehen. Nun ist es mit diesem
Wissen moglich, passendere Lotlegierungen anhand bekannter Phasendiagramme zu wahlen

und den TLP-Lo6tprozess zu optimieren.






Abstract

The y-TiAl alloys are characterized as high-temperature stable light metals. As material,
they are used for blades in the low-pressure area of aircraft turbines. In order to extend
the operating time of the elaborately manufactured blades, Transient Liquid Phase bonding
(TLP bonding) is being investigated to repair cracks in non-critical or not highly loaded areas.

For this, two different brazing solders are compared with each other (containing Ni or Fe).

During the TLP process, the development of the microstructure is observed in situ with
high-energy X-ray diffraction (HEXRD). This non-destructive analysis was carried out at the
“High Energy Materials Science” beamline operated by the Helmholtz-Zentrum Geesthacht at
the synchrotron radiation facility PETRA III, DESY, Hamburg, Germany. The analysis of
the data with Rietveld refinement leads to the determination of the various phases and their
amounts time and space resolved for the first time. In addition to the crystalline phases, the
amount of the melt is also successfully monitored. Furthermore, the continuous change in the
chemical composition can be observed on the basis of the c/a ratio of the lattice parameters
or the volume per atom. This results in a unique insight into the TLP process while a complex

microstructure is formed.

In the TLP process with the Ni-containing brazing solder, amounts of the & and [3 phases can
be determined in the beginning in addition to the melt, already. Subsequently, three zones
develop parallel to the basic material. After a comparison with the ternary Al-Ni-Ti phase
diagram at equilibrium, the different changes in the individual zones can be understood. The
changing chemical composition leads to different phase compositions, since a ternary T3 phase
exists. In contrast, the Fe-containing brazing solder leads to one zone in the microstructure
with large (3 grains only, which is also expected with respect to the phase diagram, since

there is no further ternary phase.

It becomes apparent from the complex Ni-containing system that the evaluation of the in
situ HEXRD data is very complex, but provides a unique variety of information. They are
necessary to understand such complex systems. With this knowledge, it is possible to choose
more suitable brazing solder alloys based on known phase diagrams and additionally to
optimize the TLP brazing process.
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1 Einleitung

Legierungen aus Al und Ti zeichnen sich als hochfestes Hochtemperaturmaterial mit einer
geringen Dichte aus [1, 2]. Dabei weisen speziell y-TiAl-Legierungen gute spezifische mecha-
nische Eigenschaften auf [3, 4]. Sie zeigen besonders im Vergleich zu derzeit eingesetzten
Ni-Basis-Superlegierungen einen deutlichen Vorteil bei der spezifischen Festigkeit und dem
spezifischen Elastizitatsmodul [4, 5]. Somit sind y-TiAl-Legierungen interessant fiir Anwen-
dungen im Automobilbau und in Turbinen von Flugzeugtriebwerken oder Kraftwerken [6].
Durch das geringere Gewicht kann der Treibstoffverbrauch gesenkt werden, und zusétzlich
wirkt eine geringere Fliehkraft auf das Bauteil, was ein effizienteres Design erméglicht. Aktuell
werden y-TiAl-Legierungen als Turbinenschaufeln im Niederdruckbereich von Flugzeugtrieb-
werken eingesetzt. Dies ist z. B. der Fall in der A320neo mit den Triebwerken vom Typ
LEAP™ der Firmen GE und SNECMA |2, 6].

Die Herstellung von Turbinenschaufeln ist u. a. wegen der exakt einzustellenden Mikrostruktur
sehr aufwandig und somit kostenintensiv [3, 5-8]. Daher ist ein Reparaturprozess erstrebens-
wert, um z. B. Risse in unkritischen oder nicht stark belasteten Bereichen schlieen und die
Turbinenschaufeln in einem weiteren Flugzyklus einsetzen zu kénnen. Dafiir kommt das TLP-
Loten (engl.: Transient Liquid Phase bonding) infrage, da es bei Ni-Basis-Superlegierungen
bereits gut untersucht ist [9-11]. Hierbei findet das Loten bei einer konstanten Temperatur
oberhalb des Schmelzpunktes des Lotes und unterhalb des Schmelzpunktes des Grundma-
terials statt. Mit der Zeit erstarrt die Naht durch den chemischen Ausgleich [9, 12]. Der
TLP-Lotprozess eignet sich besonders gut als Reparaturverfahren wegen der Erstarrung bei
konstanter Temperatur, was das Potential birgt, dass in der Naht eine zum Grundmaterial
vergleichbare Mikrostruktur und chemische Zusammensetzung entstehen kann [10]. AuBerdem
liegen z. T. niedrigere Temperaturen vor als in anderen untersuchten Reparatur- oder Verbin-
dungsverfahren wie z. B. dem Laserauftragschweiflen oder dem Elektronenstrahlschweiflen
[13-16]. Dies ist fiir einen geringeren Einfluss auf die Mikrostruktur und die mechanischen

Eigenschaften sinnvoll.

In dieser Arbeit werden Ni und Fe als schmelzpunktsenkende Elemente in der Lotlegierung

untersucht. Hierfiir zeigen erste Versuche [17-19], dass bei beiden Systemen eine geschlossene
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Naht entsteht. Allerdings sind die Mikrostrukturen in den Loétnahten nicht annédhernd mit
der des Grundmaterials zu vergleichen. Auflerdem entstehen abhéngig vom schmelzpunkt-
senkenden Element deutlich unterschiedliche Mikrostrukturen. Nun gilt es im Weiteren die
Entwicklung der Mikrostrukturen und die Unterschiede zwischen diesen beiden Systemen
tiefer zu analysieren. Dafiir werden exemplarisch zwei binare Lotlegierungen mit Ti und Ni

bzw. Fe ausgewahlt.

Zum besseren Verstandnis des TLP-Lotens von y-TiAl-Legierungen wird eine sowohl zeitlich
als auch lokal aufgeloste Analyse des Prozesses bendtigt. Da sich die chemische Zusammen-
setzung in der Naht und im angrenzenden Grundmaterial permanent dndert [10], ist eine
in situ Beobachtung wahrend des Prozesses sinnvoll. Hierfiir bietet sich hochenergetische
Rontgenbeugung an, mit der die Phasenzusammensetzung zeit- und ortsaufgelost bestimmt
werden kann. Dabei ist durch die hohe Energie und Brillanz der Rontgenstrahlung, die am

Synchrotron erreicht werden kann, eine gute Statistik und Zeitauflosung moglich [20-25].

Es ergeben sich fiir diese Arbeit mehrere Fragestellungen. Zunéchst gilt es festzustellen,
welche Informationen mithilfe von hochenergetischer Rontgenbeugung in situ ermittelt wer-
den kénnen und ob Riickschliisse auf die Entwicklung der chemischen Zusammensetzung
moglich sind. Weiterhin ist die Frage, ob es moglich ist, die Entstehung der komplizierten
Mikrostruktur der Ni-haltigen Lotnaht [17] nachzuvollzichen. Ein genaueres Wissen liefert
Einflussfaktoren und zudem ein besseres Verstdndnis dariiber, welche Informationen zu dem
Prozess aus vorliegenden Phasendiagrammen ermittelt werden konnen. Dies fithrt zu der
letzten Fragestellung, ob eine Vorhersage des Prozesses bei y-TiAl-Legierungen anhand eines
Phasendiagrammes moglich ist. Dadurch wiirden sich weitere schmelzpunktsenkende Elemente

einfacher identifizieren lassen, was zu einer Optimierung des Prozesses fiithren kann.

Der Inhalt dieser Arbeit gliedert sich folgendermafien. Zunéachst sind in Kap. 2 die Grund-
lagen des verwendeten Materials, des Lotprozesses und der Untersuchungsmethode knapp
zusammengefasst. Nach einer Vorstellung des experimentellen Teils der Arbeit (Kap. 3), in
dem unter anderem auf die Optimierung des verwendeten Induktionsofens eingegangen wird,
folgt in Kap. 4 die Vorgehensweise bei der Auswertung der Ergebnisse der hochenergetischen
Rontgenbeugungsmessungen mit verschiedenen Herausforderungen der in situ Daten. Im
Weiteren sind die Ergebnisse und die Interpretationen der Fe-haltigen Lotung in Kap. 5 und
der Ni-haltigen Lotung in Kap. 6 zusammengestellt. Anschlieend werden in Kap. 7 sowohl
die verwendete Messmethode als auch die beiden Lotsysteme im Vergleich und der Lotprozess
abschlieflend diskutiert. In Kap. 8 stehen schliellich die Zusammenfassung und ein Ausblick
der Arbeit.
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In diesem Kapitel werden die Grundlagen fiir diese Arbeit kurz zusammengefasst, und es
wird auf vertiefende Literatur verwiesen. Es wird sowohl das verwendete Material vorgestellt
als auch der Lotprozess. Ebenso wird auf die Untersuchungsmethode und das verwendete
Auswerteverfahren der ermittelten Daten eingegangen. Zusétzlich wird knapp eine Methode zur
Berechnung von Phasendiagrammen beschrieben, da im Verlauf der Arbeit mit Diagrammen

verglichen wird, die extra zu diesem Zweck berechnet werden.

2.1 Verwendetes Material

2.1.1 y-TiAl-Legierungen

Die y-TiAl-Legierungen eignen sich als Hochtemperaturmaterial und zeichnen sich besonders
durch eine geringe Dichte, eine hohe spezifische Festigkeit und gute Kriecheigenschaften
bei Temperaturen bis ca. 750°C aus [3, 26]. So ist z. B. die Dichte der in diesem Tempe-
raturbereich oft verwendeten Ni-Basis-Superlegierungen ca. doppelt so hoch wie die von
v-TiAl-Legierungen. In Abb. 2.1 ist der Vergleich von spezifischen Festigkeiten verschie-
dener Hochtemperaturmaterialien zu sehen [4]. Die besonderen Eigenschaften von y-TiAl-

Legierungen lassen sich wie folgt zusammenfassen [1, 3, 4]:

 hoher Schmelzpunkt von tiber 1450°C (je nach Zusammensetzung)
o geringe Dichte von 3,9 bis 4,2 g/cm?

o hohe spezifische Festigkeit und hohes spezifisches Elastizitatsmodul
o niedrige Diffusionskoeffizienten

» gute strukturelle Stabilitat

» gute Korrosions- und Oxidationsbestéandigkeit

o geringere Anfilligkeit zur Entziindung (im Vgl. zu konventionellen Ti-Legierungen).

Diese guten Eigenschaften sind den entstehenden intermetallischen Phasen im binéren
Al-Ti-System und den hohen Entordnungstemperaturen zuzuschreiben, siehe Phasendia-

gramm in Abb. 2.2 [3, 27]. Die Legierungen mit technischer Relevanz weisen Al-Gehalte von
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Abbildung 2.1: Die spezifischen Festigkeiten von verschiedenen Hochtemperaturmaterialien im
Vergleich, nach [4]. Die verwendeten y-TiAl-Legierungen erscheinen besonders
durch ihre geringe Dichte vorteilhaft.

42 bis 48 At.-% auf und bestehen aus der tetragonalen y-TiAl-Phase und der hexagonalen
as-TizAl-Phase. Diese beiden Kristallstrukturen sind ebenfalls in Abb. 2.2 zu sehen. Die
kompletten Daten der fiir diese Arbeit wichtigen Kristallstrukturen sind im Anhang A.1
in einer Tabelle zusammengefasst. Allerdings sind die bindren Legierungen technisch nicht
bedeutend. Durch geringe Anteile zusétzlicher Elemente werden strukturelle, mechanische und
prozesstechnische Eigenschaften verbessert [3]. So wird in dieser Arbeit eine y-TiAl-Legierung
mit der Zusammensetzung Ti-45A1-5Nb-0,2B-0,2C (angegeben in At.-%) verwendet [28]. Da-
bei dient Nb zur Verbesserung der Kriech- und Oxidationsbesténdigkeit, B zur Kornfeinung

und C zur Verbesserung der Zug- und Kriechfestigkeit [3].

v-TiAl-Legierungen weisen allerdings aufgrund der intermetallischen Natur eine geringe
Duktilitat bei Raumtemperatur auf. Zudem muss die Mikrostruktur durch spezifische Wér-
mebehandlungen oder thermomechanische Behandlungen eingestellt werden. Auch verhéltnis-
méaBig schmale Prozessfenster [29] und eine hohe Sensitivitat auf chemische Verunreinigungen
[27] fithren zu hohen Produktionskosten [2, 6]. Somit ist gerade bei y-TiAl-Legierungen ein

Reparaturprozess sinnvoll, um ein Bauteil in einem weiteren Zyklus einsetzen zu koénnen.
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Abbildung 2.2: Das bindre Phasendiagramm von Al und Ti [27]. Die Kristallstrukturen der
beiden Grundmaterialphasen y und «y sind zusétzlich eingezeichnet [3, 27].
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2.1.2 Lotlegierungen

Fiir die Lote werden zwei verschiedene Zusammensetzungen mit den Elementen Ni oder Fe
untersucht. Die Zusammensetzungen Ti-24Ni und Ti-29Fe werden jeweils am eutektischen
Punkt gewéahlt, da hier der Schmelzpunkt der Lotlegierung am niedrigsten ist [30, 31]. Damit
ergeben sich die Schmelztemperaturen von 942°C und 1078°C fiir das Ni- bzw. das Fe-haltige
Lot.

Das Ni-System wird gewédhlt, weil es die niedrigste Schmelztemperatur der infrage kommenden
Zusammensetzungen aufweist. Das ternare Al-Ni-Ti-Phasendiagramm bei 1000°C aus der
Literatur [32] ist in Abb. 2.3 gezeigt. Dabei fehlen leider Informationen in der Ti-reichen
Ecke, und es fallt auf, dass viele Linien gestrichelt eingezeichnet sind. Folglich steht das
Phasendiagramm nicht komplett fest. Ein weiteres Phasendiagramm bei 900 °C, was deutlich
unter der verwendeten Lottemperatur liegt, ist in [33] vorgestellt. SchlieBlich wird in [34] ein
Phasendiagramm bei 1200 °C vorgestellt, welches aber nur berechnet ist und mit wenigen
experimentellen Daten abgeglichen wird. Das Fe-haltige Lot wird verwendet, da dies das
System mit der niedrigsten eutektischen Temperatur ist, bei dem keine ternare t-Phase
erwartet wird [35]. Die terndren Al-Fe-Ti-Phasendiagramme sind in [36] zusammengestellt und
bewertet. Hier werden isotherme Schnitte bei 800°C, 900 °C, 1000 °C und 1200 °C vorgestellt.
Die fiir diese Arbeit relevanten Diagramme werden in Abb. 5.3 im Kap. 5.2 bei der Diskussion
der Fe-haltigen Lotnaht gezeigt. Quaterniare Phasendiagramme, die den zusétzlichem Einfluss

des Nb zeigen, gibt es fiir beide Systeme nicht.

Fe und Ni sind in der ay-Phase als schnell diffundierende Elemente bekannt [37, 38]. Fiir
die y-Phase gilt dies im Gegensatz dazu allerdings nicht [39]. Der Diffusionskoeffizient in
der y-Phase, die in dem verwendeten Grundmaterial zum Grofiteil vorliegt, betragt bei
der Lottemperatur von 1110°C fiir Ni 25,94 - 1079 m? /s und fiir Fe 8,56 - 107 m?/s [39].
Allerdings weisen die ap- und die y-Phase eine geringe Loslichkeit von weniger als 2,5 At.-%
bei 1000°C fiir die beiden Elemente auf [40, 41].

2.1.3 Verwendete KenngroBen

In dieser Arbeit werden zwei Kenngréflen beziiglich der Elementarzelle der verschiedenen
Phasen verwendet. Eine davon ist das mittlere Volumen pro Atom (Vol./At.). Anderungen des
Vol./At. kénnen auf eine Anderung in der chemischen Zusammensetzung der Elementarzelle
hindeuten [42], da sich die Atomradien der vorliegenden Elemente unterscheiden. Dabei wird
angenommen, dass in der Probe keine Spannungen vorliegen. In Tab. 2.1 sind die Atomradien

der fiir die spétere Diskussion wichtigen Elemente zusammengestellt. Und in Tab. 2.2 sind die
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1000 °C

Ti TiNi, Ni

—— at.% Ni

Abbildung 2.3: Das terndre Al-Ni-Ti-Phasendiagramm bei 1000°C aus [32]. Die Zusammen-
setzung der Lotlegierung und des Grundmaterials (nur binér) sind in orange
und blau markiert.
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Tabelle 2.1: Die Atomradien der vorliegenden Elemente [43].

Element Atomradius / pm

Al ca. 125
Ni ca. 135
Ti ca. 140
Nb ca. 145

Tabelle 2.2: Die Formeln fiir das Vol./At. der einzelnen Phasen.

tetragonale kubische hexagonale hexagonale hexagonale
v-Phase B/B,-Phase «y-Phase «-Phase T3-Phase
2 3 aQCﬁ a%ﬁ aQCﬁ
VOl./At. = % % 82 22 122

Formeln zur Berechnung der jeweiligen Vol./At.-Verhéltnisse der einzelnen Phasen aufgefiihrt.

Die zweite Kenngrofe ist das ¢/a-Verhaltnis der Gitterparameter a und ¢ der Elementarzelle
einer Phase. Dieses ldsst ebenfalls einen Riickschluss darauf zu, ob sich die chemische Zusam-
mensetzung einer Phase verandert. Der Zusammenhang ist hauptsachlich fiir die y-Phase
untersucht [44-46]. So nimmt das c¢/a-Verhéltnis ab, wenn die Al-Pldtze in der Elementarzelle
substituiert werden und die Al-Konzentration abnimmt. Entsprechend umgekehrt verhélt es
sich mit der Ti-Konzentration, sodass eine Abnahme des ¢/a-Verhéltnisses auf eine Zunahme
von Ti hindeutet.

2.2 Der TLP-Lotprozess

Das TLP-Loéten (engl.: Transient Liquid Phase bonding) wurde 1974 von Duvall et al. [9] zur
Verbindung und Reparatur von Ni-Basis-Superlegierungen und anderen Hochtemperaturmate-
rialien vorgestellt. Dabei ist es moglich, anndhernd die Schmelztemperatur, die Mikrostruktur
und die mechanischen Eigenschaften des Grundmaterials zu erreichen [47]. Der entscheidende
Vorteil dieses Prozesses ist die isotherme Erstarrung durch den chemischen Ausgleich. Durch
die Diffusion nimmt der Schmelzpunkt in der Lotnaht deutlich zu, was dazu fiihrt, dass diese
mit der Zeit bei der konstanten Lottemperatur erstarrt. Daher werden geeignete eutektische
Zusammensetzungen als Lotlegierung gewahlt, da somit relativ geringe Lottemperaturen
verwendet werden kénnen. Der Vorteil dabei ist, dass die Mikrostruktur des Grundmaterials
moglichst wenig verédndert wird und es weniger Einfluss auf die Form des Bauteils gibt.

Der geringe Schmelzpunkt der Lotlegierung wird durch ein schmelzpunktsenkendes Element
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(SSE) erreicht, und die Lottemperatur wird so gewahlt, dass zu Beginn das Lot fliissig und
das Grundmaterial fest vorliegt. Diese Temperatur bleibt wiahrend des Prozesses konstant
9, 10, 12].

Der Prozess kann in drei Zwischenschritte eingeteilt werden: das Auflésen des Grundmaterials,
die isotherme Erstarrung und die Homogenisierung [10]. In Abb. 2.4 sind die Zwischenschritte
anhand eines binaren Systems skizziert. Dabei besteht das Grundmaterial aus dem Element
A mit der Konzentration ¢4 und das Lot aus der Zusammensetzung des Eutektikums cg des
Systems AB. Die Lottemperatur Ty liegt oberhalb des Schmelzpunktes des Lotes und unter-
halb des Schmelzpunktes des Grundmaterials. Abb. 2.4a zeigt den idealen Anfangszustand.
Die Diffusion des SSE B beginnt schon beim Aufheizen, wenn das Lot noch nicht fliissig ist,
und somit ist der Konzentrationsunterschied vom Grundmaterial zum Lotmaterial nur zur
Vereinfachung scharf abgegrenzt dargestellt. Die Zusammensetzung des Lotmaterials muss
nicht im eutektischen Punkt liegen, aber hier ist der Vorteil, dass es dann den niedrigsten
Schmelzpunkt aufweist. Anschlieffend wird nach dem Aufschmelzen des Lotes Grundmaterial
aufgelost, und der Spalt mit Schmelze nimmt in der Breite zu, siehe Abb. 2.4b. Dadurch
erreicht die Schmelze die Konzentration an der Liquiduslinie ¢y. Die Auflésung des Grundma-
terials endet, sobald die Konzentration des Grundmaterials angrenzend an die Schmelzzone die
Soliduskonzentration cg erreicht hat und ein lokales Gleichgewicht entstanden ist. Weiterhin
findet die isotherme Erstarrung statt (Abb. 2.4c und 2.4d). Durch den Konzentrationsgradi-
enten diffundiert das SSE B in das Grundmaterial ab, die Konzentration von B sinkt und der
Bereich mit Schmelze wird schmaler. Ebenso diffundieren Elemente aus dem Grundmaterial in
die Lotzone hinein. Abb. 2.4d zeigt den Moment, in dem die Konzentration des SSE tiber die
gesamte Naht unter die Liquiduskonzentration gesunken ist und somit keine Schmelze mehr
vorliegt. Ublicherweise benotigt die isotherme Erstarrung deutlich linger als das Auflésen des
Grundmaterials. Die nachfolgende isotherme Homogenisierung der Mikrostruktur und der
Konzentration im erstarrten Zustand ist in Abb. 2.4e zu sehen. Schliefflich zeigt Abb. 2.4f
den idealen Endzustand, bei dem am Ende die Konzentration von B im Grundmaterial unter
die Loslichkeit bei Raumtemperatur ci gesunken ist. Im Idealfall ist die Mikrostruktur in
der geloteten Zone nicht mehr von der des Grundmaterials zu unterscheiden. Zeitskalen des
Prozesses sind nicht allgemein anzugeben, da sie abhéngig sind vom Diffusionskoeffizient des
SSE im Grundmaterial, dem Anteil des SSE, der abdiffundieren muss, um zu erstarren, der

Breite der Lotnaht, der Lottemperatur und der Form des Phasendiagramms.

Der TLP-Lotprozess ist erfolgreich angewendet worden an Ni-Basis-Superlegierungen [9, 11, 48—
50]. Hierbei ist es moglich, die einkristalline Struktur wiederherzustellen und z. T. mechanische
Eigenschaften dhnlich des Grundmaterials zu erreichen. Allerdings sind die Eigenschaften

und die Parameter des TLP-Lotens sehr systemspezifisch. Besonders die Entwicklung der
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Abbildung 2.4: Die Darstellung der theoretischen Zwischenschritte beim Diffusionsléten an-
hand eines bindren Systems [10] ausgehend vom Anfangszustand (a) zum
Endzustand (f): Auflésen des Grundmaterials (b), isotherme Erstarrung (c, d)
und Homogenisierung (e). Die Bezeichnungen sind im Text naher erlautert.
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Mikrostruktur kann sehr kompliziert sein [10]. Somit ist ein direkter Transfer der Ergebnisse
von Ni-Basis-Superlegierungen zu y-TiAl-Legierungen nicht moglich. Folgerichtig wurde
das TLP-Léten auch an y-TiAl zur Verbindung und Reparatur getestet [10]. Es entstehen
defektfreie Verbindungen. Allerdings sind oft Lotzeiten von weniger als 1h verwendet worden
[51-54]. Somit handelt es sich eher um das Hartloten als um den TLP-Prozess, da diese kurze
Zeit in der Regel bei y-TiAl-Legierungen nicht ausreicht, um chemische Homogenitat durch
Diffusion herzustellen. Dabei ist nicht einmal immer geklart, ob die Lotdauer iiberhaupt fiir
die isotherme Erstarrung ausreichte. Ebenso 16ten Lin et al. [55] bis zu 4h und kommen zu
dem Schluss, dass diese Zeit nicht ausreicht, um eine homogene Mikrostruktur herzustellen.
Und in [56] wird tiber 6h auf 1100°C aufgeheizt und anschlieBend die Probe abgeschreckt.
Abschlieffend wird vorgeschlagen, die Lottemperatur eine zuséitzliche Zeit konstant zu halten,
da diese Zeit nicht zur Homogenisierung ausreicht. Teilweise wurde auch Druck auf die
zu verbindenden Teile ausgeiibt [52, 53, 57|, was allerdings zum Reparieren von Rissen in

bestehenden Bauteilen nicht angewendet werden kann.

Fiir diese Arbeit werden Fe und Ni als SSE verwendet. Ni wurde bisher oft verwendet [54-58],
unter anderem auch in der Verbindung mit Cu [52, 53, 59-62|. Allerdings waren die Létzeiten
zu kurz fir eine chemische Homogenisierung. Das Fe wurde lediglich in [57] verwendet. Hier
betragt die Lotdauer 1h mit einer anschlieBenden Warmebehandlung fir 5h. Auch diese
Mikrostruktur weist deutliche chemische Unterschiede auf. Zu Untersuchungen der Lotnéahte
werden in der Regel mechanische Tests, Mikrostrukturanalysen und Phasenanalysen mit
Rontgen an einzelnen Punkten durchgefiihrt. Teilweise wurde der Effekt einer anschliefenden
Wiarmebehandlung diskutiert, z. B. in [54, 57]. Allerdings sind keine Veroffentlichungen

bekannt, die den zeitlichen Verlauf des Prozesses untersuchen.

Neben dem TLP-Loten sind aus der Literatur weitere untersuchte Reparaturverfahren an
v-TiAl bekannt [63]. In [13] wird das Laserauftragschweifien (engl.: laser metal deposition)
und in [14, 64] wird das Elektronenstrahlschweifien (engl.: electron beam melting) untersucht.
Es handelt sich um additive Fertigungsverfahren, wobei das aufgetragene Material fiir die
Reparatur durch einen Laser- oder Elektronenstrahl aufgeschmolzen wird. Somit werden hier
lokal Temperaturen bis iiber den Schmelzpunkt des Grundmaterials erreicht und dadurch die
Mikrostruktur stark verdandert. Auflerdem werden weitere unterschiedliche Schweifiverfahren
getestet [16, 65, 66]. Dabei sind allen die schnellen Heiz- und Kiihlraten gemein, die das
Grundmaterial lokal verdandern. Weiterhin ist das Diffusionsschweiflen untersucht worden
[54, 67-69]. Dabei muss Druck auf die Proben ausgeiibt werden, was allerdings fiir einen
Reparaturprozess von z. B. Rissen bei fertigen Bauteilen nicht moglich ist. Im Gegensatz zu
diesen erwahnten Prozessen ist der Vorteil des TLP-Lotens, dass eine verhéltnismafig geringe

Temperatur verwendet werden kann. Auflerdem wird kein Druck auf die Proben ausgeiibt.
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Weiterhin ist der Prozess bei kleinen Rissen relativ geometrieunabhéngig. Allerdings ist er in
der Rissbreite begrenzt, was stark von der chemischen Zusammensetzung des Grundmaterials

und der Lotlegierung abhéngt.

2.3 Streutheorie

Kristalline Metalle konnen durch eine dreidimensionale, periodische Anordnung von Atomen
beschrieben werden [70, 71]. Wenn Strahlung mit einer Wellenldnge in der Gré8enordnung
der Atomabstédnde im Kristall auftrifft, fithrt dies zu Beugung und Interferenzerscheinungen.
Anhand dieser Wechselwirkungen ist es moglich, die Strukturen im Material zu untersuchen.
Entsprechend kurze Wellenlédngen in der Gréfienordnung von 1 A weist Rontgenstrahlung
auf [72]. Im Vergleich zu einer gew6hnlichen Laborrontgenquelle zeichnet sich die Synchro-
tronstrahlung durch eine hohe Brillanz aus und ermoglicht durch den hohen Fluss eine gute

Zeitauflosung und durch die niedrige Divergenz eine hohe Ortsauflosung [73].

2.3.1 Allgemeine Grundlagen

Die Bedingung fiir eine konstruktive Interferenz der gestreuten Strahlung mit der Wellenlange

A lésst sich durch die Bragg’sche Gleichung beschreiben:
A= thkl . sin(@hkl), (21)

wobei dj,;,; den Abstand der Gitterebenen in der Kristallstruktur und 6y, den Streuwinkel zu

der Gitterebene angibt.

Weiterhin kann die integrale Intensitét der gebeugten Strahlung eines Beugungsreflexes I(hkl)
im Diffraktogramm in Abhéngigkeit der Millerschen Indizes h, k, [ beschrieben werden mit
[72]:

I(hkl) = Iy - K -G¢(0) - L(0) - P(0) - H - |F(hkl)|* - A. (2.2)

Einfluss nehmen dabei die Faktoren I, als Intensitit der einfallenden Strahlung, K als
Skalierungsfaktor, Gs(0) als geometrischer Faktor fiir bestimmte Strahlgeometrien, L(#)
als Lorentz-Faktor, P(6) als Polarisationsfaktor, H als Flachenhéaufigkeitsfaktor, F'(hkl) als
Strukturfaktor und A als Absorptionsfaktor. Die Bedeutung der verschiedenen Faktoren ist
in [72] ibersichtlich hergeleitet. Dabei gilt fur den Strukturfaktor F'(hkl):

N 2

[F(hED)[2 = |3 f - e B 55e  2rilbanthyntion)| (2.3)

n=1
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Hier sind N Atome in der Elementarzelle eines Gitters an den jeweiligen Koordinaten x,,, ¢, 2.
AuBerdem ist f,, der Atomformfaktor und B,, der isotrope Temperaturfaktor, der proportional

zur mittleren quadratischen Auslenkung eines Atoms ist [72, 74, 75].

Generell zeigt das gemessene Beugungsprofil eine Verbreiterung der Reflexe, welche sowohl
von der Probe selber als auch von dem Instrument beeinflusst wird [72, 76]. Zum Einfluss
der Probe trigt neben der nicht unendlich ausgedehnten Kristallstruktur die nicht perfekte
dreidimensionale Anordnung der Atome bei. Auflerdem liefert das Instrument keinen ideal

monochromatischen Strahl und sorgt so ebenfalls fiir eine Verbreiterung der Reflexe.

2.3.2 Rietveld-Methode

Bei der Rietveld-Methode werden alle Punkte eines gemessenen Diffraktogrammes mit einer
analytischen Funktion beschrieben [21, 74, 77-80]. Diese analytische Funktion wird mittels der
Methode der kleinsten Quadrate an die Messung angepasst. So konnen Informationen aus dem
kompletten aufgenommenen Diffraktogramm ermittelt werden. Auflerdem ist es moglich iiber-
einanderliegende Reflexe mit in die Auswertung einzubeziehen, was besonders bei vielen Peaks
mehrerer Phasen interessant ist. Fiir eine Rietveld-Verfeinerung wird die Peakverbreiterung
durch das Instrument im Vorfeld bestimmt und fiir die Auswertung berticksichtigt, sodass die
weitere Peakverbreiterung auf Effekte in der Probe zuriickzufiihren ist. Somit stehen weitere
Informationen wie die Kristallitgrole oder die Mikrospannung zur Verfiigung. Somit sind
die bestimmbaren Parameter im Idealfall fiir jede einzelne kristalline Phase: Volumenanteil,
Gitterparameter, Kristallitgrofe, Mikrospannung und Besetzung der Atomplétze. Nach jeder
Verfeinerung ist eine Kontrolle der Ergebnisse notwendig, da sich verschiedene Parameter
gegenseitig beeinflussen. Die Voraussetzung fiir die Bestimmung der Phasenanteile ist eine
gute Kornstatistik, sodass komplett gefiillte Debye-Scherrer Ringe vorliegen. Allerdings ist es
auch moglich, eine Textur, die sich durch regelméflige Intensititsunterschiede entlang der

Debye-Scherrer Ringe auszeichnet, zu beriicksichtigen.
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Das Spektrum an einem Punkt 26; im Diffraktogramm kann berechnet werden mit einer
Variante von Gleichung 2.2 [74]:

l Nphasen ¢ Npeaks

=1 3 5% kzl LP;|Fyj|*S;(20; — 204 ;)T j Aj + b (2.4)

J J =

Dabei sind die verschiedenen Faktoren I, die Intensitat der einfallenden Strahlung, f;
der Volumenanteil der einzelnen Phasen, V; das Volumen der Elementarzelle, LFP, der
Lorentz-Polarisationsfaktor, F}, ; der Strukturfaktor und S;(260; — 26y ;) eine Funktion der
Peakverbreiterung, die nach Bestimmung der Beitrage durch das Instrument nur die der
Probe angibt. Des Weiteren sind T} ; der Texturfaktor, wodurch Abweichungen vom idealen
Pulverdiffraktogramm durch Vorzugsorientierungen beriicksichtigt werden koénnen, und A,
ein Absorptionsfaktor. Zusétzlich wird eine Funktion b; fiir den Untergrund benétigt [74, 81].

Verfeinerung von amorphen Anteilen

Die Streuung an amorphen Strukturen fiihrt im Gegensatz zu eindeutigen schmalen Peaks bei
kristallinen Phasen zu breiten diffusen Peaks, da keine Ordnung vorliegt. Diese sind schwer

vom Untergrund der Messung zu trennen [82].

Bei Proben mit einem amorphen und einem kristallinen Anteil gibt es verschiedene Ansétze,
die Anteile auszuwerten. Eine Methode ist es, der zu bestimmenden Probe einen Standard mit
definiertem Anteil hinzuzufiigen [82, 83]. Die bestimmten kristallinen Phasenanteile kénnen
auf den bekannten Anteil des Standards normiert werden, und der tibrige Anteil entspricht
dem Anteil der Schmelze. Dies ist allerdings bei massiven Metallproben nicht moglich [82].
Bei einer weiteren Methode werden bei der Rietveld-Verfeinerung die diffusen Peaks mit
einer beliebigen Funktion angepasst [82]. Mit einer bekannten chemischen Zusammensetzung
des Materials kann die Streuintensitidt von Einheiten mit definierter Zusammensetzung
berechnet werden [84]. Die bestimmte Flache unter den diffusen Peaks kann dann zu der
Streuintensitdt der kristallinen Phasen ins Verhéltnis gesetzt werden. Dies ist hier auch nicht
moglich, da sich die chemische Zusammensetzung permanent verandert. Auflerdem wird in
[85] eine weitere Methode im Rahmen einer Rietveld-Verfeinerung vorgestellt. Hierbei wird
eine Kristallstruktur mit sehr kleiner Kristallitgrofie und hoher Mikrospannung verwendet,
sodass die Peaks der Struktur so breit werden, dass sie die diffusen Peaks der amorphen
Phase abbilden. Leider konnte fiir die gemessenen Daten keine passende Struktur gefunden
werden, die die Positionen und die Hohen der diffusen Peaks abbilden kann. Im Kap. 4.2.2

wird néher auf die praktische Umsetzung in dieser Arbeit eingegangen.
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2.4 CALPHAD Methode

Mit der Calphad-Methode (CALculation of PHAse Diagrams) kénnen thermodynamische
Eigenschaften eines Systems beschrieben werden. So konnen z. B. Phasendiagramme von

Multikomponentensystemen berechnet werden [86-89].

Dabei wird ein Modell der Gibbs’schen Energie G(T), p, N;) fir jede einzelne Phase in einem
Multikomponentensystem benotigt. Die Gibbs’sche Energie wird berechnet als Funktion
der drei natiirlichen Variablen Temperatur 7', Druck p und Teilchenzahlen N; (chemische
Zusammensetzung). Dieses Modell beschreibt die jeweiligen thermodynamischen Eigenschaf-
ten der Phase. Es besteht aus Daten im thermodynamischen Gleichgewicht, die meistens
experimentell bestimmt werden und durch zusétzliche Simulationen erganzt werden konnen,
und verfeinerbaren Parametern. Da die Energie in einem System im Gleichgewichtszustand
minimiert ist, konnen diese Parameter mit einem Optimierungsprozess, bei dem G minimiert
wird, angenahert werden. Dies wird in der Regel fiir bindre oder ternédre Systeme durchgefiihrt.
Diese Gleichgewichtsdaten werden in einer Datenbank gespeichert. Die Grundlage fiir diese
Datenbanken sind gute experimentelle Daten und sorgfaltig verfeinerte Parameter. Besonders
fir Multikomponentensysteme ist es notwendig, dass ein konsistentes Modell G(T, p, ;) fur

jede Phase vorliegt. Dies ist allerdings bisher nur fiir gut untersuchte Systeme der Fall.

Fiir die Calphad-Methode gibt es spezielle Programme und entsprechende Datenbanken. Fiir
diese Arbeit wird das Programm Thermo-Calc [90] benutzt. Dabei werden zwei Datenbanken
verwendet: die Ti-Datenbank TCTI2 [91] und die Ni-Datenbank TCNIS8 [92].
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3 Experimentelles

3.1 Die Proben

3.1.1 Das Probenmaterial

Als Grundmaterial wird die y-TiAl-Legierung TNB-V5 gewéahlt [28]. Die Zusammensetzung
der Legierung ist Ti-45A1-5Nb-0,2B-0,2C (angegeben in At.-%). Das Grundmaterial besteht bei
Raumtemperatur zu ca. 89 Vol.-% aus der y-TiAl-Phase und zu ca. 11 Vol.-% aus der a,-TizAl-
Phase. Zudem liegt ein geringer Anteil von weniger als 1 Vol.-% der TiB-Phase vor [17, 93].
Die Daten aller Kristallstrukturen sind im Anhang A.1 in einer Tabelle zusammengestellt.
Das Grundmaterial wurde stranggepresst zu Strangen von 225 mm auf 90 mm Durchmesser
bei einer Temperatur von 1230°C. Dies wurde durchgefiihrt bei der Firma Special Metals
Wiggin Ltd., Hereford, Vereinigtes Konigreich. Anschliefend wurden die Strange fiir 2h bei
1030°C spannungsarm gegliiht.

Fiir die Lotlegierungen werden zwei verschiedene bindre Zusammensetzungen gewahlt mit den
SSE Ni und Fe. Das Ni-haltige Lot Ti-24Ni besteht bei Raumtemperatur zu 69 Vol.-% aus
der Ti;Ni-Phase und zu 31 Vol.-% aus der «-Ti-Phase. Des Weiteren besteht das Fe-haltige
Lot Ti-29Fe auch aus zwei Phasen: 57 Vol.-% B-Ti und 43 Vol.-% FeTi. Diese Lotlegierungen
wurden im Lichtbogenofen eingeschmolzen und mehrere Male umgeschmolzen, um Homogeni-
tat im Material zu erzeugen. Eine weitere Warmebehandlung zur Homogenisierung war nicht
notwendig, da eine eutektische Mikrostruktur entstanden ist und dies somit zeigt, dass die

Elemente homogen im geschmolzenen Material verteilt sind.

3.1.2 Probenpraparation fiir die ex situ Messungen

Fir die ex situ Messungen wurden aus dem Grundmaterial Blocke mit der Grundflache
von 10mm x 10mm und einer Héhe von 5mm herausgetrennt [17]. Aus den Proben des
Lotmaterials wurden aus der Mitte diinne Scheiben herausgetrennt, welche ebenfalls auf

die Grundfliche von 10 mm x 10 mm gebracht wurden. Im Weiteren wurden sie auf eine
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Dicke von 300 pm heruntergeschliffen. Die Oberflichen des Grundmaterials zum Lot und
des Lotes selber wurden zuletzt mit SiC-Schleifpapier der Kérnung 360 geschliffen. Fiir das
Loten wurden die TiAl-Blocke mit dem Lot dazwischen aufeinandergestapelt, sieche Abb. 3.1a,
wobei hier die Proben rund dargestellt sind, wie sie im Weiteren fiir die in situ Messungen
notwendig waren. Das Loten fand im Vakuumofen bei einem Druck von 107° mbar statt.
Hierbei wurde mit 1300°C/h auf die Lottemperatur von 1110°C aufgeheizt. Im Weiteren
wurden die Proben fiir 24 h bei konstanter Lottemperatur gehalten und anschliefend im Ofen
abgekiihlt.

3.1.3 Probenpraparation fiir die in situ Messungen

Fir die in situ Messungen im Synchrotronstrahl wurde eine Scheibe mit 10 mm Hdéhe aus
dem stranggepressten Material geschnitten, aus der dann Zylinder mit einem Durchmesser
von 5 mm funkenerodiert wurden. Des Weiteren wurde die Manteloberfliche abgedreht, um
die Riickstande vom Funkenerodieren zu entfernen. Im Induktionsofen erschien die Naht fiir
das Pyrometer nicht so heifl wie der Rest der Probe. Dies fithrt zu einem Problem bei der
Temperaturmessung mit dem Pyrometer, da die Probe gedreht wird und somit dieser kéltere
Bereich die Temperaturmessung beeinflusst. Weiterhin wurde ein Teil der TiAl-Zylinder auf
die Lange von 3 mm geschnitten. Diese wurden fiir die obere TiAl-Probe verwendet, um die
Auslenkung zu minimieren, siche Abb. 3.1b. Die runde Grundfliche der Lote wurde nach dem
Schleifen der Lotscheiben auf 300 um mit einem Kernlochbohrer mit einem Durchmesser von
5mm hergestellt. Weiterhin wurden die Oberflichen der TiAl-Blécke zum Lot und des Lotes
selber mit SiC-Schleifpapier der Kérnung 240 geschliffen, um eine ausreichende Rauigkeit

aller Kontaktflichen zu erzeugen, damit diese beim Drehen nicht verrutschen.

3.2 Rasterelektronenmikroskopie

Fiir die Analysen im Rasterelektronenmikroskop (REM) wurden die Proben senkrecht zur
Lotnaht aufgetrennt. Weiterhin wurden die Schnittflachen mit SiC-Schleifpapier schrittweise
bis zu einer Kérnung von 2500 geschliffen. AnschlieBend wurden die Proben zum grofien
Teil fiir ein bis zwei Tage vibrationspoliert. Einzelne wurden elektrolytisch poliert mit einem
Elektrolyten bestehend aus 600 ml Methanol, 300 ml 2-Butanol und 60 ml Perchlorsédure bei

einer Spannung von 37,5V und einer Temperatur von —47°C.

Fir die REM-Aufnahmen wurde ein Leo Gemini 1530 mit Feldemissionsquelle verwendet. Mit

diesem Gerit ist es moglich, neben den iiblichen Aufnahmen von Sekundérelektronen und
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Abbildung 3.1: Die Proben fiir die in situ Lotungen: (a) Skizze einer Probe mit Abmessungen
[94], (b) Foto vom Aufbau einer Probe vor dem Létprozess im Induktionsofen.

zurtickgestreuten Elektronen (BSE), auch energiedispersive Rontgenspektroskopie (EDX) mit
einem System der Firma EDAX durchzufiihren. Fiir die Aufnahmen der Mikrostrukturbilder
im BSE-Kontrast wurde eine Beschleunigungsspannung von 15kV gewéahlt, wohingegen bei
EDX mit 20kV gemessen wurde. Dabei wurde jeweils mit einem Arbeitsabstand von 8,5 mm
gearbeitet. Bei den EDX-Messungen wurde ein Mapping iiber den kompletten Nahtbereich
und das angrenzende Grundmaterial durchgefiithrt. Darin wurden die Bereiche der einzelnen
Zonen entlang der Naht ausgewéhlt. Die Lange der einzelnen Bereiche betrug fir die ex situ
Mikrostruktur ca. 500 um und fir die in situ Mikrostruktur ca. 950 um. Die aufsummierten
Spektren in jedem Bereich wurden mit der Software EDAX Genesis ausgewertet. Dabei wurde
das unbeeinflusste Grundmaterial weit entfernt von der Naht als Standard angewendet und die
Elemente B und C mit dem geringen Anteil von 0,2 At.-% vernachlissigt. Die mittleren Fehler
der einzelnen Elemente ergaben sich zu: 0,9 At.-% fur Ti, 2,2 At.-% fur Al und 0,1 At.-% fur
Nb, Ni und Fe.

3.3 Der Induktionsofen fiir die in situ Messungen

Der Induktionsofen wurde als Zonenschmelzofen mit einer Leistung von 3kW von der Firma
iew Induktive Erwirmungsanlagen GmbH, Gumboldskirchen, Osterreich, hergestellt. Um
die Proben im Synchrotronstrahl messen zu kénnen, ist die Ofenkammer zusétzlich mit zwei

Kapton-Fenstern fiir den Ein- und Austritt der Synchrotronstrahlung ausgestattet. Nach
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Optimierung des Ofens ist er sowohl unter Vakuum als auch unter Schutzgas einsetzbar.
Auflerdem ist die Temperaturmessung tiiber Pyrometer oder Thermoelemente (Typ K oder
S) moglich. Fur die Messungen dieser Arbeit wird das Quotientenpyrometer Metis MQ11
der Firma Sensortherm GmbH, Sulzbach/Ts., Deutschland, mit der entsprechenden Rege-
lungssoftware ,,RegulusWin*“ verwendet. Dieses Pyrometer weist einen Grundmessbereich
von 700°C bis 1600°C auf und besitzt einen Laser, der die Messposition angibt und somit
zur Positionierung des Pyrometers dient. Des Weiteren ist die Drehung der Probe in der

Induktionsspule moglich.

Der Ofen wurde hinsichtlich verschiedener Aspekte optimiert. Zum einen betraf dies direkt
den Ofen: eine undichte Ofenkammer, eine leicht schiefe Drehachse und eine schwer zu
regelnde Temperatur. Zum anderen belangen diese Aspekte die Probenhalterung und das
Temperaturprofil in den drei Probenteilen, die zu l6ten waren. Daher wurden Tests im Labor
und verschiedene Messzeiten am Synchrotron mit unterschiedlichen Zustianden des Ofens
durchgefithrt. Besonders wahrend der einzelnen Messzeiten fielen Schwierigkeiten auf und
mussten im Nachhinein im Labor behoben werden. Im Folgenden werden die Hauptaspekte

und deren Losungsansitze erlautert.

3.3.1 Atmosphare

Nach der Optimierung des Ofens ist ein Vakuum von bis zu 1075 mbar erreichbar. Allerdings
dampft bei den y-TiAl-Proben unter diesen Bedingungen Al ab. Dies andert die chemische
Zusammensetzung der Probe und fithrt aulerdem dazu, dass die Linse des Pyrometers
beschlagt und somit die Temperaturmessung beeintrachtigt wird. Daher wurden die Messungen
im Induktionsofen unter Schutzgasatmosphére durchgefithrt. Hierfiir wurde das hochreine
Argon 6.0 verwendet, um Verunreinigungen und somit z. B. Oxide zu verhindern. Vorher
wurde die Ofenkammer zwei- bis dreimal mit einer Scroll- und einer Turbopumpe abgepumpt
(bis zu 1075 mbar). Zwischendurch wurde die Ofenkammer mit Argon gespiilt. Wahrend der
Messung wurde mit einem permanenten Argondurchfluss gearbeitet, damit in der Ofenkammer
ein leichter Uberdruck im Vergleich zur Umgebung herrschte. Dafiir war die Ofenkammer mit

einem Uberdruckventil ausgestattet.

3.3.2 Probenhalterung

Bei der Probenhalterung sind zwei Aspekte getrennt zu betrachten. Zum einen muss die
Drehachse des Ofens mit entsprechender Probenhalterung gerade sein, zum anderen ist die

Stabilitdt der drei Einzelteile der Lotprobe aufeinander sicher zu stellen.
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3.3 Der Induktionsofen fiir die in situ Messungen

Generell ist eine Drehung der Probe notwendig, um moglichst viele Korner in der Probe
in Diffraktionsbedingung zu bekommen und somit eine gute Kornstatistik iiber den Debye-
Scherrer-Ring zu gewahrleisten. Dabei ist besonders bei den Loétproben zu beachten, dass
diese Drehung ohne ein Taumeln der Rotationsachse stattfindet, da die einzelnen Schichten
in der Lotnaht moglichst gut aufgelost werden sollen. Auflerdem ist zu beachten, dass
moglichst wenig Erschiitterungen durch die Drehung in das Probensystem gelangen, da das
Lot am Anfang komplett aufschmilzt und somit die Probenteile nicht mehr fest aufeinander
stehen. Des Weiteren muss gewahrleistet sein, dass der Drehmotor nicht zu sehr erhitzt wird,
weshalb zwischen dem (Dreh-)Motor und der Probe eine schlecht warmeleitfihige Keramik
verwendet wird. Zusatzlich muss auch berticksichtigt werden, dass die induktiv geheizte
Probe moglichst wenig Warme an die Keramik abgibt, damit die beiden Blocke moglichst
gleich warm sind. Daher wurde auf die Motordrehachse eine Spannzange fixiert, in die ein
Keramikrohr eingespannt wurde. Dabei wurde ein Keramikrohr entweder aus ZnO oder aus
Al,O3 gewahlt, wobei ZnO vorzuziehen ist, da die Warmeleitfahigkeit etwas schlechter ist
und es zudem exakter zu bearbeiten ist [95]. Auf dieses Keramikrohr wurde ein Block aus Ti
gesetzt, der durch die Induktion mit erhitzt wird und somit die Probe von unten mit heizt.
Dieser wurde an den Seiten eingeschlitzt, damit er schlechter einkoppelt und somit nicht zu
heif} wird.

Die Halterung der drei Probenteile aufeinander muss zum einen gewéhrleisten, dass die
Probe auf dem Probenhalter zentrisch stehen bleibt, und zum anderen miissen die drei
Teile aufeinander geschichtet bleiben. Auflerdem muss das Nachrutschen des oberen Blockes
gewdhrleistet sein, wenn das Lot flissig wird. Zudem darf eine Probenhalterung besonders
in der Lotnaht nicht mit der Probe legieren oder mit dem fliissigen Lot reagieren. Des
Weiteren muss die Temperaturmessung an der Probe gewéhrleistet sein, was bedeutet, dass
eine Probenhalterung nicht in den Messbereich des Pyrometers kommen darf. Auch sollte die
Halterung moglichst nicht im Synchrotronstrahl sein, da in der Probe schon verschiedene
metallische Phasen vorliegen und Braggreflexe anderer Materialien die Interpretation der
Diffraktogramme nur erschweren. All dies bedeutet, dass die Probe mit einem Probenhalter
hin und her gedreht werden miisste, was auch in den ersten Messzeiten so praktiziert wurde.
Dabei wurde um bis zu 90° gedreht. Allerdings fiithrte das regelméflige Beschleunigen und
Abbremsen zu zuséatzlichen Erschiitterungen in der Probe. Mit permanenter, langsamer
Drehung der Probe entstehen méglichst wenig Erschiitterungen in der Probe. Daher wurde
eine Drehgeschwindigkeit von knapp 5 Sekunden pro Umdrehung gewéhlt. Im Vorweg der
einzelnen Lotungen wurde der untere TiAl-Block auf den Ti-Halter diffusionsgeschweifit,
damit dieser beim Aufeinanderlegen der beiden oberen Teile stabil steht. Dies wurde fiir
ca. 1h bei 1050°C unter Vakuum durchgefiihrt.
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3.3.3 Temperaturmessung

Die Temperaturmessung kann, wie oben schon erwahnt, mit Thermoelementen oder mit einem
Pyrometer durchgefithrt werden. Die Thermoelemente miissen an die Probe angeschweif3t
werden. Dies kann dazu fithren, dass die Proben etwas aus der Position gezogen werden,
wobei die drei Einzelteile moglichst exakt aufeinander positioniert sein miissen. Ein weiterer
Aspekt ist, dass die Thermoelemente abfallen konnen, besonders wenn die Probe zusétzlich
gedreht wird. Auflerdem miisste mit einem angeschweifiten Thermoelement hin und her
gedreht werden. Wie oben schon erlautert, ist allerdings eine konstante Drehung vorzuziehen.
Aus diesen Griinden wurde das Pyrometer fiir die Temperaturmessung gewéhlt. Somit muss-
te, wie oben beschrieben, unter Schutzgas gelotet werden. Die Temperaturmessung wurde
anhand der Entordnungstemperatur der os-Phase im Grundmaterial kalibriert. Daraufhin
wurde die Regeltemperatur von 1150 °C festgelegt, wobei die tatsichliche Lottemperatur dann
wie bei den ex situ Versuchen 1110°C betragen soll, siehe Kap. 4.4. Das Pyrometer wurde
mithilfe des Justagelasers auf den unteren TiAl-Block eingestellt, siehe Abb. 3.1b. Fir die
Temperatursteuerung mussten PID-Parameter fiir das Aufheizen und die Haltezeit ermittelt
werden. Es wurde kein festes Temperaturprogramm eingestellt, da die PID-Parameter nur so
wahrend des Betriebes angepasst werden konnten. Eine Tabelle mit den schliefilich verwende-
ten PID-Parametern ist im Anhang A.2 zu finden. Wéahrend der Lotungen schwankte die
Temperaturmessung um +5° mit der Drehung der Probe, was vermutlich auf die Naht des
Funkenerodierens zuriickzufiihren ist. Daher wurde die Temperaturregelung des Ofens nach
Erreichen der Lottemperatur sehr triage eingestellt, sodass die Regelung darauf nicht reagierte.
Zuséatzlich wurde nach Erreichen der konstanten Zieltemperatur die maximale Leistung des
Ofens leicht oberhalb der benétigten Leistung begrenzt, um zuséitzlich ein Uberschiefen der

Leistung und somit auch der Temperatur zu verhindern.

3.4 Durchfiihrung der HEXRD-Messungen

3.4.1 Set-up an der Beamline

Die Rontgenbeugungsexperimente mit hochenergetischer Rontgenstrahlung wurden an der
vom Helmholtz-Zentrum Geesthacht betriebenen Hochenergiebeamline P07 (High-Energy
Materials Science Beamline (HEMS)) am Synchrotron Speicherring PETRA III am Deutschen
Elektronen-Synchrotron (DESY), Hamburg, Deutschland, durchgefiithrt [96-98], sieche Abb. 3.2.

Die Beamline bietet neben drei Messplatzen am Hauptstrahl auch eine Seitenstation, die fiir
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Abbildung 3.2: Foto vom Aufbau an der Beamline P07 in der EH3, dabei steht der Ofen auf
einem Hexapod [94].

Testmessungen bei zwei verschiedenen Energien betrieben werden kann. Somit wurden die
Vormessungen in der Seitenstation mit einer Energie von 87,1keV (0,14235 A) durchgefiihrt.
Die Hauptmessungen wurden dann im Hauptstrahl in der Experimentierhtiitte 3 (EH3) bei
einer Energie von 100keV (0,124 A) durchgefiihrt. Dabei wurde der Induktionsofen an der
Seitenstation auf einem XY-Tisch montiert und im Hauptstrahl auf einem Hexapod, was
jeweils eine vertikale Bewegung der Ofenkammer durch den Strahl ermdglichte. Somit konnte
iiber die Lotnaht gescannt und ortsaufgelost gemessen werden. Die Beugungsringe wurden
auf dem 2D-Flachendetektor Perkin Elmer XRD 1621 aufgenommen. Durch die Hochfrequenz
des Induktionsofens wird der Detektor leicht gestort, und es sind horizontale Streifen auf den
Detektorbildern zu sehen. Um diesen Effekt zu verringern, wurde der Hochfrequenzgenerator
des Induktionsofens, dessen Ofenkammer (in der sich die Induktionsspule befindet) und der
Detektor mit Alufolie abgedeckt, sieche Abb. 3.2.

3.4.2 Durchfithrung der ex situ Messungen

Die ex situ Proben nach 24h Loten wurden an der Seitenstation der Beamline P07 mit
einer Energie von 87,1keV gemessen [17]. Dabei wurde in 21 Schritten mit einer Schrittweite
von 25 um tber die Naht gescannt. Die Strahlgrofie betrug 100 pm entlang der Loétnaht und
50 um quer zur Lotnaht und es wurde mit einer Belichtungszeit von 40s gemessen. Wahrend
jeder einzelnen Messung wurde die Probe um 4+ 30° gedreht, um die Kornstatistik zu
erhohen. Schlieflich wurde die gestreute Information mit einem mar345 Bildplatten-Detektor

aufgenommen.
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3.4.3 Durchfiithrung der in situ Messungen

Wiéhrend der HEXRD-Experimente wurde von den Proben zunéchst der Ti-Halter mit der
unteren TiAl-Probe auf das Keramikrohrchen gesetzt. Danach wurde die Probe in vertikaler
Richtung abgescannt, um die Position der oberen Kante und somit den Ubergang zum
Lotmaterial zu bestimmen. Im Weiteren wurden das Lotmaterial und der obere TiAl-Block
daraufgelegt. Dann wurde im kalten Zustand iiber die Probe gescannt, um anhand der Diffrak-
tionsbilder die genaue Position des Lotmaterial festzustellen. Da bei den Vormessungen die
Ausdehnung nur des unteren TiAl-Blockes bestimmt wurde, kann somit abgeschatzt werden,
wo die Position des Lotmaterials bei der Lottemperatur ist. Diese Bestimmung ist wichtig
fiir den Scanbereich der Messung, um nach dem Aufheizen den Beginn des Lotprozesses
unmittelbar messen zu konnen. Fiir die Lotungen wurde die Probe in ca. 1 min auf 1000°C
aufgeheizt. Nun wurde das Scannen mit dem Synchrotronstrahl begonnen, und es wurde
weiter schrittweise auf die Zieltemperatur von 1150°C erhoht, sodass die Zieltemperatur nach
ca. 2min erreicht wurde. Bei konstanter Temperatur wurde weiterhin kontinuierlich iiber
die Naht gescannt, wobei versucht wurde, sowohl oben als auch unten in das Grundmaterial
hinein zu messen. Hierfiir wurde im Hauptstrahl mit einem Strahl von 400 um x 25 um in
25 um-Schritten iiber die Naht gescannt. Aufgrund der geringeren Energie wurde an der
Seitenstation eine Strahlgrofle von 400 pm x 50 pm verwendet und in Schritten von 25 pum
gemessen. Die Geschwindigkeit der konstanten Drehung der Probe wurde mit knapp 5 Se-
kunden pro Umdrehung eingestellt. Dementsprechend wurde eine Belichtungszeit pro Bild
von einem Vielfachen von knapp 2,5s gewéhlt, um alle Korner in Diffraktionsbedingung zu
bringen. Es wurden mehrere Detektorbilder aufsummiert, um einen geringeren Untergrund
im Diffraktogramm zu erreichen und somit kleine Peaks besser aus dem Untergrund abzu-
heben. Bei der spater diskutierten Ni-haltigen Lotung wurden 12 Bilder jeweils mit einer
Belichtungszeit von 0,2s aufsummiert. Somit liegt die summierte Belichtungszeit bei 2,4 s,
was ca. einer halben Umdrehung der Probe entspricht. Bei dieser Messung wurde nach 16,5 h
die gesamte Belichtungszeit mit 0,4 s Belichtung und weiterhin 12 aufsummierten Bildern auf
knapp 5s erhoht, um eine bessere Statistik im Diffraktogramm zu erreichen. Wéahrend der
Messung wurden die Scanbereiche zwischendurch neu angepasst, da sich die Lotnaht und
somit der Scanbereich mit der Zeit verbreiterten. Aulerdem wurde mit langerer Lotdauer
die Zeitauflosung unwichtiger und ermoglichte somit grofiere Scanbereiche. Am Ende der
Lotung wurde bei der Lottemperatur ein grofler Scan tiber den kompletten Bereich von
einem Grundmaterial zu dem anderen durchgefiihrt, um auch die Parameter des durch die
Lotung moglichst unbeeinflussten Grundmaterials zu ermitteln. Nach der Messung wurden
die Proben mit 0,2°C/s bis auf 700°C abgekiihlt, dann wurde die Induktionsspannung abge-

schaltet. Daraus resultiert eine Abkiihlzeit von knapp 40 min. Ohne Abkiihlrampe wére die
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Lotnaht abgeschreckt worden und damit so stark verspannt, dass ein Auftrennen der Probe
senkrecht zur Lotnaht fiir Mikrostrukturanalysen ohne ein Zerbrechen nicht moglich wére.
Nach dem Abkiihlen wurde zum Vergleich wieder ein Scan iiber die komplette Lotnaht mit

angrenzendem Grundmaterial durchgefiihrt.
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4 Auswertung der HEXRD-Daten

Im folgenden Kapitel wird die Auswertung der HEXRD-Messungen erlautert und auf einige
Besonderheiten niher eingegangen, wobei der Fokus auf der Auswertung der Daten mittels
der Rietveld-Methode liegt. Auflerdem wird auf die Temperatur des Grundmaterials im

Induktionsofen anhand der in situ Messungen eingegangen.

4.1 Die Rohdaten

In Abb. 4.1a sind ausgewéahlte Detektoraufnahmen mit den Debye-Scherrer-Ringen zu ver-
schiedenen Zeiten der in situ Messung aus der Mitte der Ni-haltigen Lotnaht gezeigt. Dabei
ist der diffuse Untergrund besonders in den beiden Bildern nach 3min und nach 50 min
auffillig, der durch die Diffraktion an der Schmelze entsteht. Des Weiteren zeigen diese Bilder,
dass die Kornstatistik der Debye-Scherrer-Ringe annahernd der eines Pulverdiffraktogramms
entspricht. Dieses wird durch die Drehung der Probe gewahrleistet und ist notwendig fiir die
Anwendung des Rietveld-Verfahrens. Weiterhin ist zu erwiahnen, dass die Kapton-Fenster des
Induktionsofens fiir einen kleinen, breiten Reflex sorgen. Dieser liegt allerdings bei 20-Winkeln
kleiner als 1° und befindet sich hier somit im oder am Rand des Beamstops. Dieser Bereich der
Daten wird in den weiteren Schritten nicht weiter beriicksichtigt, da hier keine Reflexe durch
die Phasen in der Probe vorliegen. Zur weiteren Bearbeitung der Daten wurde im Vorfeld
mithilfe der LaBg-Referenzprobe [99] der Abstand zwischen der Probe und dem Detektor
und das Zentrum des Strahls bestimmt. Unter Verwendung dieser Informationen wurden die
Detektorbilder in dem Programm fit2d [100-102] tber den Azimuthalwinkel integriert, wie in
Abb. 4.1b exemplarisch gezeigt ist. Die aufsummierten Intensitéten liegen nun in Abhéngigkeit
des 20-Winkels bzw. der Q-Werte vor. Weiterhin wurden diese Daten einheitlich neu benannt,
da wihrend der Messung verschiedene Scanbereiche gewahlt werden mussten, die sowohl
unterschiedliche Grofle als auch unterschiedliche Positionen abdeckten. Anschliefend wurden
die Daten auf den Untergrund normiert, da verschiedene Belichtungszeiten und eine unter-
schiedliche Anzahl an aufsummierten Bildern verwendet wurden. Diese Daten wurden mit

der Rietveld-Methode ausgewertet. In Abb. 4.2 sind die aufsummierten Daten ausgewéhlter
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Intensitat / arb. units

Abbildung 4.1: Die Rohdaten und deren Verarbeitung: (a) Detektorbilder zu verschiedenen
Zeiten aus der Mitte der Ni-haltigen Lotnaht. Fiir die Zeitangabe wird das
Format hh:mm verwendet. Besonders in dem Bild nach 2h 50 min sind ho-
rizontale Linien zu sehen, die durch die Wechselwirkungen des Detektors
mit der Hochfrequenz des Induktionsofens entstehen. Diese sind mal mehr
oder weniger deutlich und wurden durch das Abschirmen mit Alufolie verrin-
gert, sieche Kap. 3.4.1. (b) Berechnung der Diffraktogramme durch azimutale
Integration der Daten.

Scans zu verschiedenen Zeiten iiber die Ni-haltige Lotnaht gezeigt. Dabei entspricht eine
Lage eines Scans einem Diffraktogramm, wie in Abb. 4.1b verdeutlicht ist. Die Abbildung
zeigt den Umfang des Datensatzes und zudem die verschieden grofien Scanbereiche wahrend
der Messung. Zudem sind die Reflexe den unterschiedlichen Kristallstrukturen zugeordnet.
Das Grundmaterial ist eindeutig an dem y-Doppelpeak bei einem 20-Winkel von knapp 3,5°
zu erkennen.

4.2 Die Rietveld-Verfeinerung

Die Rietveld-Verfeinerung wurde in dem Programm MAUD (Materials Analysis Using Dif-
fraction) durchgefiihrt [81, 103]. Es bietet sich hier besonders an, da mithilfe eines Makros

diverse Datensitze automatisiert ausgewertet werden konnen [104].
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Abbildung 4.2: Ausgewéhlte Scans iiber die Naht der Ni-haltigen Létung zu verschiedenen
Zeiten. Der Beginn des Grundmaterials (GM) ist anhand des y-Doppelpeaks
bei knapp 3,5° zu erkennen.

29



4 Auswertung der HEXRD-Daten

4.2.1 Bestimmung der Peakform fiir die Rietveld-Verfeinerung

Fiir die Rietveld-Verfeinerung wird die Peakverbreiterung durch das Instrument iiblicherweise
an einer Referenzprobe (z.B. LaBg) bestimmt. In dieser Arbeit wurden diese Parameter
allerdings an einer Messung des Grundmaterials bei der Lottemperatur bestimmt. Diese
wurde gewahlt, da die Probendicke und die Absorption die gleiche ist wie bei der in situ
Messung. Die Parameter wurden wahrend der weiteren Verfeinerung der Daten konstant
gehalten. Die Eigenschaften der Probe, die zur Peakform beitragen, sind die Kristallitgrofie
und Mikrospannungen in der Kristallstruktur. Dabei wurde angenommen, dass bei der
Lottemperatur von 1110°C keine Mikrospannungen in der Kristallstruktur vorliegen bzw.
diese schnell wieder ausgeglichen werden. Die Kristallitgrofie wurde in der Regel mitverfeinert.
Daraus ergibt sich, dass die Kristallitgrole wahren der Verfeinerung der einzige Parameter

ist, der die Peakform anpasst.

4.2.2 Verfeinerung des Schmelzanteils und des Untergrundes

Die Verfeinerung eines fliissigen Anteils ist in der Rietveld-Methode nicht direkt vorgesehen,
da Flissigkeiten lediglich zu einem diffusen Untergrund fithren. Fiir das Programm MAUD
wird empfohlen, eine Kristallstruktur mit sehr kleiner KristallitgroBe (von ca. 10 A bis 20 A)
und hoher Mikrospannung und somit sehr breiten Peaks zu verwenden [81, 85, 105, 106].
Diese Methode wurde fiir die gemessenen Daten getestet und als nicht hinreichend erkannt, da
dies zu zusétzlichen Peaks fithrt und die spezielle Peakform nicht wiedergibt. Somit wurde bei
diesen Daten mit Gauf-Peaks gearbeitet, die auf einem linearen Untergrund liegen [94]. Dies
wird auch in [107] verwendet. Aulerdem wird in [82] empfohlen, eine passende analytische
Funktion zu verwenden, was in diesem Fall auf die Gaufl-Funktion zutrifft. Dabei wurde der
lineare Untergrund an den vorderen Bereich der Daten vor dem ersten diffusen Schmelzpeak
angepasst. Wahrend der Verfeinerung wurde die Steigung konstant gehalten, da diese mit
den Gauf}-Peaks wechselwirken wiirde und damit zu falschen Ergebnissen fiihrt. Die Hohe
des linearen Untergrundes wurde verfeinert, da diese leicht variierte. Auf diesen linearen
Untergrund wurden drei Gauf3-Peaks verfeinert, wie in Abb. 4.3 an einer Messung exemplarisch
gezeigt wird. Dabei wurden zwei Gaufl-Peaks fiir den ersten diffusen Schmelzpeak bei einem
20-Winkel von ca. 3,2° verwendet, da dieser eine asymmetrische Form aufweist. Fur den
zweiten diffusen Peak bei ca. 5,4° wurde ein weiterer, deutlich breiterer Peak verwendet. Von
diesen drei Gauf}-Peaks wurden jeweils die Flache unter dem Peak, die Position und die Breite

bei halber Hohe verfeinert.
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Abbildung 4.3: Die drei GauB-Peaks (A, B und C) auf dem linearen Untergrund zur Ver-
feinerung des Schmelzanteils. Der Schmelzanteil betragt hier ca. 87 Vol.-%.
Die Differenzkurve von der Messung zu der verfeinerten Kurve zeigt an, dass
diese gut tibereinstimmen, vgl. [94].

Die Abschatzung des Anteils der Schmelze wurde im Weiteren proportional zu der Flache
unter dem ersten diffusen Peak, also den ersten beiden Gauf3-Peaks zusammen, berechnet
[108, 109]. Dabei ist zu beachten, dass die GauB-Peaks mit der Verfestigung der Schmelze nicht
komplett verschwinden, was auch nicht moéglich ist, wenn man nur einen linearen Untergrund
zugrunde legt. Fir y-TiAl-Legierungen kann nicht alleine ein linearer Untergrund verwendet
werden, da immer durch Gitterfehler ein geringer diffuser Untergrund im Bereich des ersten
Schmelzpeaks vorliegt. Dieser ist auch bei Raumtemperaturmessungen zu sehen. Der lineare
Untergrund wurde aber aufgrund der Vergleichbarkeit konstant gehalten. Hier wére der
Zeitpunkt fiir einen Ubergang von dem Untergrund mit linearem Verlauf und zusétzlichen
Gauf3-Peaks zu einem polynomischen Untergrund beliebig und somit nicht reproduzierbar.
Die Fliache unter den ersten beiden Gauf-Peaks lauft eindeutig gegen einen konstanten Wert,
wenn keine Schmelze mehr vorliegt. Dieser Wert variiert pro fester z-Position leicht und wurde
jeweils bestimmt und zu einem Schmelzanteil von 0 Vol.-% definiert. Aulerdem wurde der
hochste Wert fiir die Fléche unter dem diffusen Peak (zu Beginn in der Mitte) zu 98 Vol.-%
Schmelze angenommen, da bei dieser Messung bereits kleine definierte Peaks auf dem diffusen
Untergrund zu sehen sind. Somit kann die Flache unter dem ersten diffusen Peak linear
zur Menge der Schmelze in Verbindung gesetzt werden, vgl. [82, 108, 109]. Anschlielend
wurden die verfeinerten Volumina der Kristallstrukturen anteilig zur verbleibenden Menge
umgerechnet.
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4 Auswertung der HEXRD-Daten

4.2.3 Vorliegende Phasen

Fir die Rietveld-Verfeinerung wurden die idealen Stochiometrien der einzelnen Phasen
verwendet. Diese sind in der Tabelle im Anhang A.1 zusammengestellt. Dabei ist allerdings
zu erwahnen, dass sich die Chemie der Phasen durch die Diffusion permanent éndert. Wenn
die Parameter zur Verfeinerung der Besetzung der einzelnen Phasen zuséatzlich verfeinert
wiirden, waren zu viele Parameter zu bestimmen, die sich gegenseitig beeinflussen. Zudem
ist die Messung mit hohem Untergrund keine ideale Grundlage, um diese empfindlichen
Parameter zu bestimmen. Fiir die Auswertung der Phasenanteile ist also die Verfeinerung

mit den idealen Stochiometrien sinnvoll.

In Abb. 4.4 sind die ausgewéhlte Diffraktogramme von Abb. 4.1a (Kap. 4.1) mit der berech-
neten Kurve der Rietveld-Verfeinerung gezeigt. Dabei ist auch anhand der Differenzkurve
unter dem jeweiligen Diffraktogramm zu sehen, dass die gefitteten Kurven die gemessenen
gut darstellen. AuBerdem wurden die Peaks durch die Markierung iiber dem Diffraktogramm
den einzelnen Phasen zugeordnet. Dies zeigt, dass fast alle Peaks mit den bekannten Phasen
erklart werden konnen. Wie in der Abb. 4.4 zu sehen ist, werden zuséitzlich zu der ay-TizAl-
Phase, die aus dem Grundmaterial bekannt ist, die Phasen 3-Ti, o-Ti, ,-TiAl [3, 27| und
13-Al3NiTiy [33, 110, 111] zu verschiedenen Zeitpunkten in der Ni-haltigen Lotnaht gefunden.
Die einzige deutliche Ausnahme bildet der Peak in Abb. 4.4c bei einem 20-Winkel von ca. 2,5°.
Hier wird vermutet, dass es sich um einen Oxidpeak handelt. Es liegen noch wenige deutlich
kleinere Peaks vor, die nicht eindeutig zugeordnet werden kénnen. Diese sind vermutlich
ebenfalls Peaks von Strukturen auf der Oberfliche durch z. B. Oxide oder Nitride, da die
Probe trotz der Argon-Atmosphére tiber die Lotdauer leicht angelaufen ist. Diese Peaks sind
so klein im Vergleich zu den anderen, die eindeutig den einzelnen Phasen zugeordnet werden
konnten, dass diese in der weiteren Analyse vernachlissigt werden konnen. Wéahrend der
Rietveld-Verfeinerung wurden fiinf kleine Regionen ausgeschlossen, um die Verfeinerung nicht

unnoétig zu beeintrachtigen.

In Kap. 3.1.1 wird erwéhnt, dass im Grundmaterial weniger als 1 Vol.-% der TiB-Phase vorliegt.
Diese Phase wird bei Rietveld-Auswertung der in situ Daten allerdings nicht berticksichtig,
da sie in der Lotnaht nicht mehr gemessen wurde und der Anteil im Grundmaterial zu gering

ist, um verfeinert zu werden, siehe Kap. 4.2.4 und [17].

Ordnung der (3 ,-Phase

Wiéhrend des Lotprozesses erscheint die [3,-TiAl-Phase mit einem geringen Ordnungsgrad,

also nicht ideal geordnet. Dies duflert sich darin, dass zusétzliche Ordnungspeaks der Phase
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Intensitat’2 / Counts/2

2 3 29/ ° 4

(a) Diffraktogramm mit 87 Vol.-% Schmelze nach 50 min.

Intensitat’2 / Counts/2

20/°
(b) Diffraktogramm mit 24 Vol.-% Schmelze nach 2h 50 min.

Intensitat’2 / Counts/?

20/ °

(c) Diffraktogramm mit 0 Vol.-% Schmelze nach 6h 50 min, der
geringe diffuse Untergrund besteht aufgrund von Gitterfehlern.

Abbildung 4.4: Ausgewahlte Diffraktogramme aus der Mitte der Ni-haltigen Lotnaht ausge-
wertet mit der Rietveld-Verfeinerung. Die Differenzkurve der Messung zu der
angepassten Kurve ist jeweils darunter gezeigt, vgl. [94].
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4 Auswertung der HEXRD-Daten

zu sehen und eindeutig zuzuordnen sind, diese aber deutlich zu niedrig sind, um einer
idealen Ordnung zu entsprechen. Die Phase kann somit nicht anhand einer stochiometrischen
,-Phase angepasst werden. Im Verfeinerungsprozess wurden daher zwei ideale Strukturen

verwendet:

 eine ungeordnete A2-Struktur mit 100 % Ti-Atomen auf den Gitterplatzen,

o eine ideal geordnete B2-Struktur mit einem Untergitter (Wyckoff-Position 1a) zu 100 %
besetzt mit Ti-Atomen und das andere (Wyckoff-Position 1b) zu 100 % besetzt mit
Al-Atomen.

Dabei sind der Gitterparameter und die Kristallitgrofe beider Phasen gleichgesetzt. Da es

sich nur um eine Struktur handelt, dirfen sich diese Parameter nicht unterscheiden.

Es gibt verschiedene Griinde, die dazu fiihren, dass die Uberstrukturreflexe zu niedrig sind.
Zum einen ist das Verhéltnis von Al- zu Ti-Atomen nicht gleich, und so miissen Al-Pléitze
durch Ti-Atome besetzt sein. Dies setzt die Ordnung herunter und fithrt somit dazu, dass die
Uberstrukturreflexe im Verhaltnis zum Hauptreflex niedriger erscheinen. Zum anderen sind
zusétzlich vorliegende Nb-Atome in der 3,-Phase gebunden [3, 35, 112, 113]. Nb bevorzugt die
Al-Plétze in der geordneten Struktur [114, 115]. Dadurch wird die mittlere Elektronendichte
auf den Al-Plétzen angehoben, und der Unterschied in der Dichte zu den Ti-Plétzen verringert
sich, was ebenso dazu fiihrt, dass die Uberstrukturreflexe im Verhéltnis zum Hauptreflex
kleiner werden. Der Effekt ist in Abb. 4.5 gezeigt. Hier wird das Verhéltnis der Intensitdten
des Uberstrukturreflexes (100) zum Hauptreflex (110) der B2-Struktur in Abhéngigkeit von
verschiedenen chemischen Zusammensetzungen dargestellt. Dabei wurde angenommen, dass
die Zusammensetzung lediglich auf dem Al-Untergitter (Wyckoff-Position 1b) variiert und
somit die Wyckoff-Position 1a komplett von Ti-Atomen besetzt ist. Somit kann ein Verhéltnis

dieser beiden Peaks unterschiedlichen chemischen Zusammensetzungen zugeordnet werden.

Aus der Rietveld-Verfeinerung werden die Anteile der idealen Strukturen (Xz und Xg,)
ermittelt, und es kann bei einem konstanten Temperaturfaktor B (hier: 2, 25) ein Verhéltnis
des (100)-Uberstrukturreflexes zum (110)-Hauptreflex berechnet werden:

I(100)  Xg, -0,07115
I1(110) X+ Xp, - 0,66848"

(4.1)

Im weiteren Verlauf dieser Arbeit wird dieses Verhéltnis als ,,Ordnungsparameter” bezeichnet.
Im ungeordneten Zustand existiert kein Uberstrukturreflex und der Ordnungsparameter wird
0, fir den ideal geordneten Zustand nimmt der Ordnungsparameter den Wert 0, 10644 an.
Fiir einen Ordnungsparameter von 0,015, welcher bei der Ni-haltigen Lotnaht zur Diskussion

verwendet wird, werden anteilig ca. 20 Vol.-% geordnetes und ca. 80 Vol.-% ungeordnetes 3
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Abbildung 4.5: Simulation des Peakverhéaltnisses (100)/(110) der ,-Phase (Ordnungspara-
meter) bei unterschiedlicher chemischer Zusammensetzung. Variiert wird nur
die Besetzung des einen Untergitters (Wykhoff-Position 1b), das andere ist
vollstdndig mit Ti-Atomen besetzt, daher liegen mindestens 50 % Ti vor. Der
fehlende Anteil zu 100 % wird durch Nb aufgefiillt. Beim obersten Punkt jeder
Reihe liegen 0% Nb vor, beim zweiten Punkt von oben sind jeweils 10 % der
variierten Platze von Nb besetzt und beim dritten und letzten entsprechend
20 % und 30% Nb. Die beiden markierten Ordnungsparameter 0,007 und
0,015 werden fiir die Interpretation der Ni-haltigen Lotnaht im Kap. 6.2
verwendet.
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4 Auswertung der HEXRD-Daten

bestimmt. Hierfiir sind bei 0 At.-% Nb 22 At.-% Al notig. Je mehr Nb in der Phase gebunden
ist, desto weniger Ti und desto mehr Al wird fiir diesen Ordnungsparameter benotigt. Im
Anhang A.3 befindet sich eine Tabelle mit ausgewédhlten Verhéltnissen und entsprechend

moglicher chemischer Zusammensetzung.

4.2.4 Probleme mit geringen Volumenanteilen

Bei Phasen mit geringen Volumenanteilen liefert die Rietveld-Verfeinerung keine validen
Ergebnisse mehr, da die Peaks zu klein werden. Dies kann zu falschen Gitterparametern,
Kristallitgroflen und Volumenanteilen fithren. Allerdings sind bei den hier vorliegenden Daten,
dadurch dass sich Phasen wahrend des Lotprozesses neu bilden, geringe Anteile nicht ganz zu
vernachldssigen. Wenn die Peaks sichtbar werden, soll die Phase moglichst frith mit in die

Verfeinerung aufgenommen werden.

So wird z.T. die Kristallitgrofie so klein verfeinert, dass die Peaks sehr breit werden und
dem Untergrund zugerechnet werden. Als Folge werden sowohl der Volumenanteil der Phase
als auch der Untergrund falsch angegeben. Aufgrund der Verfeinerung des Schmelzanteils
iiber den diffusen Untergrund fithrt dies hier zu weiteren Fehlern. Um das zu vermeiden,
wurden stellenweise KristallitgroBen oder Phasenanteile konstant gehalten. Auflerdem werden
teilweise Gitterparameter stark verandert und somit falschen Peaks zugeordnet, bei denen die
Peakhohen aufgrund der angenommenen idealen Stochiometrie nicht ideal passen. Am Beispiel
der o-Phase ist dieses in Abb. 4.6 gezeigt, wo der Anteil der a-Phase ca. 3 Vol.-% betragt und
die Peaks deutlich zu sehen sind. Nach der Verfeinerung stimmen die Peaks mit einem grofleren
Anteil des c-Gitterparameters (schwarz markiert) gut iiberein. Dahingegen liegen die Peaks
(100) und (110) mit lediglich einem Anteil des a-Gitterparameters (rot markiert) deutlich
neben dem Peak der gemessenen Kurve. Dies liegt daran, dass der Hauptpeak der Struktur,
der (101)-Reflex, direkt neben dem Hauptpeak der 3-Struktur bei einem 20-Winkel von 3,09°
liegt. Hier zeigt die rechte Schulter des 3-Peaks eine leichte Wélbung. Die Verfeinerung liefert
aber scheinbar kleinere Differenzen der beiden Kurven, wenn der (101)-Peak der a-Phase
direkt unter den (-Reflex geschoben wird. Daraus folgt, dass die Volumenanteile der beiden
Phasen nicht mehr korrekt bestimmt werden. Um dieses zu vermeiden, wurden teilweise

Gitterparameter von Phasen mit geringen Anteilen manuell eingestellt und konstant gehalten.

4.2.5 Anpassungsstrategie der Rietveld-Verfeinerung

In dem Rietveld-Verfeinerungsprogramm MAUD ist es moglich, eine automatisierte Verfeine-

rung durchzufithren. Dafiir muss ein Makro geschrieben werden, in dem jeweils neben dem
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Abbildung 4.6: Die Gitterparameter der «-Phase werden bei geringen Anteilen
(hier: 2,1 Vol.-%) falsch verfeinert.

zu verfeinernden Datensatz die Datei angegeben wird, mit deren Startparametern gearbeitet
werden soll [104].

Es wurde immer eine fixe z-Position tiber die Zeit ausgewertet und erst danach die danebenlie-
gende Position. Dabei wurde jeweils ein Diffraktogramm verfeinert und dessen Parameter als
Startparameter fiir die Messung zeitlich davor oder danach genutzt. Da eine automatisierte
Verfeinerung nicht funktioniert, wenn neue Phasen hinzukommen, wurde in der Regel immer
in die Richtung abnehmender Anteile, besonders bei Phasen mit kleinen Anteilen, gearbeitet.
Daraus folgt, dass ein Teil der Daten pro fester z-Position mit der Zeit des Lotprozesses, also
mit abnehmender Schmelze, verfeinert wurden. Der andere Teil wurde beginnend beim letzten
Diffraktogramm entgegengesetzt der Zeit des Lotprozesses (mit abnehmenden Anteilen von
73 und f,) verfeinert. Die Ergebnisse der beiden Verfeinerungsrichtungen stimmten jeweils
beim Aufeinandertreffen gut iiberein. Bei der in situ Lotung der Ni-haltigen Lotnaht ergab
sich dieser Ubergang bei der Entstehung der T3-Phase nach ca. 5h. Auflerdem wurde fiir die
erste Zeit eine Messung ausgewahlt, bei der die vorliegenden Phasen neben dem Hauptanteil
der Schmelze eindeutig zu verfeinern waren. Dann wurde entgegen der Zeit des Lotprozesses
mit abnehmenden Anteilen der Phasen verfeinert. Dies war bei der Ni-haltigen in situ Lotung
nach ca. 1h Lotdauer der Fall.

Nach jedem automatisierten Durchlauf wurden einzelne Verfeinerungen begutachtet und
auf Fehler tiberpriift. Wenn Parameter falsch verfeinert wurden, wurde manuell eingriffen,
entsprechend korrigiert und ab hier ein neuer Durchlauf gestartet. Daraus resultiert, dass die
drei gerade beschriebenen Verfeinerungsabschnitte jeweils in mehrere einzelne automatisierte
Durchlaufe getrennt werden mussten. So wurde am Ende ein kompletter Datensatz fiir eine

feste z-Position ermittelt.

37



4 Auswertung der HEXRD-Daten

Begonnen wurde mit dem Datensatz in der Mitte der Lotnaht, da hier die grofite Menge
an Schmelze vorliegt. Fiir die z-Position daneben wurden Startdateien von der vorherigen
Position gewéhlt. Dabei wurden der letzte Datensatz des Lotprozesses (fiir entgegen der Zeit)
und ein Datensatz nach ca. 1 h (fiir mit der Zeit und fiir die erste Stunde entgegen der Zeit)

gewahlt.
Folgende Parameter wurden wihrend der Rietveld-Analyse verfeinert:

o die Hohe des linearen Untergrundes
o die drei Parameter der drei Gau3-Peaks

o die Phasenanteile der vorliegenden Phasen

die Gitterparameter der vorliegenden Phasen

die Kristallitgrofle der vorliegenden Phasen.

Teilweise wurden einzelne Parameter konstant gehalten, weil ansonsten falsche Ergebnisse bei
der Verfeinerung entstanden. Dabei wurde selten und nur fiir einzelne Datenséatze die Position
oder die Halbwertsbreite des zweiten Gaufl-Peaks festgesetzt. Aulerdem musste z. T. der
Phasenanteil der «-Phase festgesetzt werden, weil dieser zu gering verfeinert wurde, wie in
Kap. 4.2.4 beschrieben ist. Daher musste auch teilweise ein oder sogar beide Gitterparameter
der o-Phase festgesetzt werden. Gleiches gilt generell fiir die KristallitgroSen von Phasen mit

geringen Volumenanteilen (bis zu ca. 3 Vol.-%).

Der Temperaturfaktor B wurde fiir alle Phasen gleich eingestellt und konstant bei 2,25 A’
gehalten, da sich die Temperatur wiahrend des TLP-Lotens nicht édndert. Dieser wurde
am Grundmaterial anhand einer Messung bei verschiedenen Temperaturen ermittelt (siche
Kap. 4.4) und stimmt mit Literaturwerten iiberein [116, 117]|. Fir die Auswertung der

Raumtemperaturmessungen wurde dieser Faktor auf 0,8 A’ gesetzt.

4.3 Einfluss der Position der Proben auf der Drehachse

Ein Scan nach ca. 50 min iiber die Létnaht zeigt Schwankungen der beiden Gitterparameter
a und ¢ der y-Phase von einem Messpunkt zum néchsten, siche Abb. 4.7a und b. Betrachtet
man nur die Schwankungen aus dem Bereich mit Grundmaterial und konstantem y-Anteil
von knapp 90Vol.-%, betrigt die Differenz bei dem a-Gitterparameter ca. 0,005 A und
bei dem c-Gitterparameter ca. 0,006 A. Wenn diesen Anderungen Temperaturschwankungen
zugrunde liegen, wiirde dies einer abgeschétzten Temperaturdifferenz von ca. 20 °C entsprechen.
Allerdings ist die Temperatur laut Pyrometer konstant und auch die Ofenleistung zeigt
keine Schwankungen. Daher ist zu vermuten, dass die Probe nicht exakt mittig auf der

Drehachse steht, womit sich der Detektorabstand leicht andert. Da pro halbe Umdrehung ein
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Abbildung 4.7: Die Gitterparameter der y-Phase bei einem Scan nach ca. 50 min tiber die
Naht.

Detektorbild aufgenommen wurde, schwankt der Detektorabstand von einem zum anderen
Bild jeweils gleich, und so entsteht diese regelmiflige Schwankung. Diese Anderungen des
Gitterparameters entsprechen einer Differenz des Abstands des Detektors zur Probe um
ca. 100 um, die vermutlich beim Einbauen entstand, da der untere Block nach Augenmafl
einjustiert wurde. Das c¢/a-Verhaltnis gleicht diese Schwankungen aus und zeigt einen ebenen
Verlauf, sieche Abb. 4.7c. AuBerdem sind die Schwankungen selbst im Verhéltnis zu den

tatsachlichen Effekten zu vernachléssigen.
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4.4 Temperatur des Grundmaterials im Induktionsofen

Zu Beginn der Messzeit wurden zwei Blocke Grundmaterial mit den gleichen Abmessungen wie
fiir die Lotungen, aber ohne Lot dazwischen, gemessen. Das Grundmaterial wurde schrittweise
von 1000°C bis 1290°C aufgeheizt. Dabei wurde bei verschiedenen Temperaturen gehalten
und ein Scan iiber die Naht durchgefiihrt, um Phasenanteile, Gitterparameter und den
Temperaturfaktor B von beiden Blocken temperaturabhiangig bestimmen zu koénnen. Einige
Daten sind in Abb. 4.8 gezeigt. Dadurch kann anhand der Phasenanteile, der Entordnung
der ar-Phase und der Gitterparameter die Temperaturmessung des Pyrometers kalibriert
werden. Zusétzlich lasst sich durch den Vergleich der Parameter der Temperaturunterschied

der beiden Blocke beurteilen.

Uberpriifung der Temperaturmessung des Pyrometers

Die Entordnungstemperatur von s wurde mit einer Messung am Dilatometer abgeglichen.
Hier wird die Temperatur mittels Thermoelementen bestimmt. Diese Messung wurde ebenfalls
im Synchrotronstrahl durchgefiihrt, womit ein Vergleich der Parameter der Phasen moglich
ist. Bei dieser Messung wurde die Entordnungstemperatur der as-Phase zu ca. 1150°C
bestimmt. Im Induktionsofen nimmt der y-Anteil am unteren Block, an dem das Pyrometer
die Temperatur misst, ab einer Temperatur von ca. 1150°C ab, siehe Abb. 4.8. Im Gegensatz
dazu beginnt die ay-Phase zu entordnen und der a-Anteil steigt an. Aber die Entordnung
der as-Phase findet nach dem Pyrometer erst bei knapp 1190°C statt. Somit scheint das
Pyrometer ca. 40°C zu tief zu messen. Daher wird anstelle der Lottemperatur von 1110°C

eine Zieltemperatur von 1150°C gewéhlt.

Temperaturunterschied der beiden Blocke

Fiir den Temperaturunterschied werden die Phasenanteile, die Gitterparameter und der
Temperaturfaktor B beider Blocke verglichen. Bis ca. 1100°C scheinen der obere und der
untere Block anndhernd die gleiche Temperatur zu haben, siehe Abb. 4.8. Anhand der
Gitterparameter der ap-Phase (nicht gezeigt) ist der obere Block bis 1100°C leicht kélter als
der untere. Weiterhin nimmt allerdings die Temperatur des oberen Blocks iiber 1100 °C nicht
so stark zu wie die des unteren. SchliefSlich nimmt diese Differenz bei Temperaturen iiber
1150°C deutlich zu, allerdings wird hier nicht gelotet. Bei 1150°C am unteren Block ist der

obere nach Auswertung der verschiedenen Parameter um (57 + 13) °C kalter.
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Abbildung 4.8: Die Phasenanteile der beiden unterschiedlichen Grundmaterialblécke in Ab-
héngigkeit der Temperatur.
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5 Das Fe-haltige Lot

In diesem Kapitel werden die Ergebnisse der ex situ Messung des Fe-haltigen Lotes beschrieben
und interpretiert. Die Létung mit dem Lot der Zusammensetzung Ti-29Fe fand im Vakuumofen
fiir 24 h bei 1110°C statt. Anschlieend wurde die Probe im Ofen abgekiihlt. Im Folgenden
werden die Mikrostruktur, die ortsaufgelosten HEXRD-Ergebnisse und die chemische Analyse
der einzelnen Zonen erldutert. Dabei wurden die Mikrostruktur und die HEXRD-Ergebnisse
schon in der Masterarbeit [17] behandelt. Im Weiteren wurden die EDX-Messungen und die

Diskussion im Rahmen der Doktorarbeit weitergefiihrt und verdffentlicht [19].

5.1 Die Ergebnisse (nach 24 h Loten)

Die Mikrostruktur

Die Mikrostruktur der Naht ist in Abb. 5.1a gezeigt und unterscheidet sich deutlich von der
des Grundmaterials. Der Nahtbereich erscheint im Bild mit BSE-Kontrast deutlich heller, weil
hier die schwereren Elemente Ti und Fe durch die Zusammensetzung des Lotes mit hoherer
Konzentration vorliegen. Im Folgenden wird die hellere Region als Naht bezeichnet und die
dunklere Region als Grundmaterial. Zum besseren Verstédndnis werden hier den verschiedenen
Grautonen bereits Phasen zugeordnet, die erst mit dem Wissen der HEXRD-Messungen

eindeutig bekannt sind.

Die Mikrostruktur der Naht zeigt zwei Zonen: die Ubergangszone (Zone I) und den Zen-
tralbereich (Zone II). Die gesamte Lotnaht hat eine Breite von ca. 275 pm und weist keine
Poren oder Risse auf. Im Detail zeigt der Zentralbereich (Zone II) zwei Reihen von grofen,
blockartigen {3,-Kornern jeweils mit einer Breite von ca. 100 um und einer Lange grofer
als 100 um. Zusatzlich dazu sind dunkle y-Nadeln zu sehen. Diese dunklen Nadeln liegen
unter anderem in den Korngrenzen der hellen Kérner vor und markieren diese somit. Daher
ist auch ein dunkler Saum entlang der kompletten Naht in der Nahtmitte zu sehen. Die
Ubergangszone (Zone I) hat auf beiden Seiten neben dem Grundmaterial eine dhnliche Breite.

Hier sind zusétzlich hellgraue, globulare ao-Koérner zu sehen. Das Grundmaterial weist direkt
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5 Das Fe-haltige Lot

neben der Naht einen Bereich auf, der durch die Diffusion sichtbar beeinflusst ist. Hier sind
die Korner etwas grofler als im unbeeinflussten Grundmaterial und zudem sind kleine, helle

3,-Korner zu sehen.

Die Phasenanalyse mittels HEXRD

Die Phasenanteile sind in Abb. 5.1b zu sehen. Im Bereich der Létnaht reduziert sich der
v-Anteil kontinuierlich vom diffusionsbeeinflussten Grundmaterial zum Zentralbereich der
Naht von ca. 80 Vol.-% auf ca. 11 Vol.-%. Der Anteil von o nimmt vom Grundmaterial
her im diffusionsbeeinflussten Grundmaterial ab, steigt (nochmals) leicht in der Zone I
an und liegt in der Zone IT mit ca. 2 Vol.-% kaum vor. Daftr steigt der Anteil von 3, +
w” [118] kontinuierlich vom Grundmaterial tiber Zone I bis zur Zone II von 0Vol.-% auf
ca. 87Vol.-%. In Zone II liegt der Anteil mit hohem Wert konstant vor. In Abb. 5.2 wird
ein Diffraktogramm aus Zone II gezeigt. Hier sind neben den Hauptreflexen der (3-Phase
zusitzlich Uberstrukturreflexe der geordneten f,- und der w”-Phase zu sehen. Allerdings sind
die Intensititen der Uberstrukturreflexe zu niedrig fiir eine ideal geordnete {3,-Phase. Zudem
konnten alle Peaks der w”-Phase ermittelt werden, wobei allerdings die Aufspaltung des
Hauptreflexes (bei ¢ = 27,8 nm ™) nicht zu sehen ist. Zusitzlich sind alle einzeln stehenden
Peaks dieser Phase deutlich verbreitert im Vergleich zu den Peaks der 3,- und y-Phase (hier

besonders an dem (100)-Reflex zu sehen).

Die chemische Analyse mittels EDX

In Abb. 5.1c sind die Ergebnisse der EDX-Messungen in den einzelnen Zonen zu sehen. Die
Anteile von Al und Nb nehmen vom Grundmaterial her in den Zentralbereich ab. Dabei betréigt
der Anteil von Al in der Zone II schon 35,2 At.-% und der Anteil von Nb schon 3,2 At.-%,
obwohl beide Elemente im Lot nicht enthalten waren. Des Weiteren nimmt der Fe-Anteil vom
Grundmaterial her in Zone II zu, was dem zu erwartenden Konzentrationsgradienten entspricht.
Allerdings scheint ein hoher Anteil Fe schon in das Grundmaterial hineindiffundiert zu sein,
da der mittlere Anteil in Zone II nur noch bei 5,5 At.-% liegt, wobei die Zusammensetzung
des Lotes aus 29 At.-% Fe bestand. Dabei ist das Fe homogen in den hellen Kérnern der Naht
verteilt. Neben der Naht im diffusionsbeeinflussten Grundmaterial liegen 1,8 At.-% Fe vor,
was im Grundmaterial nicht der Fall ist. Im Gegensatz zu den anderen Elementen zeigt die
Ti-Konzentration einen weniger stetigen Verlauf. Der Anteil nimmt vom Grundmaterial her
zum diffusionsbeeinflussten Grundmaterial leicht ab, steigt deutlich an in Zone I und nimmt

wieder etwas ab in Zone II. Die Zusammensetzung des diffusionsbeeinflussten Grundmaterials
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Abbildung 5.1: Die ortsaufgelosten Messungen der Fe-haltigen Lotnaht nach 24h Loten,
vgl. [17, 19]: (a) die Mikrostruktur, (b) die Phasenanteile und (c) die chemische
Zusammensetzung. Die einzelnen Zonen sind markiert (GM: Grundmaterial)
und der rote Pfeil kennzeichnet die Nahtmitte. Das durch Diffusion beeinflusste
Grundmaterial ist ebenfalls mit einer vertikalen Linie markiert.
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Abbildung 5.2: Diffraktogramm aus der Mitte der Fe-haltigen Létnaht mit Peaks der Phasen
s, v, TiB, B, und w”. Zusatzlich sind zwei Peaks markiert, die durch die
hohere harmonische Wellenldnge an der Beamline entstehen, vgl. [19].

weicht nur wenig vom mikrostrukturell unbeeinflussten ab. Sie deutet aber an, dass Al und
Nb in die und Fe und Ti aus der Lotnaht diffundiert sind.

5.2 Die Interpretation der ex situ Fe-Lotungen

Als Grundlage fiir die Diskussion werden die beiden terndren Al-Fe-Ti-Phasendiagramme
bei 1000°C und 1200°C aus [36] verwendet. Sie sind in Abb. 5.3a und b gezeigt. Zunéchst
wird das Nb nicht beriicksichtigt, da es kein quaternares Phasendiagramm gibt und Nb den
geringsten Anteil einnimmt. Das binédre Fe-Ti-Phasendiagramm hat bei der eutektischen
Zusammensetzung einen Schmelzpunkt von 1087 °C und somit liegt bei der Lottemperatur von
1110°C Schmelze vor, wihrend im Phasendiagramm bei 1000 °C keine Schmelze zu erwarten
ist. Die im Folgenden diskutierte Entwicklung der Phasen ist in Abb. 5.3c als Flieldiagramm
dargestellt.

Bei Erreichen des Schmelzpunktes des Lotes schmilzt dieses auf und 16st angrenzendes
Grundmaterial an. Die chemische Zusammensetzung der Schmelze und des angrenzenden
Grundmaterials dndern sich permanent bei konstanter Temperatur. Somit bewegt sich die
Zusammensetzung in Richtung zunehmender Al- und abnehmender Ti- und Fe-Konzentration
in das Zweiphasenfeld L+. Nach einem Vergleich mit dem Phasendiagramm bei 1200°C
wird angenommen, dass zunachst ungeordnetes (3 aus der Schmelze ausscheidet. Daher

wachsen 3-Korner auf beiden Seiten auf der Grenzflache zum Grundmaterial. In der Folge
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5.2 Die Interpretation der ex situ Fe-Létungen

kristallisiert die gesamte Lotnaht aus, wobei sich die chemische Zusammensetzung vermutlich
im grofien B-Einphasenfeld befindet, welches in den beiden Phasendiagrammen (bei 1000 °C
und 1200°C) zu sehen ist. Weitere Anderungen der chemischen Zusammensetzung beeinflussen
die Phasenzusammensetzung nicht. Mit andauernder Zeit bei der Lottemperatur kénnen die f3-
Korner ungehindert wachsen, da sich die chemische Zusammensetzung der Létnaht weiterhin
im Einphasenfeld befindet. Dies fithrt zu den homogenen, grofien Koérnern in der Naht.
Wihrend des weiteren Prozesses findet in unmittelbarer Ndhe des Grundmaterials schneller
ein chemischer Ausgleich statt als in der Nahtmitte. Somit entsteht die Ubergangszone
(Zone I) neben dem Grundmaterial. Hauptsachlich weist diese chemisch eine geringere Fe-
Konzentration auf als Zone II, wodurch sich die chemische Zusammensetzung mit der Zeit in

das Zweiphasenfeld 4y verschiebt, welches im Phasendiagramm bei 1000°C zu sehen ist.

Nach 24 h Léten zeigen die Diffraktogramme aus der Zone II Uberstrukturreflexe der 3-Phase,
was auf eine Ordnung in dieser Phase hindeutet. Die Ordnung der (3-Phase kann durch
weitere Anderungen der chemischen Zusammensetzung entstehen [119]. Wie in Kap. 4.2.3
beschrieben, kann dies durch eine Zunahme an Al und Nb erfolgen [113, 114]. Dabei sind
die Uberstrukturreflexe zu niedrig, um eine ideale Ordnung anzuzeigen. Dies kann daran
liegen, dass die Phase einen geringeren Ordnungsgrad aufweist, oder durch das zusétzliche Nb
begriindet sein (Kap. 4.2.3). Zudem ist der Einfluss des Fe auf die Hohe des Uberstrukturre-
flexes der 3,-Phase nicht klar. Zusdtzlich liegen neben den Uberstrukturreflexen der 3,-Phase
nach 24h Loten Reflexe der w”-Phase vor. Diese Phase ist eine Ubergangsphase bei der
Umwandlung von 3, zu w, [118, 120, 121]. Diese Umwandlung wird durch Nb stabilisiert und
entsteht zwischen 700°C und 900°C. Dass eindeutig nur Peaks der w”-Phase zu identifizieren
sind, bestatigt, dass diese Umwandlung erst beim Abkiihlen entstanden ist, da hier zu wenig
Zeit fiur die weitere Umwandlung in w, war. Dass die Reflexe der w”-Phase eine deutliche
Peakverbreiterung im Vergleich zu den anderen Phasen zeigen, weist darauf hin, dass beim
Abkiihlen nur kleine Doménen entstanden sind. Nach [122] konnen auflerdem y-Nadeln beim
Abkiihlen entstehen, wenn 3, in w, umwandelt. Dies erklart, dass nach 24 h Loten und dem

anschliefenden Ofenabkiihlen neben 3, und w” die y-Phase vorliegt.

Mit Thermo-Calc [90] wurde ein Al-Fe-Ti-Phasendiagramm bei 1110°C berechnet, wobei die
TCTI2-Datenbank verwendet wurde. Wie in Abb. 5.3d zu sehen ist, weist dies nur ein kleines
reines Schmelzgebiet auf und zeigt daneben ein grofles Zweiphasenfeld 3+FeTi. Demnach
ware die FeTi-Phase auch in der Lotnaht zu erwarten. Diese Phase hat die gleiche Struktur
wie die 3,-Phase, liegt also von Anfang an geordnet vor. Allerdings unterscheiden sich die
beiden Phasen durch den Gitterparameter. Die in situ Messung dieses Lotes weist auch darauf
hin, dass wéihrend des Lotens eine geordnete und eine ungeordnete Phase dieser Struktur

mit unterschiedlichen Gitterparametern vorliegt [123]. Allerdings wurde diese Messung aus
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5 Das Fe-haltige Lot

Zeitgriinden nicht weiter ausgewertet. Moglicherweise ist innerhalb der 24 h Lotdauer die
FeTi-Phase durch Abnahme der Fe-Konzentration zu 3, umgewandelt. Allerdings zeigt die
Mikrostruktur nach dem Loten keinen Hinweis auf diese zwei unterschiedlichen Phasen. Zudem
deuten die veroffentlichten Phasendiagramme von Palm et al. auch nicht notwendigerweise
auf zwei Phasen hin. Das berechnete Phasendiagramm zeigt die gleichen Phasen wie die
veroffentlichten Phasendiagramme. Allerdings sind die Phasengrenzen nicht verlésslich, da
die Datenbank fiir dieses ternare System mit geringer Relevanz vermutlich nicht optimiert ist.
Somit ist ohne die Auswertung der in situ Messung nicht eindeutig festzustellen, ob die [3-
und die FeTi-Phase bei der Lottemperatur parallel vorliegen und wie sie sich mit der Zeit

entwickeln.
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Abbildung 5.3: Die zwei veroffentlichten ternéren Al-Fe-Ti-Phasendiagramme in der Néhe der
Lottemperatur aus [36] bei (a) 1000°C und (b) 1200°C. (c¢) Das FlieBdiagramm
zeigt die vermuteten Phasenzusammensetzungen und Anderungen in den
unterschiedlichen Zonen der Fe-haltigen Lotnaht [19]. In (d) ist ein mit der
TCTI2-Datenbank berechnetes Phasendiagramm bei 1100°C zu sehen. Die
Zusammensetzungen der Lotlegierung und des Grundmaterials (nur binér)
sind in orange und blau markiert.

49






6 Das Ni-haltige Lot

6.1 Ergebnisse und Interpretation der ex situ Messungen

Zunéchst wird die ex situ Lotung mit dem Lot Ti-24Ni fiir 24 h im Vakuumofen vorgestellt.
Die Mikrostruktur und die HEXRD-Ergebnisse der Lotung wurden schon in der Masterarbeit
behandelt [17]. Die zusétzlichen EDX-Messungen und die Diskussion wurden im Rahmen der
Doktorarbeit weitergefithrt und als Ganzes veréffentlicht [19]. Im Folgenden wird zunéchst die
Lotnaht analysiert und beschrieben. Im Weiteren werden zwei Interpretationsmoglichkeiten
der Ergebnisse vorgestellt, die den Verlauf der Phasenumwandlungen wéhrend des Lotprozesses

wiedergeben konnten.

6.1.1 Die Ergebnisse (nach 24 h Léten)
Die Mikrostruktur

Die Mikrostruktur der Naht (Abb. 6.1a) unterscheidet sich deutlich von der des Grundmateri-
als. Dabei erscheint der Nahtbereich im BSE-Bild heller, weil die verhéltnismafBig schwereren
Elemente Ti und Ni hier durch die urspriingliche Zusammensetzung des Lotmaterials mit
héherer Konzentration vorliegen als im Grundmaterial. Zum besseren Versténdnis werden bei
der Beschreibung der Mikrostruktur den verschiedenen Grautonen bereits Phasen zugeordnet,

die erst mit dem Wissen der HEXRD Messungen eindeutig bekannt sind.

In der Mikrostruktur sind keine Poren oder Risse sichtbar, und die Nahtbreite, also die
Breite der offensichtlich verdnderten Mikrostruktur, betragt ca. 370 um. Es sind verschiedene
Zonen sichtbar, die symmetrisch entlang der Mitte der Lotnaht angeordnet sind. In der Mitte
sind zwei Zonen mit dunklen, grofleren, rechteckférmigen op-Kérnern zu sehen (Zone IT).
Neben den beiden Zonen aus op-Koérnern sind grofliere Bereiche mit einer feinkornigen,
eutektischen Mikrostruktur aus heller w, und dunkler ay-Phase zu sehen (Zone III). An den
Korngrenzen der o-Korner und im Bereich der feinkérnigen Mikrostruktur liegen zudem

Saume mit hellen, feinen Nadeln (Tt3-Phase) vor, siehe Abb. 6.2. Die Zone mit der feinkdrnigen
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6 Das Ni-haltige Lot

Mikrostruktur (Zone IIT) geht iiber in die Ubergangszone neben dem Grundmaterial (Zone T).
Hier sind zuséatzlich neben der feinkérnigen Struktur globulare, dunklere a,-Korner zu sehen.
Unmittelbar neben dem Nahtbereich weist das Grundmaterial etwas groffere Korner auf
als die unbeeinflusste Mikrostruktur etwas weiter von der Naht entfernt. Zusétzlich sind
hier einzelne hellere Kérner (w, oder t3) zu sehen. Obwohl dieser Bereich noch durch die
Diffusion beeinflusst ist, wird diese Zone im Weiteren bei der Bezeichnung dem Grundmaterial

zugeordnet, da die Mikrostruktur diesem deutlich mehr gleicht als der Naht.

Die Phasenanalyse mittels HEXRD

Die Phasenzusammensetzung variiert mit jeder Zone, wobei die ay-Phase in allen Zonen
den groBten Anteil ausmacht, sieche Abb. 6.1b. Die dunklen «,-reichen Zonen in der Mitte
(Zone II) bestehen mit ca. 95 Vol.-% fast ausschliefllich aus «y. In der feinkérnigen Mikrostruk-
tur daneben (Zone III) liegen im Mittel knapp 70 Vol.-% &y vor. Die Unterschiede in der
Phasenzusammensetzung zwischen den beiden feinkérnigen Zonen neben den «s-reichen
Zonen (Zone III) entsteht dadurch, dass mit der Strahlbreite von 50 um nicht nur die Zone
gemessen wurde und somit das Ergebnis durch die angrenzenden Bereiche beeinflusst wird.
Des Weiteren ist die y-Phase fast ausschlieSlich im Grundmaterial und der Ubergangszone
zu messen. Im mittleren Bereich der Naht liegen weniger als 5 Vol.-% 7y vor. Neben diesen
beiden Phasen, die auch im Grundmaterial vorliegen, werden die w,- und die t3-Phase in
der Zone mit der feinkérnigen Mikrostruktur (Zone III) und in der Ubergangszone (Zone I)
ermittelt. Dabei betragt der Anteil der w,-Phase maximal 26 Vol.-% und der Anteil der
T3-Phase maximal 7 Vol.-%. Der schmale Saum zwischen den beiden «y-reichen Zonen konnte
aufgrund der Strahlgrofie nicht aufgelost werden. Lediglich nach dem Erscheinungsbild der

Mikrostruktur ist zu vermuten, dass hier die w,- und/oder die t3-Phase vorliegen.

Die chemische Analyse mittels EDX

Wie erwartet, ergibt die Analyse der chemischen Zusammensetzung, dass die Anteile von Ti
und Ni in der Naht hoher sind als im Grundmaterial, siche Abb. 6.1c. Dahingegen sind die
Konzentrationen von Al und Nb in der Naht niedriger als im Grundmaterial. Die chemische
Zusammensetzung ist in der feinkérnigen Struktur (Zone IIT) und in der Ubergangszone
(Zone I) anndhernd die gleiche. Allerdings ist ein deutlicher Unterschied zu den dunklen
oo-reichen Zonen (Zone II) zu sehen. Diese weisen weniger Nb und Ni und mehr Ti und ein
wenig mehr Al auf als die angrenzenden Zonen. Dabei gleicht der helle Saum zwischen diesen
beiden dunklen Zonen eher der chemischen Zusammensetzung der feinkérnigen Mikrostruktur.

Punktmessungen in den hellen Korngrenzen ergeben eine chemische Zusammensetzung
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Abbildung 6.1: Die ortsaufgelosten Messungen der Ni-haltigen Lotnaht nach 24h Loten,
vgl. [17, 19]: (a) die Mikrostruktur, (b) die Phasenanteile und (c) die chemische
Zusammensetzung. Die einzelnen Zonen sind markiert (GM: Grundmaterial)
und der rote Pfeil kennzeichnet die Nahtmitte. Das durch Diffusion beeinflusste
Grundmaterial ist ebenfalls mit einer vertikalen Linie markiert.
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GM | mon |

Abbildung 6.2: Ein hoher aufgeloster Ausschnitt aus der Ni-haltigen Lotnaht (die linke Hélfte),
in dem die feinen, weiflen T3-Nadeln an den Korngrenzen deutlich zu sehen
sind [17]. Zusétzlich sind die einzelnen Zonen benannt (GM: Grundmaterial)
und die Nahtmitte mit einem roten Pfeil markiert.

von ca. 45 At.-% Ti, 40 At.-% Al, 5At.-% Nb und 10 At.-% Ni. Damit liegt hier iiber die
gesamte Naht die lokal hochste Ni-Konzentration vor. Des Weiteren weist das durch Diffusion
beeinflusste Grundmaterial neben der Naht mit ca. 0,7 At.-% Ni eine leicht abweichende

Zusammensetzung auf als das unbeeinflusste Grundmaterial.

6.1.2 Die Interpretation der ex situ Ni-Lotungen

Nun wird auf Basis der Daten, die nach dem Lotprozess ermittelt wurden, versucht, die
Entstehung der Naht nachzuvollziehen. Die Elemente Al und Nb in der Lotnaht stammen
offensichtlich aus dem Grundmaterial und gelangen durch Auflosen des Grundmaterials und
durch Diffusion in die Naht hinein. Die Konzentrationen von Ti und Ni sind aus den gleichen
Griinden in der Naht geringer als in der urspriinglichen Zusammensetzung des Lotmaterials.
Fiir eine Diskussion der Entwicklung der Phasen wird ein verlédssliches Phasendiagramm
benotigt, das im Optimalfall alle vier Elemente beriicksichtigt und zusétzlich noch die
Lottemperatur abbildet. Allerdings existieren keine solchen quaternaren Phasendiagramme in
der Literatur. Daher wird auf ternare Al-Ni-Ti-Phasendiagramme verwiesen, da das Nb den
geringsten Anteil aufweist. Weiterhin gibt es kein veroffentlichtes Phasendiagramm bei 1100 °C
und zusétzlich fehlt dem fiir 1000 °C von Schuster et al. veréffentlichten die Ti-reiche Ecke [32],

sieche Abb. 2.3 im Kap. 2.1.2. Daher miissen Annahmen getroffen werden, die im Weiteren
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6.1 Ergebnisse und Interpretation der ex situ Messungen

zu diskutieren sind. Aufgrund der Mikrostruktur und der Phasenzusammensetzung bieten
sich zwei unterschiedliche Thesen zur Entwicklung in der Naht an. Die zwei verschiedenen
Umwandlungswege sind in Abb. 6.3b und 6.4b skizziert.

1. These: Erstarrung in zwei Schritten ( und «3)

Nach Bursik et al. [124] wird die Annahme getroffen, dass das B-Einphasenfeld in der
Ti-reichen Ecke des Phasendiagramms bei 1110°C grof ist. Daraus kann unmittelbar ange-
nommen werden, dass entsprechend ein Dreiphasenfeld L+f3+xs sehr klein ist. Ein mogliches
Phasendiagramm ist zur Veranschaulichung in Abb. 6.3a skizziert. Somit kann sich die

folgende Interpretation ergeben, die zudem in Abb. 6.3b dargestellt ist.

Beim Erreichen der Lottemperatur ist das Lotmaterial aufgeschmolzen und 16st Grundmaterial
an bzw. auf. Dadurch dndert sich die Konzentration der Schmelze zu mehr Al und zu weniger
Ti und Ni. Somit verschiebt sich die chemische Zusammensetzung im Phasendiagramm in
das Zweiphasenfeld L+f3. Folglich scheiden (-Kristalle aus der Schmelze aus und kénnen
als 3-Korner auf der Grenzfliche zum Grundmaterial in die Naht hineinwachsen (spéter
die hellgrauen Bereiche mit der feinkornigen Mikrostruktur (Zone I und III)). Weiterhin
andert sich die Zusammensetzung der Schmelze zu mehr Al und weniger Ti und Ni und trifft
das Dreiphasenfeld L+f3+os. Durch die angenommene geringe Grofle des Dreiphasenfeldes
befindet sich die Zusammensetzung schnell im Zweiphasenfeld L+os. Dadurch findet hier
schlagartig eine Anderung der Ausscheidungsphase aus der Schmelze statt (zunichst 3, dann
®y). Dies fithrt zu der deutlichen Teilung in der Mikrostruktur in die dunklen a,-reichen
Zonen (Zonen II) und die spéter feinkornige Mikrostruktur (3-Korner) (Zone I und III)

daneben.

Im Weiteren éndert sich die Zusammensetzung in der Mitte im Bereich der op-Ausscheidungen
(Zone 1II) durch weitere Zunahme an Al und Abnahme an Ti in das Dreiphasenfeld L+xy+T3
und weiter in das Zweiphasenfeld «s+T3. Daher kristallisiert die Restschmelze, die sich an
den Korngrenzen der os-Korner befindet, als feinkornige op+t3-Struktur aus. Im Bereich der
B-Kérner (Zone I und III) andert sich die chemische Zusammensetzung vom Zweiphasenfeld
L+B durch weitere Diffusion in das -Einphasenfeld. Im dufleren Teil dieses Bereichs (Zone I)
verandert sich die Zusammensetzung durch die Nédhe des Grundmaterials schneller zu mehr
Al und weniger Ti und Ni. Folglich ist diese chemische Zusammensetzung im Zweiphasenfeld
B+ positioniert, und es entstehen in der Ubergangszone (Zone I) die zusétzlichen ap-Kérner.
Die chemische Zusammensetzung im inneren Bereich der (-reichen Zone (Zone III) bleibt
im (3-Einphasenfeld und fiithrt hier zu gréfleren Kornern. Diese sind in der Mikrostruktur

durch die hellen Nadeln an den vorherigen Korngrenzen der (3-Kérner gut zu sehen. Somit

5}



6 Das Ni-haltige Lot

1110 °C

v

a,+T, B+a,

l Abkiihlen l l

o, +T, Wotd, Wyt
(+y)+T;  (+y)+1y

10 20 ~ 30 40 Ni
Ni / At.-%

Abbildung 6.3: Bilder zu der ersten These der Entwicklung der Ni-haltigen Lotnaht, vgl. [19]:
(a) Skizze eines angenommenen ternaren Al-Ni-Ti-Phasendiagrammes bei
1110°C. Die Zusammensetzung der Lotlegierung und des Grundmaterials (nur
binér) sind in orange und blau markiert. (b) Das FlieBdiagramm zeigt die
vermuteten Phasenzusammensetzungen und Anderungen in den unterschiedli-
chen Zonen.

erstarrt die Naht in der Mitte im Bereich der ao-Korner (Zone II) als oa+73, in der spéter
feinkérnigen Mikrostruktur (Zone II1) lediglich als B und in der Ubergangszone (Zone I) als
B+os. Dies bedeutet, dass den einzelnen Zonen unterschiedliche Erstarrungspfade zugeordnet

werden konnen.

Nach der Erstarrung wachsen die oo- und (3-Kérner bei der konstanten Temperatur, und die
Diffusion schreitet weiter fort. Somit ist durch die anhaltende Ni-Diffusion zu erkliren, dass
am Ende an den Korngrenzen der 3-Korner (Zone I und I1T) weifle t3-Nadeln zu erkennen
sind. Wahrend des Abkiihlens zerfallt die 3-Phase komplett in os+w, und einen geringen
Anteil vy, worauf die mit HEXRD gemessenen Phasen am Ende bei Raumtemperatur in der
feinkornigen Mikrostruktur hindeuten.
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6.1 Ergebnisse und Interpretation der ex situ Messungen

2. These: Erstarrung in einem Schritt ()

Im Gegensatz zur ersten These ist im berechneten Phasendiagramm von Zeng et al. bei
1200°C [34] und dem mit Thermo-Calc berechneten Phasendiagramm (Datenbank TCNIS)
kein Zweiphasenfeld L+, zu sehen. Stattdessen zeigen diese Diagramme ein Zweiphasenfeld
B+T3. Dies ist in Abb. 6.4a zu sehen. Zuséatzlich ist in Abb. 6.4b das FlieBdiagramm mit den

Phasenzusammensetzungen gezeigt.

Demnach befindet sich die chemische Zusammensetzung nach dem Zustand der kompletten
Schmelze im Zweiphasenfeld L+f3, so wie auch in der ersten These angenommen. Im Be-
reich der Ubergangszone neben dem Grundmaterial (Zone I) veréindert sich die chemische
Zusammensetzung durch schnellere Abdiffusion des Ni in das 3-Einphasenfeld und die Zone
kristallisiert komplett aus. Weiterhin bewegt sich die Zusammensetzung durch die Zunah-
me von Al aus dem angrenzenden Grundmaterial in das Zweiphasenfeld 3+713 und in das
Dreiphasenfeld +os+713. Wéahrenddessen bewegt sich die chemische Zusammensetzung im
Zentralbereich der Naht (Zone II und III), also im Bereich der spéteren an-reichen Zonen
(Zone II) und der feinkdérnigen Mikrostruktur (Zone IIT), von dem Zweiphasenfeld L+f in
das Dreiphasenfeld L+ 473 und weiter in das Zweiphasenfeld +73. Demnach wiirde der
komplette Zentralbereich hauptséichlich als 3-Phase auskristallisieren. Zuséatzlich reichert sich

das Ni an den Korngrenzen der (3-Koérner an und sorgt hier fiir die t3-Ausscheidungen.

Das Nb, welches als langsam diffundierendes Element in TiAl gilt [39], muss vom Grundmateri-
al wihrend des Prozesses in den Nahtbereich hineindiffundieren (mit Ausnahme des Auflosens
des Grundmaterials zu Beginn). Es entsteht der Eindruck, dass der scharfe Ubergang von dem
spéter feinkornigen Bereich (Zone III) zu den ay-reichen Zonen (Zone II) die Diffusionsfront
des Nb aus dem Grundmaterial in die Naht hinein nach 24 h Léten markiert. Diese Annahme
wird durch die EDX-Ergebnisse gestiitzt (Abb. 6.1c).

Wahrend des Abkiihlens wandelt dann das Nb-arme {3 in der Nahtmitte (Zone II) in oe-Phase
um und das Nb-reiche 3 néher zum Grundmaterial (Zone III) in as+w, mit kleinen Anteilen
von 7y. Dies geschieht durch den w,-stabilisierenden Effekt des Nb [118]. Somit wire die
Aufspaltung in die beiden unterschiedlichen Zonen im Zentralbereich der Naht (Zone II
und III) erst beim Abkitihlen entstanden und nicht wahrend des Lotprozesses. Ebenso wie
die erste These entspricht diese Erklarung auch den gemessenen Phasen, der chemischen

Zusammensetzung und der Mikrostruktur nach 24 h Loten.
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Abbildung 6.4: Bilder zu der zweiten These der Entwicklung der Ni-haltigen Lotnaht, vgl. [19]:

o8

(a) Berechnetes ternires Al-Ni-Ti-Phasendiagramm bei 1110°C (Datenbank
TCNI8). Die Zusammensetzung der Lotlegierung und des Grundmaterials
(nur bindr) sind in orange und blau markiert. (b) Das Flieidiagramm zeigt
die vermuteten Phasenzusammensetzungen und Anderungen in den unter-
schiedlichen Zonen.



6.2 Ergebnisse und Interpretation der in situ Messungen

6.2 Ergebnisse und Interpretation der in situ Messungen

Wie im vorherigen Kapitel gezeigt wird, kann die Entstehung der komplexen Mikrostruktur
in der Ni-haltigen Lotnaht im Nachhinein nicht eindeutig nachvollzogen werden. Dafiir fehlt
zum einen ein korrektes und vollstdndiges ternédres Al-Ni-Ti-Phasendiagramm und zum
anderen ist der Einfluss des Nb nicht eindeutig zu klédren. Auflerdem ist nicht klar, wie
gut der dynamische Prozess des TLP-Lotens mit einem Phasendiagramm, welches lediglich
den Gleichgewichtszustand zeigt, vorhergesagt werden kann. Zudem konnten bisher nur
Vermutungen zu dem zeitlichen Ablauf der Phasenumwandlungen in der Lotnaht angestellt
werden. Somit ist es notwendig, die Lotnaht wihrend des Prozesses zeit- und ortsaufgelost
zu beobachten. Dies ist mit HEXRD in situ moglich. Im Folgenden wird zunéachst auf die
Entwicklung der einzelnen Phasen und im Weiteren auf ihre Wechselwirkungen wéhrend des

TLP-Lotprozesses eingegangen.

6.2.1 Die Mikrostruktur und die Chemie nach dem Loten

Zunéchst werden die Mikrostruktur (Abb. 6.5) und die chemische Zusammensetzung (Abb. 6.6)
der ausgewerteten in situ Lotnaht beschrieben. Dieser Zustand ist nach 19h Loten und

zusatzlich ca. 40 min Abkiihlen entstanden.

Die Mikrostruktur

Die Nahtbreite der Lotnaht betragt nach der Lotung ca. 1000 wm, siche Abb. 6.5. Hierbei sind
verschiedene Zonen parallel zur Oberfliche des Grundmaterials entstanden, die allerdings
nicht symmetrisch auf beiden Seiten erscheinen. Die einzelnen Zonen der ex situ Mikrostruktur
finden sich in dieser deutlich breiteren in situ Mikrostruktur trotzdem wieder. Aulerdem
ist durch die breite Naht in situ eine hohere lokale Auflésung der einzelnen Zonen moglich,
was die Interpretation der Ergebnisse vereinfacht. Zudem dauert die Homogenisierung dieser

breiten Naht deutlich langer, was somit auch zeitlich eine bessere Auflosung ermoglicht.

Im Detail zeigt die Mikrostruktur der in situ Létung oben und unten eine Ubergangszone
vom Grundmaterial in die Naht, wobei diese oben diinner ausfallt als unten. Der Bereich
zwischen diesen Ubergangszonen wird im Weiteren als Zentralbereich bezeichnet. Unter der
Ubergangszone (Zone I) oben ist eine Zone mit dunklen, gleichférmigen op-Kérnern (Zone IT)
zu sehen. Dariiber, zwischen der Ubergangszone (Zone I) und den op-Kornern (Zone 1),
befinden sich vermehrt kleine, helle T3-Kérner. Unter der Zone mit op-Kornern (Zone II) ist
ein Bereich (in Zone Illa) mit grofien, dunklen ap-Kérnern zu sehen, die grofer sind und

nicht so geordnet vorliegen wie in der Zone dariiber. Daneben sind zum Teil helle t3-Korner
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6 Das Ni-haltige Lot

llla

Abbildung 6.5: Die Mikrostruktur der in situ Ni-haltigen Lotung. Zusétzlich sind die einzelnen
Zonen markiert (GM: Grundmaterial)

zu sehen. Diese Korner sind eingebettet in eine Matrix, die aus eutektischem Gefiige mit
dunkler as- und heller T3-Phase gebildet wird. Unter dieser Zone liegen in der gleichen Matrix
lange, schmale, helle t3-Korner ohne die grofieren ap-Korner vor (Zone I11a). Weiter unten
in der Naht befindet sich ein Bereich mit einer grofleren Anzahl an weiflen T3-Kérnern und
entsprechend geringerem Anteil der o,-/T3-Matrix (Zone IIIb). Diese Zone liegt neben der

Ubergangszone (Zone I) in das untere Grundmaterial.

Auffillig sind zwei Unterschiede zu der Mikrostruktur der ez situ Lotungen. Zum einen zeigt
die Mikrostruktur der in situ Messungen einen asymmetrischen Aufbau der Zonen. Dies ist
mit der unterschiedlichen Temperatur der beiden Grundmaterialblécke zu erklaren, wobei
der untere wihrend der Messung wéarmer war als der obere (vgl. Kap. 4.4). Somit wird
unten zu Beginn vermutlich mehr Grundmaterial angeschmolzen und im weiteren Verlauf
findet schnellere Diffusion statt. Dies sorgt fiir den asymmetrischen Verlauf. Zum anderen
ist diese Naht mit ca. 1000 um deutlich breiter als nach der ex situ Lotung mit ca. 370 pm.
Dieser Unterschied ist auf die unterschiedlichen Atmosphéren zuriickzufiihren. Die ex situ
Lotungen wurden bei einem Vakuum von ca. 107° mbar durchgefiihrt, wohingegen die in
situ Lotung unter Schutzgas mit einem geringen Uberdruck gelétet wurde, siehe Kap. 3.3.1.
Durch den Unterdruck lauft im Vakuum einiges an schmelzfliissigem Lot heraus. Dahingegen
wird das schmelzfliissige Lot durch den leichten Uberdruck der Argon-Atmosphére in der
Naht gehalten.
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6.2 Ergebnisse und Interpretation der in situ Messungen

Die chemische Zusammensetzung

In Abb. 6.6 ist eine mittlere chemische Zusammensetzung der einzelnen Zonen zu sehen.
Dabei wird der Unterschied der einzelnen Elemente in diesen Zonen deutlich. Im Bereich der
Zone mit den op-Kornern (Zone II) springt die chemische Zusammensetzung am starksten.
Zudem weisen die beiden Ubergangszonen (Zone 1) eine dhnliche Zusammensetzung auf,

wobei unten mehr Ni und dafiir weniger Ti vorliegt.

Obwohl das Lot aus 76 At.-% Ti bestand, liegt der Anteil an Ti in der Naht nach dem
Létvorgang bei 60 At.-% oder weniger. Die einzige Ausnahme bilden die op-Korner (Zone II)
mit 64,3 At.-%. Zudem liegt die Konzentration von Al in der ganzen Naht zwischen 30 At.-%
und 40 At.-%, wobei zu Beginn kein Al im Lotmaterial enthalten war. Des Weiteren liegt
die Nb-Konzentration unter der vom Grundmaterial, betrdgt aber schon deutlich iber
3 At.-%. Hierbei bildet die Zone II mit den ao-Koérnern mit 2,65 At.-% wieder eine Ausnahme.
SchlieBlich liegt die Ni-Konzentration im Mittel unter 13 At.-%, wobei das urspriingliche Lot
24 At.-% enthalten hat. Allerdings wird in den op-Kornern (Zone II) lediglich 0,82 At.-% Ni

gemessen.

GM | il llla b 1 GM

35

Anteil / At.-%
I

30

LA\
\\

b\

1
10

z-Position

Abbildung 6.6: Die EDX-Messung in den einzelnen Zonen der Ni-haltigen in situ Lotung.
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6 Das Ni-haltige Lot

6.2.2 Die einzelnen Phasen und deren Wechselwirkungen

In diesem Kapitel wird zunéchst die Entwicklung der einzelnen Phasen zeit- und ortsaufgelost
betrachtet. Aulerdem wird auf Wechselwirkungen mit einzelnen anderen Phasen hingewiesen.
In den Abbildungen der Ergebnisse (Abb. 6.7 bis 6.18) sind z.T. weile Bereich zu schen,
die dadurch entstehen, dass aus verschiedenen Griinden keine Detektorbilder vorliegen. Zu
Beginn entsteht dies dadurch, dass zu Beginn der Scanbereich schmaler eingestellt war als im
spateren Verlauf der Messung. Die zwei groflen, weiflen Bereiche in der Mitte der Messung
sind durch Detektorausfille entstanden und bei den kleinen Feldern sind einzelne Bilder
nicht gespeichert worden. Zusétzlich sind farbige, runde Markierungen eingezeichnet, die fiir
die weitere Analyse der Entwicklung der Zonen in Kap. 6.2.3 von Bedeutung sind. Dabei
markiert griin die Ubergangszone (Zone 1), rosa die ay-reiche Zone II, dunkelblau die f,-
reiche Zone IIla und hellblau die t3-reiche Zone IIIb. Auflerdem kennzeichnet dunkelrot den
Zentralbereich zu Beginn und grau die Zone III vor der Aufspaltung in die beiden Zonen Illa
und IIIb. Zunachst werden diese Markierungen bei der Betrachtung der einzelnen Phasen

kaum benétigt.

Die Schmelze

Beim Anteil der Schmelze (Abb. 6.7a) ist auffillig, dass er nach etwa einer Viertelstunde einen
asymmetrischen Verlauf zeigt und sich nach unten bewegt. Der Anteil der Schmelze betrigt
nie 100 Vol.-%, sondern hochstens 98 Vol.-%, da von Anfang an auch in der Nahtmitte (z=0)
kleine Peaks zu sehen sind, die der 3- und der «-Phase zugeordnet werden koénnen. Dabei
betragt der Anteil der Schmelze lediglich in der ersten halben Stunde im Zentralbereich mehr
als 90 Vol.-%. Weiterhin kristallisiert nach ca. 2h 45 min Zone II, in rosa markiert, deutlich
vor Zone IIT aus. In der Mitte der schmelzfliissigen Zone halten sich im Weiteren bis ca. 4,5h
Loten ca. 70 Vol.-% Schmelze. Daneben bleibt in der Nahtmitte nach der Bewegung des
Hauptanteils nach unten ein Plateau mit 10-20 Vol.-% Schmelze zurtick. Nach ca. 5 h entsteht
die t3-Phase und der schmelzfliissige Anteil nimmt deutlich ab. Dies passiert anndhernd
gleichzeitig sowohl in der Mitte der schmelzfliissigen Zone mit ca. 40 Vol.-% als auch im
Bereich des Plateaus mit ca. 10 Vol.-%. Nach 6 h ist alles auskristallisiert.

Der komplette schmelzfliissige Anteil iiber die gesamte Nahtbreite lasst sich bis ca. 3h
Lotdauer ermitteln (Abb. 6.7b). Wahrend dieser Zeit nimmt die Gesamtmenge der Schmelze
in der Naht linear ab. Nach ca. 3h bewegt sich die Schmelze z. T. aus dem Scanbereich,
weshalb der weitere Verlauf des kompletten Anteils tiber die Naht nicht mehr aussagekraftig
ist. Dabei ist darauf hinzuweisen, dass dieses Ergebnis nur durch die in situ Messung und

das zusétzliche permanente Scannen iiber die Naht zu ermitteln ist.

62



6.2 Ergebnisse und Interpretation der in situ Messungen

Anteil
Schmelze

80 —

60

40

20

z-Position / pm
Anteil Schmelze / Vol.-%

\‘\‘\l\l\
o 1 2 3 4 5 6 7 8 9 10 11 12 13 14 15 16 17 18
Létdauer / h

100 T T

T T T T T T T
kompletter Anteil Schmelze
80 | -

L D
o (]
T T

| 1

N
o
T

|

kompletter Anteil / %

o

Abbildung 6.7: Der Anteil der Schmelze: (a) zeit- und ortsaufgelost, (b) der komplette Anteil
der Schmelze iiber die gesamte Naht.
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6 Das Ni-haltige Lot

Die y-Phase

Die y-Phase wird als Marker fiir das Grundmaterial verwendet, da diese Phase nur dort und
entsprechend in der Ubergangszone (Zone I (griine Markierungen)) vorliegt, sieche Abb. 6.8a.
Im Grundmaterial ist der Anteil zu ca. 89 Vol.-% bei der Lottemperatur bestimmt worden.
Zu Beginn des Lotprozesses ist die y-Phase lediglich in der Mitte auf einer Breite von
ca. 250 um nicht zu messen, da sich hier das Lotmaterial mit der urspriinglichen Dicke
von 300 um befindet. Im weiteren Verlauf ist eine Aufweitung des Nahtbereichs bis auf
iiber 875 um festzustellen. Diese Aufweitung findet am Anfang sehr deutlich statt. Dabei
verschiebt sich die obere Ubergangszone (Zone I) in der ersten Stunde um ca. 100 pm nach
auflen, wohingegen unten nur eine Aufweitung um ca. 50 pm zu sehen ist. Der Grund hierfir
konnte sein, dass oben angeloste Korner des Grundmaterials in der Schmelze durch den
Dichteunterschied nach unten sinken. Nach ca. 2h zeigt die Aufweitung oben schlieSlich
einen linearen Verlauf. Am unteren Rand liegen permanent ca. 2 Vol.-% <y iiber die gesamte
Lotdauer vor. Somit kann abgeschétzt werden, dass der Scanbereich der in situ Messung
bis knapp vor die Ubergangszone in das untere Grundmaterial reichte. Unten fehlen jedoch
weitere Informationen, um eine endgiiltige Aussage treffen zu kénnen. Oben nimmt die Breite
der Ubergangszone (Zone I) mit der Zeit etwas zu. Die Gitterparameter der y-Phase sind im

Anhang A.4 gezeigt.

In Abb. 6.8b ist das c¢/a-Verhéltnis der y-Phase am oberen Rand des jeweiligen Scanbe-
reichs zu sehen. Es zeigt einen nahtlosen Ubergang von der z-Position 375 um (rot) auf
575 um (schwarz) nach 45 min, was anzeigt, dass jeweils unbeeinflusstes Grundmaterial ge-
messen wurde. Die Anderung in den ersten 45 min zeigt, dass das Grundmaterial so lange
benotigt, um bei der konstanten Lottemperatur ein chemisches Gleichgewicht einzustellen.
Die folgende Entwicklung kann auf die Verdnderung der chemischen Zusammensetzung durch
die Diffusion zuriickgefiithrt werden. Bis nach ca. 5h wird am oberen Rand des Scans nicht
beeinflusstes Grundmaterial gemessen. Danach steigt das c¢/a-Verhéaltnis an und weist auf
eine Anderung in der chemischen Zusammensetzung hin, wobei der Anteil der y-Phase noch
konstant bleibt.

In der Ubergangszone von der Naht in das Grundmaterial (Zone I) liegen das mittlere
Volumen pro Atom (Vol./At.) (Abb. 6.9) und das c/a-Verhaltnis (Abb. 6.10) der y-Phase
konstant, aber leicht verandert zum Grundmaterial, vor. Dies zeigt, dass die chemische Zu-
sammensetzung quer iiber die gesamte Ubergangszone konstant bleibt, obwohl sich der Anteil
der Phase vom Grundmaterial in die Naht stark verandert. Das Vol./At. (Abb. 6.9) in der
Ubergangszone (Zone 1) ist geringer als im Grundmaterial. Diese Entwicklung deutet darauf

hin, dass entweder die Al-Konzentration zunimmt und/oder die Ti-Konzentration abnimmt.
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Abbildung 6.8: Die y-Phase: (a) der zeit- und ortsaufgeloste Anteil, (b) das c¢/a-Verhaltnis

jeweils am obersten Rand des Scanbereichs.
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Abbildung 6.9: Das zeit- und ortsaufgeloste Vol./At. der y-Phase.
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Abbildung 6.10: Das zeit- und ortsaufgeloste c¢/a-Verhéltnis der y-Phase.
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6.2 Ergebnisse und Interpretation der in situ Messungen

Beides ist allerdings im Bereich direkt neben der Naht wegen der Konzentrationsgradienten
gerade gegenteilig zu erwarten. Aulerdem konnte es eine Zunahme der Ni-Konzentration oder
Abnahme der Nb-Konzentration andeuten, was beides an dieser Stelle naheliegt. Allerdings
ist dies aufgrund der geringen Diffusion beider Elemente nicht auf der vorliegenden Breite zu
erwarten. Das c¢/a-Verhdltnis (Abb. 6.10) ist in diesem Bereich groBer als im unbeeinflussten
Grundmaterial. Eine Zunahme dieses Verhaltnisses deutet bei der y-Phase auf eine Zunahme
der Al-Konzentration hin [45, 46]. Dies ist hier allerdings, wie bereits beim Vol./At. erwahnt,
nicht zu erwarten. Generell zeigt ein ansteigendes c¢/a-Verhéltnis in der y-Phase eine Substitu-
tion von Atomen auf den Ti-Plétzen an [44]. Auf eine Abnahme der Ti-Konzentration deutet
die Entwicklung des Vol./At. ebenfalls hin, obwohl dies durch die hohe Ti-Konzentration in
der angrenzenden Lotnaht nicht zu erwarten ist. Gleichzeitig zu der Abnahme des Anteils
der y-Phase steigt der Anteil der B,-Phase im Ubergang von der Naht in das Grundmaterial.
Diese ist generell Ti-reicher im Vergleich zu der y-Phase und beeinflusst somit eventuell die

chemische Zusammensetzung der y-Phase.

Die 3,-Phase und deren Ordnung(-sparameter)

Die Karte mit Anteilen der 3/f,-Phase zeigt eine Summe aus den Anteilen der ungeordneten
3-Phase und der ideal geordneten [3,-Phase, siche Abb. 6.11, deren Gitterparameter gleich
verfeinert wurden, da es sich immer nur um eine Phase handelt. Die ungeordnete (3-Phase
liegt von Anfang an in der Naht zusammen mit der Schmelze vor, und im Grundmaterial
gibt es keine (3/f,-Phase.

Zu Beginn ist in der Mitte der Naht ein Bereich mit Anteilen von bis zu 25 Vol.-% zu sehen,
der sich zusammen mit dem Hauptanteil der Schmelze nach unten bewegt. Kurze Zeit nach
Lotbeginn entsteht oben und unten in der Naht zwischen dem Hauptanteil der Schmelze
(Zentralbereich) und der Ubergangszone neben dem Grundmaterial (Zone I) ein Bereich mit
hohem Anteil an 3-Phase (bei z=+200 und -150). Der obere Bereich nimmt nach ca. 1,5h
deutlich ab. Der untere bildet sich nicht so stark aus wie oben, da dieser Bereich von der nach
unten wandernden Schmelze verdréngt wird. Nach ca. 3h beginnt in der Mitte (um z=0) ein
B-reicher Bereich mit einem hohen Anteil von bis zu 75 Vol.-%. Im weiteren Verlauf nimmt
dieser eine Breite von ca. 350 um ein und folgt mit der Zeit einem Trend nach oben. Dieser
Bereich ist der Zone I1la in der Mikrostruktur nach dem Léten (Abb. 6.5) zuzuordnen. Parallel
dazu verlduft die obere Ubergangszone (Zone I) neben dem Grundmaterial. Allerdings bleibt

hier der (3/f,-Anteil nicht konstant wie in der Mitte, sondern nimmt mit der Zeit etwas ab.

Die Ordnung der (3-Phase beginnt im Zentralbereich der Naht nach ca. 4 h einheitlich auf einer
Breite von 300 um, siehe Abb. 6.12. Dort nimmt die Ordnung in der ersten halben Stunde zu
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Abbildung 6.11: Der zeit- und ortsaufgeloste Anteil der (3/3,-Phase.
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Abbildung 6.13: Das zeit- und ortsaufgeloste Vol./At. der 3/f,-Phase.

und bleibt danach annéhernd konstant. Nach 16 h Loten ist der Ordnungsparameter leicht
hoher als in den ersten 11h. In der Ubergangszone zum Grundmaterial liegt die 8,-Phase
fast von Beginn an geordnet vor. Dort ist der Ordnungsparameter bereits nach weniger als
1h hoher als im Zentralbereich wiahrend des gesamten Prozesses. Fiir die Interpretation
der Ergebnisse und die Entwicklung der einzelnen Zonen wird im Weiteren zwischen dem
gering geordneten (3, im Zentralbereich und dem hoher geordneten 8,* in der Ubergangszone
(Zone I) unterschieden. Dabei wird f3,* ab einem Ordnungsparameter von 0,015 verwendet,
welcher im Zentralbereich nie erreicht wird. Anhand der Berechnung zum Ordnungsparameter
(Kap. 4.2.3 und Anhang A.3) sind bei 1 At.-% Nb mindestens 24 At.-% Al und hochstens
75 At.-% Ti in der B,-Phase gebunden. Die Position der hoher geordneten (3,*-Zone entspricht
dem Bereich, im dem der y-Anteil abnimmt und somit die Ubergangszone (Zone I) markiert.
Am Ende nimmt der Ordnungsparameter unten in der Naht auch wieder etwas zu, was
ein Hinweis darauf ist, dass der Scanbereich knapp vor der Ubergangszone in das untere
Grundmaterial endet. Dies entspricht auch der Analyse anhand der y-Phase. Der maximale
Ordnungsparameter in der Ubergangszone (Zone 1) bleibt nach ca. 4h annihernd konstant,

und die Zone wird mit der Zeit um ca. 50 um breiter.

Der Gitterparameter (Anhang A.4) und entsprechend auch das Vol./At. (Abb. 6.13) der

B/B,-Phase weisen zu Beginn den hochsten Wert auf und nehmen in den ersten 2h iiber die
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6 Das Ni-haltige Lot

gesamte Nahtbreite deutlich ab. Dabei sind die Werte im Zentralbereich etwas hoher als in
der Ubergangszone (Zone I). Im weiteren Verlauf bleiben die Werte in der Ubergangszone
etwas grofler als im Zentralbereich. Mit Einsetzen der Ordnung nach 4 h im Zentralbereich

verdndern sich der Gitterparameter und somit auch das Vol./At. nicht mehr merklich.

Die o»-Phase

Die ap-Phase liegt im Grundmaterial mit ca. 11 Vol.-% bei der Lottemperatur vor und ist
somit auch in der Ubergangszone (Zone I) zu messen, siche Abb. 6.14. Lediglich zu Beginn
im Zentralbereich liegt auf einer Breite von ca. 300 um kein o, vor, was der Position des Lotes
entspricht. Hier entsteht die as-Phase auf der gesamten Breite anndhernd zeitgleich nach
ca. 50 min. Unmittelbar nach der Entstehung ist im Zentralbereich eine Aufteilung in einen
oo-reichen und einen ay-armen Bereich zu erkennen, was sich auch noch in der Mikrostruktur
nach dem Abkiihlen wiederspiegelt (Abb. 6.5). Dabei liegen im unteren Nahtbereich lediglich
ca. 10 Vol.-% vor (Zone III) und im oberen mit der Zeit bis zu 55 Vol.-% (Zone II). Dieser hohe
Anteil liegt direkt neben der Ubergangszone (Zone I). Diese Zone mit den a-Kornern ist in der
Mikrostruktur nach dem Léten deutlich zu sehen (Zone IT). Die Entstehung dieser Zone fangt
somit bereits nach ca. 1,5h Loten an und bleibt iiber die gesamte Lotdauer erhalten. Die Zone
folgt mit der Zeit dem Trend nach oben wie auch die 3,-Phase. Dabei nimmt die Breite der
Zone mit der Zeit von 300 pm nach ca. 3h auf am Ende 400 um zu. Ebenso wie das Vol./At.
(Abb. 6.15) weisen das c¢/a-Verhéltnis und die beiden Gitterparameter (alles Anhang A.4)
bei der Bildung am Anfang im Zentralbereich den fiir diese Phase grofiten Wert auf. Im
weiteren Verlauf zeigt das Vol./At., sowie das c¢/a-Verhaltnis und die Gitterparameter auch
die Aufspaltung in die zwei Bereiche im Zentralbereich und folgen entsprechend dem Trend
nach oben. Dies deutet darauf hin, dass zwei chemisch verschiedene oo-Phasen entstehen. Das
Vol./At. ist in der ay-reichen Zone (Zone II) kleiner als in der ap-armen (Zone I1I), was darauf
hindeutet, dass die Phase in der Zone mit hoherem Anteil eine hohere Al-Konzentration
enthélt.
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Abbildung 6.15: Das zeit- und ortsaufgeloste Vol./At. der ap-Phase.
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6 Das Ni-haltige Lot

Die o-Phase

Die ungeordnete «-Phase ist von Beginn an zu kleinen Anteilen in der Naht zu messen,
wobei sie im Grundmaterial nicht vorliegt, siche Abb. 6.16. Die Phase liegt hauptsachlich
in den ersten 3h im Zentralbereich der Naht auf einer Breite von knapp 300 um mit einem
Anteil von 5-10 Vol.-% vor. Dabei weist sie ein Maximum mit tiber 8 Vol.-% zwischen 30 min
und 50 min Létdauer im Zentralbereich auf einer Breite von ca. 175 um auf. Danach nimmt
der Anteil der &-Phase deutlich ab, wenn nach 50 min die geordnete oy-Struktur entsteht.
Nach 3h Lotdauer liegen auch im Zentralbereich nur noch weniger als 5 Vol.-% vor. Im
Weiteren bestehen iiber die gesamte Lotdauer und die ganze Nahtbreite, also auch tiber alle
Zonen, konstant ca. 2-3 Vol.-% neben der geordneten oy-Struktur. Die beiden Strukturen sind
eindeutig zu trennen, da die ungeordnete a-Phase bei gleicher Aufstellung der Elementarzelle
groflere Gitterparameter aufweist als die geordnete Struktur. Dies ist auch nach der Literatur
zu erwarten [3, 27]. Die Gitterparameter, sowie das c¢/a-Verhaltnis und das Vol./At. (alle
Anhang A.4) beginnen mit dem fiir diese Phase kleinsten Wert und nehmen im weiteren
Verlauf auf der ganzen Breite der Naht zu. Das Verhalten des Vol./At. weist auf eine Zunahme
des Ti-Gehalts in dieser Struktur hin.
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Abbildung 6.16: Der zeit- und ortsaufgeloste Anteil der «-Phase.
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6.2 Ergebnisse und Interpretation der in situ Messungen

Die t3-Phase

Die t3-Phase entsteht nach ca. 5h auf der ganzen Breite der Naht, wobei zwei verschieden
ausgeprigte Bereiche entstehen, siche Abb. 6.17. Oben im «y-reichen Bereich (Zone II)
bleibt der Anteil zunichst unter 5 Vol.-%. Dabei zeigt der Anteil dort ein Plateau mit einer
leichten Senke und nimmt zur Ubergangszone (Zone I) hin nochmal leicht zu (> 5 Vol.-%). Im
Gegensatz dazu nimmt der Anteil im unteren Bereich der Naht so stark zu, dass dieser eine
Stunde nach Entstehung der Phase bereits tiber 35 Vol.-% betriagt. Dieser Bereich entspricht
der Zone IIIb in der Mikrostruktur nach dem Léten (Abb. 6.5). Der Anteil mit mehr als
35 Vol.-% liegt lediglich mit einer Breite von 50 um vor und die Zone folgt dem Trend der
anderen Phasenanteile nach oben. Dabei wandert der Bereich (Zone I1la) in der Mitte zwischen
dem on- und dem T3-reichen Bereich tiber die Zeit kaum verdndert mit. Die Phasenanteile
bleiben 1h nach Entstehung der Phase konstant. Die Gitterparameter und somit auch das
c/a-Verhéltnis (alle Anhang A.4) und das Vol./At. (Abb. 6.18) verandern sich mit der Zeit und
iiber die Nahtbreite kaum. Lediglich im Bereich zwischen dem Ubergang in das Grundmaterial
und der as-reichen Zone oben weisen alle Parameter einen grofleren Wert auf als im Rest der
Naht, was hier auf eine unterschiedliche chemische Zusammensetzung der Phase hindeutet.
Es ist allerdings zu berticksichtigen, dass die Verfeinerung der Gitterparameter bei so einem

geringen Phasenanteil nicht belastbar ist.
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Abbildung 6.17: Der zeit- und ortsaufgeloste Anteil der t3-Phase.
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Abbildung 6.18: Das zeit- und ortsaufgeloste Vol./At. der T3-Phase.

Die Bewegung der Zonen nach oben

Sowohl bei der f3,-, als auch bei der ay- und der t3-Phase ist mit der Zeit ein Verschieben
der Zonen nach oben zu sehen. Dies tiberrascht besonders bei der t3-Phase, bei der durch
die Spaltaufweitung eher eine Bewegung nach unten zu erwarten wére. Zudem liegt unten
permanent ein sehr kleiner y-Anteil vor, der anzeigt, dass der Beginn der Ubergangszone
zum Grundmaterial nach ca. 6h an der gleichen Position bleibt und hier die Naht nicht auf-
weitet. Dies widerspricht der Theorie des Lotprozesses, dass die Nahtaufweitung symmetrisch
verlauft. Aulerdem wire nach dem Verlauf der Schmelze und der Tatsache, dass der untere
Grundmaterialblock bei der Lotung warmer ist, eher ein Verschieben der ganzen Zonen nach
unten zu erklaren. Daher liegt die Vermutung nahe, dass sich das Probensystem mit der
Zeit leicht nach oben verschiebt. Dies konnte daran liegen, dass sich der Keramik-Halter
mit der Zeit durch die abgeleitete Wéarme ausdehnt. Zwar ist die Warmeleitfahigkeit der
Keramik schlecht, aber trotzdem ist nicht zu erwarten, dass dieser Effekt bis zum Ende nach
19h konstant anhélt. Eine weitere Vermutung betrifft den Hexapod unter dem Ofen. Dieser
erwarmt sich eventuell mit der Zeit des Betriebes, da er durch das Scannen iiber die Naht
permanent auf und ab bewegt wird. Allerdings ist durch diese leichte Unstimmigkeit kein
Problem beim Verstandnis des Prozesses zu erwarten, da die Entwicklung der einzelnen Zonen

eindeutig zu beobachten ist und das Verstdndnis somit nicht weiter beeinflusst.
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6.2 Ergebnisse und Interpretation der in situ Messungen

6.2.3 Die Entwicklung der einzelnen Zonen

Nachdem die einzelnen Phasen beschrieben wurden, wird dies nun zusammengefasst und die
Entwicklung der einzelnen Zonen in der Mikrostruktur der in situ Lotung beschrieben und
diskutiert. Dafiir werden markante Positionen in den einzelnen Ergebniskarten der Phasen
eingetragen. Diese markieren in der Regel ein Verschwinden oder Hinzukommen einer Phase.
So kénnen alle Einzelergebnisse der Phasen tibersichtlicher verkniipft und die Entwicklung in
den einzelnen Zonen versténdlicher dargestellt und diskutiert werden. In Abb. 6.19 ist die im
Folgenden verwendete Nummerierung gezeigt. Zuséatzlich sind die verschiedenen Zonen in
unterschiedlichen Farben markiert. Dabei ist die Ubergangszone neben dem Grundmaterial
(Zone 1) in griin markiert (Pos. 13-17) und der Zentralbereich zu Beginn in dunkelrot (Pos. 1-
2). Dieser Zentralbereich teilt sich im Verlauf in die &y-reiche Zone II (rosa) (Pos. 3-6) und
die Zone III (grau) (Pos. 7-9) auf. AuBerdem spaltet sich Zone III in die f3,-reiche Zone Illa
(dunkelblau) (Pos. 10) und die t3-reiche Zone IIIb (hellblau) (Pos. 11-12) auf. Zusétzlich ist
in Abb. 6.20 zum besseren Verstandnis ein zeit- und ortsaufgelostes Schema der Naht mit
den verschiedenen Zonen gezeigt. Auflerdem ist in Abb. 6.21 ein FlieBdiagramm mit dem
Verlauf der Phasenzusammensetzung der einzelnen Zonen zu sehen. Eine Tabelle mit den

Phasenanteilen an den einzelnen Positionen befindet sich in Anhang A.5.

6.2.3.1 Die Entwicklung der Ubergangszone - Zone |

Zunéchst wird die Entstehung der Ubergangszone in der Naht neben dem Grundmaterial
diskutiert und die Ergebnisse der Pos. 13-17 interpretiert. Da diese Zone als erstes auskristalli-
siert, wird sie als Zone I bezeichnet. Die einzelnen Anderungen in der Phasenzusammensetzung
sind in den Ergebniskarten in Kap. 6.2.2 griin markiert und im FlieBdiagramm (Abb. 6.21)
auf der linken Seite dargestellt. Daraus wird deutlich, dass sich die Phasenzusammensetzung
immer von der im Zentralbereich unterscheidet. Da der y-Anteil diese Zone deutlich markiert,
sind die Pos. 13-17 dieser Zone immer so gewahlt, dass der y-Anteil ca. 40-60 Vol.-% betragt.

Zu Beginn ist der Ubergangsbereich schwer zu messen, da sich der Nahtbereich schnell
aufweitet und sich dadurch die Position dieser zunédchst schmalen Zone stark verdndert. In
den ersten 10 min betrigt die Anderung iiber 50 um und nach der ersten Stunde ist die Zone I
um ca. 100 um in den Bereich des urspriinglichen Grundmaterials gewandert. Die Theorie des
TLP-Lotens besagt, dass zu Beginn das Grundmaterial aufgelost oder angelost wird, was hier
deutlich zu sehen ist. In dieser Zone liegen von Beginn an die Phasen aus dem Grundmaterial

v und &y vor. Zudem sind die Phasen L,  und « zu identifizieren.
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Abbildung 6.19: Die Nummerierung der markierten Positionen (Pos.).
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Zone llla
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Abbildung 6.20: Schema der Entwicklung der Phasenzusammensetzung und der Zonen in
der Ni-haltigen in situ Messung. Dabei entspricht die gewéhlte Farbe den
Markierungen in den Ergebniskarten und im Fliefdiagramm (Abb. 6.21)
(GM: Grundmaterial). Wenn in mehreren Zonen zeitgleich die gleichen
Phasen vorliegen, ist die dominierende Phase unterstrichen.
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Abbildung 6.21: Schema der Phasenverldufe und daraus resultierende Entwicklung der ein-
zelnen Zonen. Phasen mit geringen Anteilen stehen in Klammern. Nach
der Aufspaltung in Zone II und III sind die entscheidenden Phasenanteile
markiert, da zunachst noch die gleichen Phasen vorliegen. Blau markierte
Phasen nach dem Abkiihlen entstehen aus dem Zerfall der (3,/f,*-Phase.
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Die Ubergangszone zum unteren Grundmaterial verhilt sich zu Beginn etwas anders als die
zum oberen, was am Verlauf des Anteils der y-Phase zu sehen ist. Allerdings bewegt sich
die Zone unten aus dem Scanbereich und kann spétestens nach 2h Loétdauer nicht mehr
beobachtet werden. Daher bezieht sich diese Analyse auf die Ubergangszone in das obere
Grundmaterial. Dabei sehen sich die Mikrostrukturen dieser beiden Ubergangszonen am
Ende sehr dhnlich, was darauf hindeutet, dass die Entwicklung auf beiden Seiten die gleiche

ist. Dies wird auch nach der Theorie des TLP-Lotens erwartet.

Im Folgenden wird der Verlauf und die Verdnderung der einzelnen Phasen mit der Zeit
innerhalb der Zone I beschrieben. Der Anteil der Schmelze nimmt gleich zu Beginn ab und
die Zone I ist nach ca. 10 min auskristallisiert, was die Pos. 15 markiert. Die lokale chemische
Zusammensetzung verschiebt sich durch das Anlésen des Grundmaterials schnell, womit
folglich die Ni-Konzentration abnimmt und sich der Anteil der Schmelze reduziert. Der Anteil
der y-Phase bleibt nach der Auswahl der Positionen konstant. Ebenso dndern sich deren
Gitterparameter mit Ausnahme des Anfanges, wo sich das Grundmaterial noch homogenisiert,
im Verlauf der Zeit nicht deutlich. Somit scheint die chemische Zusammensetzung der y-Phase
in dieser Zone I mit der Zeit konstant zu sein. Ebenso wie der Anteil der y-Phase bleibt der
Anteil der 3,-Phase in dieser Zone mit der Zeit konstant. Die (3-Phase liegt von Beginn an in
der Naht vor und es ergibt sich somit, dass sie auch in Zone I stabil ist. Dabei nimmt sowohl
der Gitterparameter als auch das Vol./At. mit der Zeit ab, was auf eine Zunahme der Al-
und eine Abnahme der Ti-Konzentration hindeutet. Dies ist in der Ndhe des Grundmaterials
aufgrund des Konzentrationsunterschiedes zu erwarten. Diese Anderung der chemischen
Zusammensetzung fiihrt dazu, dass sich die Phase bereits nach 5 min zu ordnen beginnt, was
die Pos. 14 markiert. Die Ordnung der (3-Phase entsteht durch eine ausreichend hohe Al- und
Nb-Konzentration, die hier unmittelbar neben dem Grundmaterial schnell erreicht wird. Nach
ca. 1h 15min erreicht der Ordnungsparameter einen Wert von 0,015 und markiert somit
den Beginn des verhéltnismafBig hoch geordneten (,* (Pos. 16). Der Ordnungsparameter
nimmt bis zu 4 h Lotdauer weiterhin zu, was anzeigt, dass die Ti-Konzentration abnimmt, was
ebenso durch die Anderungen des Vol./At. bestitigt wird. Wihrend der Ordnungsparameter
danach konstant bleibt, nimmt das Vol./At. iiber die Zeit weiter leicht zu, was zeigt, dass
sich die chemische Zusammensetzung der 3,-Phase im Gegensatz zu der y-Phase mit der
Zeit leicht andert.

Die op-Phase liegt in der Zone I von Anfang an vor, da sie auch im Grundmaterial enthalten
ist. Der Anteil bleibt zundchst unverandert mit einem Wert wie auch im Grundmaterial. Er
nimmt im weiteren Verlauf zu Pos. 16 und 17 leicht zu und liegt hier somit etwas tiber dem
des Grundmaterials. Dabei ist zu beriicksichtigen, dass durch die Strahlbreite von 25 um ein

Einfluss der ap-reichen Zone unmittelbar daneben nicht ausgeschlossen werden kann und
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dazu fithren konnte, dass der ap-Anteil hier hoher bestimmt wird, als er lokal tatsédchlich
ist. Das Vol./At. ist in Zone I etwas grofier als im Grundmaterial, weil die Ti-Konzentration
durch das Lot hoher ist. Nach ca. 1h 30 min (nach Pos. 16) gleicht sich mit der Zeit das
Vol./At. dem des Grundmaterials an, was somit auch fiir die chemische Zusammensetzung
gilt. Des Weiteren liegt die «-Phase von Beginn an in der Zone I vor, aber mit geringerem
Anteil als im Zentralbereich. Sie bleibt tiber die gesamte Zeit erhalten. Nach 16 h Létdauer
ist die T3-Phase in Zone I auch mit einem geringen Anteil festzustellen, dies markiert die

Pos. 17 und gleichzeitig den auflersten Rand der Phase in der Loétnaht.

Zusammenfassend ist zu sagen, dass diese Zone somit bereits nach 10 min auskristallisiert ist.
Danach sind Anderungen der chemischen Zusammensetzung bis zu 4 h Lotdauer deutlich zu

sehen.

6.2.3.2 Die Entwicklung des Zentralbereichs - Zone Il und Il

Nun wird die Entwicklung des Zentralbereichs diskutiert, dessen Anderungen in der Phasenzu-
sammensetzung durch die Pos. 1-12 markiert werden. Dies ist im FlieBdiagramm (Abb. 6.21)
auf der rechten Seite zu sehen. Zunéchst werden entscheidende Anderungen im Zentralbereich
in dunkelrot markiert. Ab der Aufspaltung des Zentralbereichs in die Zonen II und III
werden die entsprechenden Farben wie im FlieBdiagramm verwendet. Dies ist auflerdem in
dem Schema der Entwicklung dieser Naht in Abb. 6.20 zu sehen. In diesem Unterkapitel
werden die Entwicklungen zwischen den einzelnen, markierten Positionen diskutiert, um
die Entwicklungen der Phasen und der Mikrostruktur verstandlich zu machen. Dabei wird
der Zentralbereich nach der Aufspaltung in die zwei Zonen II und III zundchst weiterhin
gemeinsam behandelt, weil jeweils die gleichen Anderungen stattfinden (vgl. FlieBdiagramm

Abb. 6.21), nur etwas zeitverschoben oder weniger bzw. stérker ausgepragt.

1 (L4+B+«) nach 3 min - Zentralbereich

In der Mitte ist der Anteil der Schmelze zu Beginn mit 98 Vol.-% am hochsten. Hier haben
sich auch von Anfang an schon die - und die x-Phase gebildet, deren Anteile zu jeweils
ca. 1 Vol.-% bestimmt werden. Beide Phasen liegen in einer ungeordneten Kristallstruktur
vor. Das FWHM der Peaks der a-Phase ist mehr als 1, 5-mal so grof3 wie das der (3-Phase,
was darauf hindeutet, dass die Kristallite der «-Phase kleiner sind als die der 3-Phase. Hier
in der Mitte liegt durch den hohen Anteil der Schmelze ein geringerer Anteil der (3-Phase vor
als zeitgleich im Ubergang (Zone I) zum Grundmaterial. In der Schmelze findet permanent

Bildung, Auflésung und Wachstum von Keimen statt.
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Die 3-Phase entsteht vermutlich direkt aus der Schmelze. Die beiden bindren Phasendia-
gramme Ni-Ti und Al-Ti legen dies nahe, wobei man sich in der Naht zu Beginn vermutlich
hauptséichlich auf das Ni-Ti-Phasendiagramm berufen sollte. Die 3-Phase startet mit einem
grofien Vol./At., welches mit der Zeit abnimmt. Dies deutet darauf hin, dass die Struktur zu

Beginn sehr Ti-reich ist, was auch zur Stochiometrie der ungeordneten (3-Ti-Phase passt.

Die «-Phase ist nach dem binaren Ni-Ti-Phasendiagramm bei dieser Lottemperatur nicht
zu erwarten. Nach dem Al-Ti-Phasendiagramm wird lokal 19 At.-% Al fiir die Struktur bei
dieser Temperatur benotigt [27]. Dies deutet darauf hin, dass die a-Phase durch das Al
aus dem Grundmaterial stabilisiert wird. Vermutlich liegt durch Inhomogenitédten in der
Schmelze lokal ausreichend Al fiir -Keime vor. Diese Inhomogenitaten konnen zum einen
von angelosten Kornern aus dem Grundmaterial kommen. Zum anderen bilden sich Ti-reiche
B-Korner, die lokal wiederum zu einem Al-Uberschuss fithren koénnen. Die a-Phase beginnt
mit dem fur diese Phase kleinsten Vol./At., was auch darauf hindeutet, dass die Keime zu

Beginn verhéaltnisméflig Al-reich sind.

1 — 2 (+ «3) nach 50 min - Zentralbereich
Nach ca. 50 min entsteht die geordnete oy-Phase im Zentralbereich der Loétnaht auf der
ganzen Breite von ca. 300 um. Die Phase liegt im Grundmaterial und entsprechend in Zone I

von Beginn an vor, nur im Zentralbereich in den ersten ca. 50 min nicht.

Von Pos. 1 zu 2 nimmt der Anteil der Schmelze etwas ab (um ca. 10 Vol.-%), wohingegen
die Anteile der vorliegenden Phasen « und 3 zunehmen. Dabei nimmt der o-Anteil mit
ca. 7Vol.-% deutlicher zu als der Anteil der -Phase mit ca. 2 Vol.-%. In der Schmelze
finden weiterhin permanent Bildung, Wachstum und Auflésung von Keimen statt, wahrend
der Schmelzpunkt durch die Anderung der chemischen Zusammensetzung ansteigt. Bei der
B-Phase nimmt das Vol./At. ab, was darauf hindeutet, dass mehr Al-Atome bzw. weniger Ti-
Atome in der Struktur vorliegen. Dies passt zu der zu erwartenden Anderung der chemischen

Zusammensetzung der Schmelze durch die Diffusion.

Nach dem binaren Al-Ti-Phasendiagramm sind bei der Lottemperatur ca. 25 At.-% Al fir die
Bildung der op-Phase notig. Dies weist darauf hin, dass nach 50 min Loten ein entsprechend
hoher Al-Anteil in der gesamten Lotnaht vorliegt und somit die geordnete xs-Phase stabilisiert.
Da zusétzlich die xs-Phase eine geringe Loslichkeit fiir Ni aufweist, wird angenommen, dass
der Al-Gehalt ausschlaggebend fiir die Bildung der «s-Phase ist. Ab der Entstehung der
axo-Phase verringert sich der Anteil der a-Phase deutlich, geht aber nicht komplett zurtick.
Die Gitterparameter der beiden Strukturen sind bei der Entstehung der geordneten Phase

gleich, was anzeigt, dass die xs-Phase aus der vorliegenden «-Phase entsteht. Vermutlich
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ordnen sich die o-Keime lokal durch den zunehmenden Al-Anteil in der umgebenden Schmelze.
Allerdings steigt der os-Anteil sehr deutlich an, sodass der Anteil schnell iber dem von «
liegt. Unmittelbar nach Entstehung der geordneten Struktur nehmen deren Gitterparameter
ab. Im Vergleich dazu nehmen die Gitterparameter der &-Phase gleichzeitig zu. Diese Relation
passt zu den bekannten Gitterparametern [3, 45]. Das Vol./At. der «y-Phase nimmt direkt
nach Entstehung ab, was mit weiter zunehmendem Al-Anteil zu begriinden ist. Im Gegensatz
dazu nimmt das Vol./At. der a-Phase ab der Bildung der geordneten Struktur zu, was mit
zunehmendem Ti-Anteil zu begriinden ist. Das heif3t, im Folgenden nédhern sich die beiden

Strukturen den idealen Stochiometrien an und liegen nebeneinander vor.

2 — 3 oder 7 (- L oder L nur reduziert) nach 2h 45 min - Zone Il und Il

Nach ca. 1h 25min ist eine Aufspaltung des Zentralbereichs in zwei unterschiedliche Zonen
mit weiterhin den selben Phasen, nur verschiedenen Anteilen, zu sehen. Dabei entsteht oben
die ap-reiche Zone IT und in der Mitte die Zone III, die reich an 3 und Schmelze ist. Erst nach
ca. 2h 45 min kristallisiert die Zone II komplett aus zu B+os+a (Pos. 3). Dabei nimmt dort
der Anteil der Schmelze in weniger als 2h um ca. 88 Vol.-% ab. In der anderen Zone bleibt
die Schmelze zum Teil vorhanden und nimmt lediglich um ca. 55 Vol.-% ab (Pos. 7), sodass
weiterhin die gleichen Phasen vorliegen wie in Pos. 2 (L+f+0as+®). In beiden Zonen sind
die Anderungen der einzelnen Parameter der Phasen gleich, lediglich unterschiedlich stark
ausgepragt. Dies zeigt, dass die Diffusion in beiden Zonen stattfindet, allerdings entstehen
verschieden hohe Konzentrationen, was durch die unterschiedlichen Anderungen der Parameter
deutlich wird.

In beiden Zonen steigt der Anteil der 3-Phase ahnlich deutlich an. Dessen Vol./At. nimmt im
Vergleich zu Pos. 2 ab, was anzeigt, dass im Verlauf die Konzentration von Al zu bzw. von Ti
abnimmt. Dabei verhalt sich die Anderung in beiden Zonen gleich, was darauf hindeutet, dass
die chemische Zusammensetzung der 3-Phase homogen iiber beide Zonen ist. Die Entwicklung
der -Phase nimmt somit keinen Einfluss auf die Aufteilung in die zwei Zonen. Auch der
Anteil der ax-Phase steigt in beiden Zonen an. Dabei bildet sich allerding in Zone II deutlich
mehr &y als in Zone III. Das Vol./At. und das c¢/a-Verhéltnis der ap-Phase sind dabei in den
beiden Zonen deutlich unterschiedlich, was darauf hindeutet, dass zwei chemisch verschiedene
ao-Phasen entstehen. Generell nimmt das Vol./At. auf der ganzen Breite der Naht ab, was
auf eine Zunahme von Al hindeutet. In Zone II steigt der Anteil an Al deutlicher an als in
Zone III und stabilisiert hier die os-Phase. In Zone III ist bei keiner Phase eine so deutliche
Anderung des Al-Gehaltes zu sehen. Allerdings liegt hier durch den Temperaturunterschied
der Grundmaterialblocke ein hoher Anteil Schmelze vor, die chemisch nicht analysiert werden

konnte. Diese nimmt hier zunéchst vermutlich einen grofien Anteil des nachdiffundierenden Al
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auf. In Zone IT wachsen die op-Korner, und somit kristallisiert Zone IT im Weiteren komplett
aus. Wahrend der Anteil der ap-Phase zunimmt, sinkt der Anteil der ungeordneten «-Phase.
Dabei nimmt deren Vol./At. zu, die Struktur wird also Ti-reicher. Damit nahern sich beide
Phasen weiterhin ihrer idealen Stochiometrie an. Hierbei werden zunéchst die Elemente Al
und Ti betrachtet, da diese den hochsten Anteil ausmachen. Das Nb liegt vermutlich in der
-Phase vor, da es dort nach dem binaren Ti-Nb-Phasendiagramm l6slich ist. Allerdings ist
der Effekt bei 5 At.-% im Grundmaterial im Gegensatz zu 45 At.-% Al vermutlich zunachst
gering. Des Weiteren wird vermutet, dass das Ni sich wegen des schmelzpunktsenkenden
Effektes hauptséchlich in der Restschmelze befindet.

Somit ist zusammenzufassen, dass hauptséichlich die Diffusion von Al aus dem Grundmaterial
zu der Teilung in diese beiden Zonen fithrt. Dabei reichert sich das Al in Zone II in der
oy-Phase und in Zone III in der Schmelze an. Im Weiteren werden nachfolgende Anderungen
in diesen beiden Zonen zunéchst zusammen beschrieben, weil die Anderungen der vorliegenden
Phasen im Zentralbereich gleich sind. Allerdings &ndern sich in beiden Zonen die einzelnen

Anteile der Phasen, worauf jeweils eingegangen wird.

3—>4und7 — 8 (B — B,) nach 3h 30 min bzw. 3 h 45 min - Zone Il und IlI

Nach mehr als 3h beginnt sich die 3-Phase annahernd tiber die ganze Nahtbreite zeitgleich
zu ordnen. Die Phasenanteile dndern sich entsprechend der Zonen unterschiedlich. In Zone II
nimmt der Anteil der x,-Phase zu und gleichzeitig der Anteil der 3-Phase ab. In Zone 111
hingegen nimmt der Anteil der 3-Phase zu, wahrend der Anteil der Schmelze abnimmt und
der Anteil von oy anndhernd konstant bleibt. Der Anteil der a-Phase bleibt tiber beide Zonen
konstant niedrig. Alle Parameter der beiden Phasen oy und « éndern sich kaum. Dies lasst
darauf schlieflen, dass die beiden Strukturen keinen Einfluss auf die Ordnung der (3-Phase
nehmen. Generell nimmt das Vol./At. von &y leicht ab (mehr Al) und von o leicht zu (mehr

Ti), was der bisherigen Entwicklung entspricht.

Der Anteil der $-Phase dndert sich in beiden Zonen unterschiedlich, wobei deren Vol./At.
annahernd tiber die ganze Nahtbreite gleich bleibt, was zeigt, dass die chemische Zusammen-
setzung iiber die ganze Nahtbreite weiterhin ahnlich ist. Es nimmt lediglich ein wenig ab,
was darauf hinweist, dass die Al-Konzentration in der Phase stetig zunimmt. Das Vol./At.

der B-Phase dndert sich bei der Entstehung der Ordnung nicht schlagartig.

Fir die Ordnung der 3-Phase wird bei der Lottemperatur nach den entsprechenden binaren
Phasendiagrammen [27, 125] und dem terndren Al-Nb-Ti-Phasendiagramm von Witusiewicz
[113] sowohl Nb als auch Al benotigt. Nach dem Phasendiagramm sind zwischen 1060 °C
und 1150°C ca. 10 At.-% Nb und ca. 20 At.-% Al notwendig. Dabei ist zu beriicksichtigen,
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dass die Linie zwischen der ungeordneten und geordneten Phase gestrichelt eingezeichnet ist,
also nur abgeschétzt ist. Im terndren Al-Ni-Ti-Phasendiagramm ist bei hohen Temperaturen
keine Ordnung eingezeichnet. Allerdings gilt hier die Vermutung, dass das Ni mit dem
schmelzpunktsenkenden Effekt in der Restschmelze verbleibt und nur einen geringen oder
gar keinen Einfluss auf die Ordnung der (3-Phase hat. Durch die permanente Diffusion
entsteht ab einer bestimmten Nb-Konzentration eine Ordnung der 3-Phase, die in Zone II
ca. 15 min vor Zone III zu sehen ist. In Zone II wachsen die os-Kérner und bauen vermutlich
nur wenig Nb ein, was zur Folge hat, dass im sie umgebenden Bereich ein héherer Nb-
Gehalt vorliegen kénnte, der wiederum zu einer Ordnung in der (-Phase fithrt. Auf der
gesamten Breite von Zone III (Pos. 8) entsteht die Ordnung zur gleichen Zeit. Hier liegt, im
Gegensatz zu Zone II, noch Schmelze vor. Diese sorgt entlang der Korngrenzen fiir einen
relativ schnellen chemischen Ausgleich der Nb- und Al-Konzentration. Im weiteren Verlauf ist
recht schnell ein Ordnungsparameter von ca. 0,007 erreicht. Nach Kap. 4.2.3 ist anhand des
Ordnungsparameters eine Abschitzung der chemischen Zusammensetzung moglich. Wenn bei
diesem Ordnungsparameter von wenigstens 1 At.-% Nb ausgegangen wird, miissen mindestens
18 At.-% Al vorliegen. Zone II weist diese Ordnung bereits nach ca. 30 min auf, und in Zone III

liegt diese ca. 1h spéter vor.

Im Zentralbereich entsteht die Ordnung der 3-Phase deutlich spéter als in der Zone I und bei
kleinerem Vol./At., also bei einer anderen chemischen Zusammensetzung. Dies ist damit zu
begriinden, dass im Zentralbereich zundchst hauptsachlich Al neben Ti vorliegt, was zu dem
geringeren Vol./At. fihrt, und es langer braucht bis die Nb-Konzentration fir die Ordnung

ausreichend hoch ist.

4 — 5und 8 — 9 (4 Tt3) nach 5h 15 min bzw. 4 h 45 min - Zone Il und IlI

Nach ca. 5h entsteht in der ganzen Naht die Ni-reiche t3-Phase. Weiterhin &ndern sich die
Phasenanteile in der Naht wie in den vorhergehenden Schritten. In Zone II nimmt der Anteil
von &y zu und von 3, ab. In der Zone III nimmt weiterhin der 3,-Anteil zu und der Anteil
der Schmelze ab, wobei der &y-Anteil unverandert bleibt. In beiden Zonen liegt die «-Phase
weiterhin mit einem kleinen, konstanten Anteil vor. Die Phasenzusammensetzung scheint
keinen grofien Einfluss auf die Bildung der t3-Phase zu haben, da sie iiber die gesamte Naht

(also auch iiber beide Zonen) hinweg entsteht.

Der B,-Anteil ist in Zone IIT (Pos. 9) um ca. 30 Vol.-% hoher als in Zone II (Pos. 5). Dabei
bleibt das Vol./At. von B, in Zone II konstant und nimmt in Zone III ab, was anzeigt,
dass hier die Al-Konzentration ansteigt. Daraus folgt, dass sich die [3,-Phase chemisch nicht
mehr in beiden Zonen gleich entwickelt. Der steigende Al-Gehalt in der Naht reichert sich in

Zone III in der (3,-Phase an und sorgt fiir einen Anstieg des Phasenanteils. Im Gegensatz
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6.2 Ergebnisse und Interpretation der in situ Messungen

dazu befindet sich der hohere Al-Gehalt in Zone II in der «y-Phase. Hier nimmt das Vol./At.
ab und der a,-Anteil zu, wohingegen beides in Zone III konstant bleibt.

Die ternédre t3-Phase erstreckt sich im Al-Ni-Ti-Phasendiagramm tiber einen grofien Bereich,
wobei nach dem Phasendiagramm von Schuster et al. [32] bei 1000 ° mindestens 15 At.-% Ni
vorliegen miissen und hochstens 47 At.-% Ti. Nach dem mit Thermo-Calc berechneten
ternaren Phasendiagramm wird bei 1110°C mehr als 20 At.-% Ni und weniger als 56 At.-% Ti
benotigt. Diese Werte dienen nur der Orientierung, aber es wird klar, dass die t3-Phase
durch eine verhéltnismaflig hohe Ni-Konzentration und eine im Vergleich zur Lotlegierung
deutlich niedrigere Ti-Konzentration stabilisiert wird. Der Al-Anteil liegt in der Naht schon
frither ausreichend hoch vor, was durch die Ordnung in der (3,-Phase deutlich wird. Da
die bisher vorliegenden Phasen eine geringe Loslichkeit von Ni aufweisen und das Ni als
schmelzpunktsenkendes Element eingesetzt wird, ist zu vermuten, dass es sich hauptséchlich
in der Restschmelze befindet. Die Restschmelze bewegt sich nach unten (Zone III), was dazu
fithrt, dass hier eine hohere Ni-Konzentration vorliegt. Daher entsteht die t3-Phase in Zone 111
frither als in Zone II. In Zone II liegt keine Restschmelze mehr vor, aber die Entstehung der
T3-Phase lasst darauf schliefen, dass die Korngrenzen der ay-Korner Ni-reich sind. Somit
entsteht die T3-Phase aus der Restschmelze (Zone I1I) oder etwas spéter in Zone II an den
Ni-reichen Korngrenzen. Dies bestétigt auch die Mikrostruktur nach dem Loéten. Die t3-Phase
entsteht zeitgleich tiber die ganze Zone IlI, was darauf hindeutet, dass die Restschmelze
weiterhin chemisch homogen ist. Dahingegen ist das Vol./At. von T3 in Zone III kleiner als
in Zone II, was anzeigt, dass sich die chemische Zusammensetzung der Phase in den beiden

Zonen unterscheidet.

Die t3-Phase entsteht spéter, als es nach den verschiedenen ternaren Phasendiagrammen
zu erwarten ware. Dies konnte daran liegen, dass das Nb die 3,-Phase stabilisiert und die
Phasengrenzen damit deutlich verschiebt. Evtl. wird zudem durch die Ordnung mehr Al in

der (3,-Phase gebunden und beeinflusst somit auch die Phasengrenzen.

Unterschied der Zonen Il und IlI

Eine Aufspaltung des Zentralbereichs ist bereits nach ca. 1 h 25 min zu sehen. Die Ordnung der
[3-Phase und das Entstehen der t3-Phase findet in beiden Zonen statt, lediglich zeitlich etwas
verschoben. Allerdings dndern sich mit der Zeit die Phasenanteile unterschiedlich. In Zone II
nimmt der or-Anteil deutlich zu und zudem ist diese Zone nach ca. 2h 45min komplett
auskristallisiert. Im weiteren Verlauf nimmt dort der Anteil der 3/f,-Phase ab. Dahingegen
liegt in Zone III neben einem hohen und auerdem zunehmendem {3 /f3,-Anteil lange Schmelze
vor. Dieser Anteil nimmt mit der Zeit ab, bleibt aber insgesamt ca. 2h 45 min langer erhalten

als in Zone II. Hier steigt der Al-Anteil deutlich in der oy-Phase an, wohingegen dies in
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Zone IIT zunachst anhand keiner Phase zu sehen ist. Daher liegt hier die Vermutung nahe,
dass das nachdiffundierende Al aus dem Grundmaterial hier zundchst hauptséachlich in der
Schmelze vorliegt. Somit entstehen in den zwei Zonen chemisch verschiedene o,-Phasen,

wahrend die (3/f,-Phase eine einheitliche chemische Zusammensetzung aufweist.

5—6 (B, — B,*) nach 11-16 h - Zone Il

In Zone II iiberschreitet die 3,-Phase nach 11-16 h den Ordnungsparameter von 0,015 und
wird nun als B,* bezeichnet. Dies ist in Zone III zu keiner Zeit zu sehen. In der Zone II
nimmt mit der Zeit der Anteil der as-Phase zu und der Anteil der 3,-Phase ab. Zudem steigt
der Anteil der t3-Phase leicht an, und der Anteil der «-Phase bleibt konstant niedrig.

Laut gemessener Mikrostruktur liegt in dieser Zone nach 19h Loten hauptséchlich oy vor
mit kleinen Anteilen der 3,- und t3-Phase in den Korngrenzen. Auffillig ist, dass quer tiber
Zone II ein Gradient beim Anteil der 3,-Phase und bei dem zugehdérigen Ordnungsparameter
zu beobachten ist. Dieses Ergebnis konnte durch Ungenauigkeiten in der Messung hervor-
gerufen werden. Da die Strahlgrofle 25 um betragt und zusatzlich die Rotationsachse bei
der Drehung der Probe vermutlich leicht taumelt, sind Einflisse von benachbarten Zonen
nicht auszuschliefen. In der angrenzenden Zone I liegt das hoher geordnete B,* vor und
beeinflusst die Ordnung in Pos. 6 vermutlich deutlich. Die ao-Ko6rner wachsen mit der Zeit,
was daran zu erkennen ist, dass die Struktur der Debye-Scherrer-Ringe (trotz der Mittelung
tiber alle Korner) etwas korniger wird. Ein Wachsen der ay-Korner fiithrt dazu, dass Ni in
das Grundmaterial geschoben wird, da es in der as-Phase nicht eingebaut wird und nur
langsam abdiffundiert. So ist zwischen den Zonen I und II ein geringer Anstieg des Anteils

der t3-Phase zu sehen.

Generell gilt hier, dass die Zone II mit der Zeit ausgeprigter wird, indem der Anteil der
xs-Phase immer weiter zunimmt, deren Koérner wachsen und somit eine massive Barriere
mit wenigen Korngrenzen entsteht. Dies zeigt sich in den EDX-Messungen (Abb. 6.6), die
klare Unterschiede zwischen ober- und unterhalb der Zone mit den grofien, rechteckférmigen

oo-Kornern aufweisen.

9 — 10 oder 11 (-L oder L konstant) nach 5h 30 min - Zone Illa und Illb

Nach ca. 5h 30 min spaltet sich Zone III in die Zonen Illa und IIIb auf, wobei die Zone Illa
in der Mitte der Naht liegt und die Zone IIIb im unteren Teil der Naht positioniert ist. Die
Aufspaltung zeigt sich daran, dass der Anteil der Schmelze von Pos. 9 zu Pos. 10 (Zone I1la)
abnimmt und die Zone vollstidndig auskristallisiert, wohingegen der Anteil von Pos. 9 zu
Pos. 11 konstant bleibt. Der Anteil der T3-Phase nimmt in beiden Zonen deutlich zu. Dafir
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bleiben die Anteile der (3,- und der oy-Phase in der auskristallisierten Zone IIla konstant

und nehmen in Zone IIIb ab, in der der Schmelzanteil konstant bleibt.

Der Gitter- und der Ordnungsparameter der [3,-Phase dndert sich in beiden Zonen nicht
deutlich. Dies deutet darauf hin, dass die chemische Zusammensetzung der Phase erhalten
bleibt. Das Vol./At. der ay-Phase sinkt lediglich leicht in der Zone IIIb, in der auch der Anteil
der Phase abnimmt. Wahrend der Anteil der T3-Phase deutlich zunimmt, bleibt das Vol./At.
unverandert und weist keinen Unterschied zwischen Zone IIla und IIIb auf, was anzeigt, dass

die chemische Zusammensetzung der t3-Phase nach der Bildung konstant bleibt.

11 — 12 (-L) nach ca. 6 h - Zone Illb

In Zone IIIb kristallisiert die Restschmelze nach ca. 6 h vollstdndig aus. Der vorherige Trend
der Anteile der kristallinen Phasen setzt sich hier fort. Zusétzlich zu der Reduktion der
Schmelze sinkt der Anteil der (3,-Phase und entsprechend steigt der Anteil der t3-Phase
weiterhin deutlich an. Die Anteile der os- und «-Phase andern sich nicht mehr. Wéahrend des
Lotens hat sich die Ni-reiche Schmelze in diesen unteren Bereich der Naht bewegt. Daher
befindet sich hier der Hauptanteil des schmelzpunktsenkenden Elements Ni, welches die
T3-Phase stabilisiert. Die Parameter der 3,-Phase bleiben unverandert, was darauf hindeutet,
dass die chemische Zusammensetzung auch konstant bleibt. Dahingegen nimmt das Vol./At.
der op-Phase weiterhin etwas ab, was auf einen Anstieg der Al-Konzentration ndher zum

unteren Grundmaterial hindeutet.

Unterschied der Zonen llla und Illb

Zone Illa kristallisiert frither aus als Zone IIIb, weil sich die Ni-reiche Schmelze in der Naht
nach unten bewegt hat. Wahrend die Anteile von 3, und oy in Zone IIla konstant bleiben
und die Gitterparameter keine Anderungen der chemischen Zusammensetzung andeuten,
nimmt der t3-Anteil zu und der Anteil der Schmelze ab. Daher ist zu vermuten, dass die
T3-Phase hier eine dhnliche chemische Zusammensetzung wie die Restschmelze aufweist. Im
Gegensatz dazu entsteht die t3-Phase in Zone IIIb zunéachst auf Kosten der 3,- und der
y-Phase, da der Anteil der Schmelze konstant bleibt. Bei der as-Phase nimmt nach dem
Vol./At. lediglich der Ti-Gehalt etwas ab, wihrend die (3,-Phase eine konstante chemische
Zusammensetzung aufweist. In dieser Zone ist der Ni-Gehalt hoher als in Zone Illa, was zu
dem hoheren T3-Anteil fithrt. Daher kristallisiert Zone IIIb spéter aus als Zone I1la. Trotzdem

weist das Vol./At. der 13-Phase auf eine einheitliche chemische Zusammensetzung in den
Zonen IIla und IIIb hin.
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6.2.4 Der Einfluss des Abkiihlens

In diesem Kapitel wird der Einfluss des Abkiihlens iiber 40 min nach 19h Halten bei Lot-
temperatur diskutiert. Die unterschiedliche Phasenzusammensetzung in den einzelnen Zonen
nach dem Abkiihlen ist am Ende des FlieBdiagramms (Abb. 6.21) ebenfalls gezeigt. Dabei
sind Phasen in blau geschrieben, wenn sie aus dem Zerfall der 3,/3,*-Phase wihrend des
Abkiihlens entstehen.

Fir den Einfluss des Abkiihlens werden zwei Scans iiber die Naht verglichen. Vor dem
Abkiihlen wird ein letzter Scan tiber die komplette Naht gemessen (Abb. 6.22a) und nach dem
Abkiihlen tiber 40 min wird ein weiterer Scan bei Raumtemperatur durchgefiihrt (Abb. 6.22b).
Die beiden Verldufe passen sehr gut zu der Mikrostruktur nach dem Abkiihlen. Dabei sind
die einzelnen Zonen jeweils deutlich zu unterscheiden. Allerdings sind die Uberginge zwischen
den Zonen etwas verschmiert, weil zum einen die Strahlgrofie 25 um betragt und zum anderen

die Rotationsachse bei der Drehung vermutlich ein wenig taumelte.

Die Verlaufe des y-Phasenanteils sind vor und nach dem Abkiihlen gleich. Dabei liegt die
v-Phase im Zentralbereich (Zone II und IIT) der Naht nicht vor und zeigt unterschiedlich
breite Ubergangszonen (Zone I), was zu der Mikrostruktur passt. Die B,-Phase liegt bei
der Lottemperatur tiber die gesamte Naht mit einem hohen Anteil vor. Im Gegensatz dazu
liegt die 3,-Phase nach dem Abkiihlen gar nicht mehr vor, was bedeutet, dass sie wihrend
des Abkiihlens komplett umwandelt. Der Anteil der o,-Phase zeigt bei der Lottemperatur
den hochsten Anteil in Zone II und in dem angrenzenden Bereich. Diese Bereiche sind
auch eindeutig in der Mikrostruktur nach dem Abkiihlen zu erkennen. Der as-Anteil steigt
nach dem Abkiithlen in allen Zonen deutlich an und ist dann die dominierende Phase in
der Naht. Die «-Phase liegt nach dem Abkiihlen geordnet vor, ist aber durch die grofieren
Gitterparameter deutlich von dem Haupt-a, zu unterscheiden. Der Anteil der Phase wird
durch das Abkiihlen nicht weiter beeinflusst. Auch bei der t3-Phase dhneln sich der Verlauf
vor und nach dem Abkiihlen. Allerdings ist der Verlauf nach dem Abkiihlen etwas glatter
und der Anteil hat iiber die gesamte Naht um ca. 5-10 Vol.-% zugenommen. Schlielich wird
die w,-Phase lediglich bei Raumtemperatur gemessen. Diese Phase liegt nur in den Zonen I

auf beiden Seiten der Naht vor und oben in der angrenzenden Zone II.

Anhand der Differenzkurve (Abb. 6.23) wird deutlich, dass die ,-Phase in Zone IIla und
ITIb in ca. 85 Vol.-% o und ca. 15 Vol.-% T3 zerfallt. Passend dazu zeigt die Mikrostruktur
nach dem Abkiihlen die Bereiche mit feiner, eutektischer Mikrostruktur mit dunklen Anteilen
der as-Phase und hellen Anteilen der Tt3-Phase, in Abb. 6.23 exemplarisch markiert mit
einem schwarzen Kasten. Eine lokale Auswertung tiber die Grauwerte in einem vermutlich

ehemaligen 3,-Korn bestétigt die Phasenanteile aus der HEXRD-Auswertung. Somit sind
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die feinkornigen Strukturen in der Naht erst beim Abkiihlen entstanden und waren bei der
Lottemperatur grofiere 3,-Korner. Dabei weist der eutektoide Zerfall darauf hin, dass das
Ni in der B,-Phase bei der Lottemperatur homogen verteilt vorliegt. In der Ubergangszone
(Zone I) und in Zone II ist nach dem Abkiihlen zusétzlich w, zu messen. Dies bedeutet,
dass hier die 3,-Phase, deren Anteil sich nach wie vor als einziger reduziert, in die Phasen
x2+T3+w, zerfallt. Dies passiert in der gesamten Loétnaht lediglich in dem Bereich, wo das
hoher geordnete ,* bei der Lottemperatur vorliegt. Das Vol./At. der (3,*-Phase in Zone I
deutet auf einen hoheren Nb-Gehalt hin. Ebenso zeigt die EDX-Messung in den beiden Zonen I
einen hoheren Nb-Gehalt als im Zentralbereich der Lotnaht. Aus der Literatur ist bekannt,
dass die 3,-Phase mit einem hohen Nb-Anteil bei y-TiAl Legierungen beim Abkiihlen in
einem Temperaturbereich von 700-800°C in die w,-Phase umwandelt [118]. Dies passiert im
Gegensatz zu Zone I im Zentralbereich der Naht durch die geringere Nb-Konzentration nicht.
Durch den direkten Vergleich der beiden Messungen vor und nach dem Abkiihlen ist nun
bekannt, dass die (3,-Phase bis zum Schluss bei der Lottemperatur vorliegt und erst wihrend
des Abkiihlens in die feinkérnige Mikrostruktur zerfallt. Dabei sind zwei verschiedene Wege

des Zerfalls bedingt durch die unterschiedliche chemische Zusammensetzung zu beobachten.
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(a) Phasenzusammensetzung der Lotnaht bei Lottemperatur direkt vor dem Abkiihlen.
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(b) Phasenzusammensetzung der Lotnaht nach dem Abkiihlen fiir 40 min.

Abbildung 6.22: Die Anderung der Phasenzusammensetzung vor und nach dem Abkiih-
len. Zur besseren Orientierung ist im Hintergrund bei beiden Bildern die
Mikrostruktur nach dem Abkiihlen im BSE-Kontrast gezeigt: (a) die Phasen-
zusammensetzung der Lotnaht bei Lottemperatur direkt vor dem Abkiihlen,
zusétzlich sind die Zonen markiert (GM: Grundmaterial), (b) die Phasenzu-
sammensetzung der Lotnaht nach dem Abkiihlen fiir 40 min.
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Abbildung 6.23: Die Differenz der Phasenzusammensetzung vor und nach dem Abkiihlen.
Hier sind die Anteile der y- und «-Phase nicht eingetragen, da die Dif-
ferenz sehr nah an 0 liegt. Zur besseren Orientierung ist im Hintergrund
die Mikrostruktur nach dem Abkiihlen im BSE-Kontrast gezeigt, und die
Zonen sind markiert (GM: Grundmaterial). Zusétzlich ist in schwarz ein
exemplarischer Bereich markiert, in dem die eutektische Mikrostruktur nach
dem Zerfall der ,-Phase in «y- und Tt3-Phase zu sehen ist.
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6 Das Ni-haltige Lot

6.3 Vergleich ex und in situ Messung

Obwohl die ex situ Messung 5h langer dauerte, lasst sich der Unterschied zu der in situ
Messung gut abschéitzen, da die Diffusion im Festkorper langsam stattfindet. Generell unter-
scheiden sich die beiden Mikrostrukturen der ausgewerteten Ni-haltigen Loétnéahte in zwei
Aspekten. Zum einen zeigt die in situ Mikrostruktur eine deutlich breitere Lotnaht und zum
anderen sind dort die einzelnen Zonen nicht symmetrisch angeordnet. Allerdings lassen sich
gewisse Informationen gerade erst durch die Breite der in situ Lotnaht gewinnen. Somit lésst
sich die Entwicklung der Mikrostruktur wahrend der ex situ Lotung anhand der Ergebnisse

aus der in situ Lotung schliissig erklaren.

6.3.1 Vergleich der Mikrostrukturen

Zunéchst werden die beiden Mikrostrukturen verglichen, um Gemeinsamkeiten zu verdeutli-
chen. Dabei wird klar, dass in beiden Mikrostrukturen jeweils die gleichen einzelnen Zonen
entstanden sind, sich aber anders angeordnet haben. In Tab. 6.1 sind jeweils die chemischen

Zusammensetzungen gegeniibergestellt.

Die Zone I aus den in situ Messungen, also die Ubergangszone neben dem Grundmaterial, weist
in beiden zu vergleichenden Loétungen eine dhnliche Struktur auf. Zudem éhneln sich sowohl
die Phasenzusammensetzung als auch die chemische Zusammensetzung stark. Weiterhin ist
auch die o-reiche Zone II in beiden Mikrostrukturen zu finden. Dabei ist das Aussehen der
Zone mit den groflen, rechteckférmigen ao-Kornern gleich. Allerdings unterscheidet sich die
Position innerhalb der Naht. Auflerdem ist in situ nur eine Zone dieser Koérner zu sehen. In
der in situ Lotnaht fallt die Zone schmaler aus und sie zeigt einen hoheren Anteil von w,- und
T3-Phase, was durch die Grenzen der Auflésung der Messung zustande kommt. Auflerdem ist
die Tendenz der chemischen Zusammensetzung gleich. Dabei liegt hier der héchste Ti-Anteil

in der Naht vor und es wird weniger als 1 At.-% Ni gemessen.

Die nach dem Abkiihlen feinkérnige Zone Illa der in situ Messung entspricht ez situ dem
ebenfalls feinkdérnigen Bereich neben der Ubergangszone in das Grundmaterial. In situ ist
nach ca. 1h bei z=200 um und z=—150 um unterhalb und oberhalb von der Mitte ein hoher
B-Anteil entstanden. Dies ist der Ursprung der Zone neben der Ubergangszone, wie er ex
situ auch am Ende symmetrisch auf beiden Seiten vorliegt. Da sich aber die Schmelze nach
unten bewegt hat und die Naht dadurch unsymmetrisch verlauft, wird diese Zone in der in
situ Mikrostruktur verdréngt. Im weiteren Verlauf (nach ca. 3h) bildet sich diese Zone I1la
erneut neben der Zone mit dem Hauptanteil an Schmelze (bei z=0 pm bis —200 um). Die

chemische Zusammensetzung unterscheidet sich etwas und weist darauf hin, dass die ex situ
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6.3 Vergleich ex und in situ Messung

Tabelle 6.1: Die chemische Zusammensetzung der einzelnen Zonen in der ex situ und der
in situ Messung. Der deutliche Unterschied bei der Zone II kann daher riithren,
dass die ex situ Lotung Hh ldnger gelaufen ist und sich schon etwas besser
homogenisiert hat. In der ex situ Lotung wurde an den Korngrenzen in den hellen
73-Nadeln Punktmessungen durchgefiihrt, was unter der Zone IIIb eingetragen
ist, da dies dem Bereich mit der Restschmelze entspricht.

ex situ m Sty
Zone Element Anteil / At-% Anteil / At-%
I Ti 55.51 55,0
Al 38.25 37,7
Nb 4.64 5,3
Ni 1.61 2.0
I1 Ti 57.94 64,4
Al 38.77 32,2
Nb 2.73 2,6
Ni 0.58 0,8
Ila  Ti 55.15 58,2
Al 37.91 32,0
Nb 4.79 3,7
Ni 2.16 6,1
IIIb  Ti ca. 45 47 4
Al ca. 40 36,5
Nb ca. b 3,3
Ni ca. 10 12,8
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6 Das Ni-haltige Lot

Struktur besser homogenisiert ist. Durch die geringere Nahtbreite und die etwas lingere
Lotdauer ist dies auch zu erwarten. Die Phasenzusammensetzung bei Raumtemperatur zeigt
in beiden Strukturen kein (3, nach dem Abkiihlen, sondern einen hohen Anteil oy mit T3.
Dabei ist der t3-Anteil in situ hoher, weil keine Schmelze und somit auch kein Ni aus der
Naht herausgelaufen ist. Die Phasenzusammensetzung zeigt ex situ in dieser Zone bereits w,
und ein wenig y. Durch die schmalere Létnaht und die langere Lotdauer liegen eine hohere Al-
und Nb-Konzentration vor. Dabei fithrt das Nb zu einer Umwandlung des (3, in oo+713+w,,
was in der Mikrostruktur der in situ Messung lediglich in der Ubergangszone stattgefunden
hat. Auflerdem stabilisiert der hohere Al-Anteil etwas mehr vy als in der in situ Mikrostruktur.

Daher sind diese beiden Zonen unmittelbar miteinander vergleichbar.

Schliellich ist die Zone IIIb der in situ Messung mit den groflen t3-Koérnern ex situ nicht
zu sehen, dafiir aber die hellen Nadeln in den Korngrenzen. Vermutlich lag hier in den
Korngrenzen der letzte Anteil der Schmelze vor ebenso wie in Zone IIIb der in situ Lotung.
Die mittlere chemische Zusammensetzung der beiden Bereiche unterscheidet sich nicht sehr
stark, was darauf hinweist, dass diese Annahme gerechtfertigt ist. So kann ein Riickschluss auf
die Restschmelze in den Korngrenzen gezogen werden. Dies ist nur durch die unbeabsichtigte
Breite und Asymmetrie der in situ Naht moglich. In der ex situ Struktur ist allerdings im
Gegensatz zu in situ am Ende kein Hinweis auf ein zweites ungeordnetes o« wahrend des

Prozesses zu sehen.

6.3.2 Die Entstehung der ex situ Mikrostruktur

Nun wird die Entwicklung der ez situ Mikrostruktur mit dem Wissen der in situ Ergebnisse
erklart. In Abb. 6.24 ist dies schematisch dargestellt. Zunachst ist ex situ einiges an Schmelze
aus der Naht herausgelaufen, was auflen an den Proben zu sehen ist. Da die Nahtbreite nach
dem ez situ Loten nur ca. ein Drittel der Breite der in situ Lotung betragt, wird abgeschétzt,
dass dies auch fiir die Breite der Schmelze zu Beginn gilt. Somit wéare der mittlere Bereich der
Naht mit dem Hauptanteil Schmelze zu Beginn ca. 100 um breit. Auflerdem ist anzunehmen,
dass die ex situ Struktur schneller erstarrt ist, da die Nahtbreite deutlich schmaler ist.
Allerdings ist hier nur der Vergleich zur Zeitskala der in situ Messung moglich. Zu Beginn
weitet sich der Nahtbereich deutlich auf und nimmt im weiteren Verlauf linear zu, wie in
situ zu sehen ist. In der schematischen Zeichnung in Abb. 6.24 ist die Aufweitung der Naht

allerdings vereinfacht und rein linear dargestellt.

Zunichst kristallisiert die Ubergangszone (Zone I) neben dem Grundmaterial komplett aus,
was in situ nach ca. 10 min geschieht. Das Grundmaterial wird angelést und der Nahtbereich

weitet auf. Neben den Phasen vom Grundmaterial y und o liegt zusétzlich die 3-Phase und
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z-Position / pm

Zeit bei konst. Lottemperatur / h

Abbildung 6.24: Schema der Phasenentwicklung der Ni-haltigen Létnaht der (symmetrischen)
ex situ Messung. Dabei werden die Informationen (der einzelnen Zonen) der
Auswertung der in situ Messung auf die Mikrostruktur der ez situ Messung
iibertragen. Die Zeitskala ist von den in situ Messungen iibernommen und
in der schmaleren ex situ Lotnaht vermutlich kiirzer. Die unterschiedlichen
Farben markieren die Zonen vergleichbar zu der Diskussion der in situ
Ergebnisse (GM: Grundmaterial). Wenn in mehreren Zonen zeitgleich die
gleichen Phasen vorliegen, ist die dominierende Phase unterstrichen.

etwas Schmelze vor. Die [3-Phase wird durch den hohen Ti-Anteil aus dem Lot stabilisiert
und ordnet im Weiteren vermutlich schnell durch das Al und Nb aus dem Grundmaterial. Im
weiteren Verlauf nimmt die Zone I leicht in der Breite zu, aber verdandert sich chemisch nicht
mehr deutlich.

Im Gegensatz zu der in situ Messung bleibt die Schmelze ex situ in der Mitte zwischen
den beiden Grundmaterialblocken, da beide die gleiche Temperatur haben. Zu Beginn
kristallisieren die Phasen 3 und « in der Schmelze aus. Dabei wachsen die Kristallite auf
der existierenden Oberflache, also auf Zone I. Dies ist zu Beginn in situ bei z=200 um und
z=—150 um deutlich zu sehen, da ein hoher [3-Anteil angezeigt wird. Die 3-Phase beginnt
mit einem hohen Vol./At. und baut somit einen hohen Ti-Anteil ein. Im Folgenden nimmt
die Al-Konzentration zu, da das Al vom Grundmaterial in die Naht hinein diffundiert. Dabei

ist die Diffusion in den auskristallisierten 3-Kornern langsamer als in der Schmelze, die somit
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schneller mehr Al aufnimmt. Es ist anzunehmen, dass die Schmelze eine recht homogene
chemische Zusammensetzung hat [71]. Durch die Zunahme der Al-Konzentration kristallisiert
mit der Zeit vermehrt die ap-Phase aus (in situ nach ca. 50 min). Da ez situ am Ende nichts
mehr auf das ungeordnete « hindeutet, wird davon ausgegangen, dass diese Struktur komplett
zu geordneter ao-Phase umwandelt. Durch die geringere Breite der Schmelze-reichen Zone
liegen eventuell weniger Inhomogenitiaten vor, die die x-Phase stabilisieren konnten. Die
xo-Kristallite bilden sich in der Schmelze bevorzugt auf der ,,Oberfliche” der 3-Korner oben
und unten in der Naht. Dadurch entsteht die deutliche Trennung der beiden Zonen, was
in situ nach ca. 1h 25min zu sehen ist. Diese Zonen werden wie bei der in situ Diskussion
im Weiteren als Zone II (og-reich) und III (B-reich) bezeichnet. Der Haupteinfluss fiir die
Bildung dieser beiden Zonen ist somit durch die Al-Differenz in der Schmelze und den
ersten auskristallisierten Koérnern begriindet. Die Entwicklung dieser Aufspaltung wird in
Kap. 6.2.3.2 ausfiihrlich beschrieben.

In der Folge kristallisiert die Zone II komplett aus. Dies wird in situ nach ca. 2h 45 min
beobachtet und wird in Kap. 6.2.3.2 beim Schritt 2 — 3 bzw. 7 ausfithrlich beschrieben. Die
Al-Konzentration der os-Phase nimmt konstant zu und die Korner wachsen mit der Zeit.
Dabei baut die ay-Phase kaum Ni ein, was sich folglich an den Korngrenzen anreichert und
in die danebenliegende Zone III verdréingt wird. Da die ap-Korner von beiden Seiten des
Grundmaterials wachsen und kaum Ni einbauen, entsteht in der Mitte der beiden Zonen II ein
Bereich mit Ni-reicher Restschmelze, der nicht zur Zone II hinzugezahlt wird. Es entstehen
zwei chemisch verschiedene op-Phasen in den beiden Zonen II und III, wobei in Zone II mehr
Al vorliegt und eingebaut wird. Folglich kristallisiert die Zone II komplett aus. Nebenbei
nimmt auch der Anteil von (3 in beiden Zonen zu, welches durch das mit hoher Konzentration
vorliegende Ti stabilisiert wird. So scharf abgegrenzt wie die ez situ Mikrostruktur es am Ende
zeigt, sind die Zonen zu diesem Zeitpunkt noch nicht. Im Folgenden ordnet sich die (3-Phase
im Zentralbereich der Naht, also in Zone II und III. Dies wird ausfiihrlich in Kap. 6.2.3.2
(Pos. 3 — 4 bzw. 7 — 8) beschrieben und ist in situ nach ca. 3h 30 min zu beobachten.
Die Ordnung tritt vermutlich durch eine ausreichend hohe Nb-Konzentration auf, wobei die
Al-Konzentration ebenfalls ausreichend hoch sein muss, was hier aber vermutlich noch vor
der Nb-Konzentration erreicht wird. In situ tritt die Ordnung in beiden Zonen anndhern
zeitgleich auf, was in der schmaleren Naht auch zu erwarten ist und darauf hindeutet, dass
der Nb-Gehalt einigermafien homogen tiber die Nahtbreite vorliegt. Im weiteren Verlauf wird
der Unterschied in der Phasenzusammensetzung zwischen den beiden Zonen II und I1I immer

deutlicher. In Zone II wachsen die ao-Koérner und in Zone III die 3,-Korner.

Die Entstehung der t3-Phase ist in situ nach ca. 5h zu sehen und wird ausfiihrlich in
Kap. 6.2.3.2 (Pos. 4 — 5 bzw. 8 — 9) diskutiert. Ebenso wie die Ordnung der 3-Phase tritt
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auch die t3-Phase annédhernd zeitgleich auf der gesamten Breite der Naht auf. Dies wird
bei der schmaleren ez situ Lotnaht vermutlich genauso sein, da die Restschmelze an den
Korngrenzen ebenso chemisch homogen angenommen werden kann. Nach einer gewissen Zeit
erreicht die Restschmelze in den Korngrenzen eine kritische Konzentration, und die Ni-reiche
T3-Phase entsteht. Im Folgenden kristallisieren grofle Anteile der (3,-reichen Zone III aus,
es verbleibt aber Restschmelze an den Korngrenzen in der Naht. Dies wird in situ durch
die Aufspaltung der Zone III in die Zonen IIla und ITIb nach ca. 5h 30 min sichtbar und
ist in Kap. 6.2.3.2 (Pos. 9 — 10 bzw. 11) beschrieben. Im kompletten Bereich der Zone III
nimmt der t3-Anteil deutlich zu, wobei sich die chemische Zusammensetzung der vorliegenden
Phasen nicht mehr erkennbar d&ndert. An den Korngrenzen der Zone II, also auch in der Mitte
zwischen den beiden Zonen mit o-Kérnern befindet sich ein Teil der Ni-reichen Restschmelze.
Diese gehort somit ebenfalls zu Zone I1Ib. Die endgiiltige Kristallisation der Zone IIIb an den
Korngrenzen der Zonen II und Illa findet in situ nach ca. 6 h statt und wird im Kap. 6.2.3.2
(Pos. 11 — 12) beschrieben.

6.3.3 Abgleich mit den Thesen vor der in situ Messung

In diesem Unterkapitel werden die beiden Thesen zur Entwicklung der Loétnaht, die nach
der ex situ Lotung aufgestellt wurden (Kap. 6.1.2), mit den Ergebnissen der in situ Lotung
verglichen. Beziiglich der Phasenzusammensetzung muss zunéchst darauf hingewiesen werden,
dass die Ordnung der 3-Phase ex situ tiberhaupt nicht nachvollziehbar ist. Daher musste
spekuliert werden, ob 3 geordnet oder ungeordnet vorliegt und ob die Phase wahrend des
Prozesses ordnet. Durch die chemischen Unterschiede und die starke Diffusion verdndern sich
die Gleichgewichtszustdnde permanent. Dies ist im Vergleich mit einem Phasendiagramm,
welches den Gleichgewichtszustand zeigt, nicht eindeutig nachzuvollziehen. Zusatzlich gibt es
in diesem Ni-haltigen System das Problem, dass kein vollstdndiges Phasendiagramm bei der

Lottemperatur existiert.

Zu Beginn stimmen beide Thesen darin iiberein, dass zunachst in der gesamten Naht nur
Schmelze vorliegt. Dies kann so durch die in situ Messung nicht bestatigt werden, da es immer
eine Aufspaltung in Ubergangszone und Zentralbereich gibt. Dabei besteht die Ubergangszone

nur zu einem kleinen Anteil aus Schmelze.

Die Ubergangszone besteht von Anfang an aus L+y+p+oy. Bereits nach 5min ordnet sich
die [3-Phase und nach weiteren 5min ist die gesamte Zone I wieder komplett auskristallisiert.
Somit entsprechen auch die weiteren Schritte der beiden Thesen hier nicht der Realitédt. In
der ersten These spaltet sich zunéchst der Zentralbereich weiter auf und daraus entsteht erst

dann die spétere Ubergangszone. Dahingegen spaltet sich nach der zweiten These zumindest
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die Ubergangszone als erstes von dem restlichen Bereich der Naht ab. Dies ist niher an der
Realitét als die erste These, wird aber trotzdem deutlich zu spat angenommen. Zudem stimmt
auch der weitere Verlauf nach der zweiten These iiber das [3-Einphasenfeld nicht, da immer
die beiden Phasen aus dem Grundmaterial vorliegen. Auflerdem wird in These 2 die Existenz
der t3-Phase vor der as-Phase vorhergesagt, was auch nicht richtig ist. Immerhin wird im
Gegensatz zur ersten These erkannt, dass T3 wahrend des Diffusionsprozesses hinzukommt.

Des Weiteren entsteht y fialschlicherweise nach beiden Thesen erst wihrend des Abkiihlens.

Die Zusammensetzung der Mitte der Lotnaht wird in beiden Thesen zunéchst gleich vermutet
und soll (auch nach der Theorie des Prozesses) nur aus Schmelze bestehen. Dies wird durch
die in situ Messungen nur bedingt bestétigt, da von Anfang an jeweils ein geringer Anteil
der 3- und der a-Phase ermittelt werden kann. Im weiteren Verlauf wird angenommen, dass
sich die Phasenzusammensetzung zu L+ andert. Allerdings nimmt im Gegensatz dazu zu

Beginn besonders der Anteil der a-Phase zu.

Im Folgenden wird zunéachst die erste These, also die Erstarrung in zwei Schritten, analysiert.
Nach der These spaltet die Naht in zwei Zonen auf: L+p+as und (3. Daran hat sich nur
als richtig herausgestellt, dass sich die Naht in zwei Zonen aufspaltet. Allerdings kommt o
auf ganzer Breite der Lotnaht hinzu und das (3-Einphasenfeld wird nicht durchlaufen. Die
,-reiche Zone IIla erstarrt somit nicht, wie nach der These, im (-Einphasenfeld. Anstelle
dessen kristallisiert sie zu ,+oo+7T3 aus. Des Weiteren wird in Zone II die Entwicklung
L+B+os — L+os vorhergesagt, was nach der in situ Messung so nicht stimmt. Es bleibt
immer ein Anteil (3, erhalten, allerdings nimmt der (3,-Anteil deutlich ab, womit die These
zumindest grundlegend bestatigt werden kann. Die weitere Entwicklung der Zone II wird
insofern richtig verstanden, dass um die ax-Korner ein Anteil Ni-reicher Restschmelze vorliegt,

welcher erst spater auskristallisiert.

Laut der zweiten These spaltet sich der Zentralbereich der Naht wéahrend des Lotprozesses
nicht auf, was ebenfalls nicht den in situ Ergebnissen entspricht. Aulerdem wird vermutet,
dass oy wahrend des Prozesses gar nicht vorliegt, wohingegen die Phase tatsachlich lediglich
in den ersten 50 min im Zentralbereich fehlt. Weiterhin wird vermutet, dass die Aufspaltung
in die beiden Zonen aufgrund der Diffusionsfront des Nb entsteht und erst beim Abkiihlen
auftritt. Das entspricht nicht der Realitat, da in situ anhand der Ordnung der [3-Phase zu
erkennen ist, dass das Nb frither und mit einem deutlichen Anteil homogen iiber die Naht

verteilt vorliegt.

Anhand dieser Diskussion lasst sich feststellen, dass die Entwicklung der Mikrostruktur
nicht mit dem berechneten Al-Ni-Ti-Phasendiagramm tibereinstimmen kann, da nicht mal

anndhernd ein bindres Phasenfeld 3+t3 beobachtet wird. Zudem wére die Entstehung von
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oo nach der t3-Phase zu erwarten, was die in situ Messung nicht bestatigt. Allerdings wird
in beiden Thesen die Umwandlung wiahrend des Abkiihlens von 3/, in w,+ay+13 richtig
erkannt. Zusammenfassend ist zu sagen, dass in den Thesen nach der ex situ Messung zu
wenig Phasen parallel vermutet werden, da unter anderem Nb als viertes Element nur schwer
beriicksichtigt werden kann. Im Allgemeinen wird die Entstehung der Zone I in der These 2
besser dargestellt, obwohl dies erst spater vermutet wird. Allerdings wird die Aufspaltung des
Zentralbereichs bei der Lottemperatur in zwei unterschiedliche Zonen lediglich in der These 1
erkannt, dies jedoch mit falschen Phasenzusammensetzungen. Daraus ergibt sich, dass beide

Thesen nicht der Realitat entsprechen.

Anhand der Ergebnisse aus den in situ Messungen wird deutlich, dass in der Schmelze ein
schnellerer chemischer Ausgleich als in den auskristallisierten Kornern stattfindet und somit
nicht mehr die gleiche chemische Zusammensetzung im gesamten Zentralbereich der Naht
vorliegt. Dadurch kristallisieren zu unterschiedlichen Zeiten verschiedene Phasen aus der
Schmelze aus. Dies wird nach den ez situ Messungen z. T. vermutet, aber es wird nicht erkannt,
wie ausgepriagt die Unterschiede sind. Anhand der Daten der in situ Messung lassen sich
speziell {iber die Entwicklung des Vol./At. der einzelnen Phasen Riickschliisse zur Anderung
der chemischen Zusammensetzung ziehen. Mit diesem Wissen lassen sich die Abweichungen

vom Gleichgewichtsphasendiagramm noch besser verstehen.

Abschlielend ist festzustellen, dass sich die terndren Phasenfelder L+4f+as und f+os+T3
gegenseitig in einem terndren Phasendiagramm ausschliefen. Diese beiden Dreiphasenfelder
werden allerdings in Zone III nach der in situ Messung nacheinander durchlaufen, selbst
wenn geringe Anteile anderer Phasen und die Ordnung der 3-Phase vernachlassigt werden.
Dies ist in den Pos. 7 und 8 fiir L+f+os und in den Pos. 10, 11 und 12 fir f+oo+713 der
Fall. Damit folgt, dass die Phasenzusammensetzung der Ni-haltigen Naht tiber die Zeit nicht
komplett anhand eines terndren Phasendiagrammes verstanden werden kann. Somit ist es fiir
ein tieferes Verstandnis und daraus folgende Optimierung des Prozesses besonders bei diesem
komplizierten System mit zudem schlechter Kenntnis der Phasendiagramme notwendig, den

Lotprozess mit HEXRD in situ zu untersuchen.

6.4 Vorschlage zur Optimierung des Prozesses mit Ni als
SSE

Generell ist deutlich geworden, dass der Prozess sehr sensibel auf Temperaturunterschiede
des Grundmaterials reagiert. Daher ist in weiteren Versuchen darauf zu achten, dass eine

moglichst einheitliche Temperatur in der gesamten Probe vorliegt.
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Fiir das System Ni und Ti gilt, dass es durch die Bildung eines Eutektikums einen erstrebens-
wert niedrigen Schmelzpunkt aufweist. Allerdings ist die Loslichkeit von Ni in den TiAl-Phasen
schlecht, was zu der Bildung einer ternéren Phase fiithrt. Mit einem besseren Verstédndnis des
Prozesses nach der in situ Analyse sollte die Lottemperatur gedndert werden. Zum einen
konnte mit einer niedrigeren Temperatur erreicht werden, dass die Schmelze schneller auskris-
tallisiert. Dadurch wiirde vermutlich unterbunden werden, dass nacheinander unterschiedliche
Phasen auskristallisieren und somit weniger Zonen entstehen. Dies ware zudem positiv fiir
eine geringere Kornvergroberung im Grundmaterial, allerdings wiirde die Diffusion langsamer
stattfinden. Zum anderen ist eine hohere Lottemperatur ebenfalls interessant. Damit konnte
nach Berechnungen mit Thermo-Calc das «y-Phasenfeld und entsprechend die Unterteilung
in die zwei Zonen umgangen werden. Eine hohere Temperatur fithrt allerdings zu schnellerer

Kornvergroberung, aber auch zu schnellerer Diffusion.

Um die t3-Phase zu umgehen, sollte versucht werden, die Temperatur deutlich zu erhéhen,
bevor diese Phase entsteht. Dabei wiirde die Diffusion schneller ablaufen und eventuell
konnte so der Konzentrationsbereich, in dem die t3-Phase stabil ist, umgangen werden. Dabei
muss darauf geachtet werden, dass die Korner im Grundmaterial nicht zu sehr vergrobern.
Allerdings ist die T3-Phase auch bei einer Lotung bei 1250°C entstanden [17] und ist somit
eventuell nicht zu umgehen. Eine weitere Idee ist, die Temperatur herunter zu setzen, nachdem
die Schmelze auskristallisiert ist. Dabei sollte die Umwandlungstemperatur von 3, zu ao—+T3
unterschritten werden. In diesem Fall wiirden mehr Korngrenzen fiir schnellere Diffusion zur
Verfiigung stehen. Diese unterschiedlichen Zeitpunkte, um die Temperatur zu dndern und
somit die Mikrostruktur zu beeinflussen, konnen durch HEXRD in situ eindeutig ermittelt

werden.

Ein weiterer konsequenter Schritt besteht darin, der Lotlegierung Al hinzuzugeben, damit der
Konzentrationsunterschied zwischen dem Grundmaterial und dem Lotmaterial nicht so grofl
ist. Dies wurde in der Masterarbeit z. B. mit der Zusammensetzung Ti-20Ni-20Al bei einer
Lottemperatur von 1250 °C durchgefiihrt. Die Lotlegierung hat immer noch einen niedrigen
Schmelzpunkt von 966 °C und kénnte somit auch bei niedrigerer Temperatur geldtet werden.
Zusatzlich sollte Bor der Lotlegierung hinzugefiigt werden. Es bewirkt eine Kornfeinung und
liegt sowieso im Grundmaterial mit 0,2 At.-% vor. Dies gilt besonders fiir das Fe-haltige Lot,

ist aber auch fiir die Ni-haltige Mikrostruktur sinnvoll.
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7 Diskussion

7.1 Eignung der Messmethode

Nur mit HEXRD in situ kann die Phasenentwicklung direkt wahrend eines Prozesses beob-
achtet werden. Dabei ist es moglich, sowohl die verschiedenen kristallinen Phasen als auch
die Schmelze gleichzeitig zeit- und ortsaufgelost zu beobachten. Somit konnen Informationen
iiber die zeitlichen Ablaufe des Prozesses erlangt und auflerdem die verschiedenen Zonen in
der Naht parallel beobachtet werden. Beides ist fiir ein tieferes Verstdndnis des Prozesses

unerlésslich, da dies fiir eine weitere Optimierung benotigt wird.

Gerade bei komplizierten Systemen oder Systemen mit kaum bekanntem Phasendiagramm ist
diese Messung notwendig, um zu verstehen, was wahrend des Prozesses passiert. So konnten
auch die mit der Calphad-Methode berechneten Phasendiagramme nicht zur Aufklarung
beitragen, da die verwendete Datenbank nicht auf solch untypische Legierungselemente opti-
miert ist. Diese Systeme sind experimentell zu wenig untersucht, was dazu fithrt, dass die
Datengrundlage zur Optimierung der thermodynamischen Datenbanken zu gering ist. Aufler-
dem werden bei der Calphad-Methode Gleichgewichtsinformationen berechnet. Allerdings
liegt das zu 16tende System wéhrend des Prozesses nicht immer im Gleichgewichtszustand
vor bzw. strebt diesem Zustand durch Inhomogenititen nicht ideal entgegen. Dies ist mit den
berechneten Daten somit ebenfalls nicht zu berticksichtigen. Mithilfe der in situ Messung
konnten Zwischenschritte verfolgt, der Lotprozess verstanden und Ideen zur Optimierung
des TLP-Prozesses entwickelt werden. Wie in Kap. 6 gezeigt wird, lasst sich die Entstehung
der komplizierten Mikrostruktur der Ni-haltigen Lotnaht ohne die Ergebnisse der in situ

Messung nicht komplett verstehen.

Allerdings sind die Messung und besonders die Auswertung der Daten aufwéndig. Es konnte
gezeigt werden, dass die Messmethode mit permanentem Drehen der Probe gut funktioniert,
um eine ausreichende Kornstatistik zu erreichen, ohne dass die einzelnen Teile der zu l6tenden
Probe herunterfallen. Dabei muss beachtet werden, dass die Drehachse moglichst exakt
senkrecht zur Lotnaht steht und nicht taumelt. AuBlerdem muss die Probe exakt auf der

Drehachse positioniert werden, damit sich der Abstand zum Detektor wiahrend der Drehung
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nicht dndert. Nach der aufwandigen Einrichtung lauft die Messung selber fast automatisch.
Vor allem ist im Weiteren die Auswertung der Daten mit viel Aufwand verbunden. Das hier
vorgestellte Verfahren zur Bestimmung des Schmelzanteils funktioniert gut und muss nur
fiir diese Information nicht notwendigerweise mit einer zusatzlichen Rietveld-Verfeinerung
kombiniert werden. Trotz der Vorteile der Rietveld-Methode ist zu beachten, dass diese
einiger Einarbeitungszeit bedarf. Besonders die Verfeinerungsstrategie muss genau geprift
werden, da die Verfeinerung durch den diffusen Untergrund, verursacht durch die vorliegende
Schmelze und den zuséatzlichen thermischen Einfluss bei der Lottemperatur, nicht stabil ist.
Gerade bei so vielen Phasen und Anderungen miissen die Ergebnisse der automatischen
Verfeinerung immer wieder iiberpriift werden, und im Zweifelsfall muss eingegriffen werden.
Besonders beim Hinzukommen oder Verschwinden von Phasen ist ein manuelles Eingreifen
in der Regel notwendig. Allerdings stehen nach erfolgreicher Rietveld-Verfeinerung viele
Daten der einzelnen Phasen zur Verfiigung, die ohne diese Analyse nicht bekannt wéren.
Es konnte gezeigt werden, dass sich mithilfe des Vol./At. Riickschliisse auf die Anderungen
der chemischen Zusammensetzung jeder einzelnen Phase ziehen lassen. In dem Ni-System
ist diese Information unerlasslich, um Hinweise auf die Entwicklung der Mikrostruktur zu

bekommen.

Die aufwandige Auswertung mittels Rietveld-Verfeinerung ist eventuell nicht immer notig.
Allein die Abbildungen der HEXRD-Messdaten geben Aufschluss tiber die Phasenzusam-
mensetzung und die Entwicklung der einzelnen Phasen. In diesem Fall fehlen allerdings die
Informationen zu den Anteilen der Phasen und z.B. dem Vol./At., also der Chemie. Es
muss vor der Untersuchung abgewogen werden, ob der beschriebene Aufwand notwendig
ist. Allerdings liefert die in situ HEXRD-Messung eine einzigartige Vielfalt an Daten, die
notig ist, um solche komplexen Abldufe, wie die Entstehung der Ni-haltigen TLP-Létnaht, zu
verstehen. Ebenso ist die Abschatzung des Schmelzanteils im Verlauf des Prozesses nur mit

dieser Methode moglich.

7.2 Vergleich Ni- und Fe-haltiges Lot

Das Verstandnis der Entstehung der Fe-haltigen Lotnaht ist nach der Auswertung der
Ni-haltigen Létung in situ besonders im Hinblick auf die Ubergangszone neben dem Grund-
material (Zone I) teilweise anzupassen. In dem urspriinglichen Verstédndnis gehérte diese Zone
zunachst zu dem komplett geschmolzenen Bereich der Lotnaht. Nach dem Vergleich mit der
Ni-haltigen Lotnaht besteht diese Zone I allerdings vermutlich nur zu einem geringen Anteil

aus Schmelze und einem hohen Anteil aus den Phasen des Grundmaterials y und «, und
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7.2 Vergleich Ni- und Fe-haltiges Lot

etwas zusétzlicher 3-Phase. Im Weiteren ist diese Zone vermutlich schneller auskristallisiert
als in der Ni-haltigen Lotnaht (schneller als 10 min), da der Schmelzpunkt des Fe-Ti-Systems
hoher liegt. Die Fe-haltige Naht ist daher auch deutlich schneller komplett erstarrt als die
Ni-haltige Lotnaht. Die aus der Schmelze entstehenden [3-Korner wachsen somit vermutlich

nicht auf der Grenzfliche zum Grundmaterial, sondern neben der Zone I.

Die Diffusionskoeffizienten von Fe und Ni in y-TiAl unterscheiden sich etwas. Der dreimal
groflere Diffusionskoeffizient von Ni fithrt dazu, dass die Naht nach 24 h etwas breiter ist. Dabei
ist die Loslichkeit von beiden schmelzpunktsenkenden Elementen (SSE) in der y- und der
as-Phase dhnlich schlecht. Die grofien Unterschiede in der Mikrostruktur lassen sich mit den
Phasendiagrammen erkléren. Es liegen zwei sehr unterschiedlich aussehende Phasendiagramme
zugrunde, was dazu fiihrt, dass die Lotndhte unterschiedlich auskristallisieren und sich auch

im weiteren Verlauf unterschiedlich verhalten.

Wie in Kap. 5.2 diskutiert wird, weist das terndre Al-Fe-Ti-Phasendiagramm bei der Lot-
temperatur ein grofies B-Einphasenfeld auf. Daher sind im relevanten Bereich keine ternaren
Al-Fe-Ti-Phasen stabil. Diese hohe Loslichkeit des Fe in der 3-Phase sorgt fiir eine homogenere
Mikrostruktur als im Fall des Ni-haltigen Lotes. Allerdings entstehen somit nur 3-Korner,
die tber die gesamte Lotdauer ungehindert wachsen konnen. Dies ist fiir die mechanischen
Eigenschaften nicht vorteilhaft. Zudem liegen wenig Korngrenzen vor, an denen schnellere
Diffusion zur Homogenisierung stattfinden koénnte. Dahingegen ist im terndren Al-Ni-Ti-
System kein Phasenfeld besonders ausgepriagt und zudem ist die ternédre t3-Phase stabil.
Dadurch liegen mehrere, kleine Zwei- oder Dreiphasenfelder im chemisch relevanten Bereich
vor. Wie mithilfe der in situ Messung beobachtet werden konnte, entstehen somit wahrend
des Prozesses mehrere Zonen mit unterschiedlicher Phasenzusammensetzung. Die klaren
Grenzflachen, die dadurch zwischen den einzelnen Zonen entstehen, sind jedoch mechanisch
nicht erwiinscht. Ebenso fithren die geringe Loslichkeit von Ni in den TiAl-Phasen und die
somit stabile Ni-reiche t3-Phase in der Naht dazu, dass lokal deutliche Unterschiede in der
chemischen Zusammensetzung entstehen. Auflerdem ist die t3-Phase durch die Konstituti-
on vermutlich sproder als das Grundmaterial. Allerdings liegen in der Ni-haltigen Lotnaht
durch die T3-Phase zumindest verschiedene Phasen vor, wodurch die einzelnen Korner im
Wachstum eingeschréankt sind. Diese kleineren Korner sind fiir bessere mechanische Eigen-
schaften erwiinscht. Aulerdem kann durch die hohere Anzahl der Korngrenzen mehr Diffusion
stattfinden.

Die Aussagen zu den mechanischen Eigenschaften werden auch durch Ergebnisse von Zug-
versuchen bei Raumtemperatur bestatigt. Dabei zeigt die Ni-haltige Lotnaht eine etwa
1,5-mal hohere Festigkeit als die Fe-haltige. Allerdings erreichen beide die Streckgrenze des
Grundmaterials nicht und brechen sprode.
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7.3 Kurze Betrachtung der Diffusion

Bevor der TLP-Lotprozess abschlieBend als Ganzes diskutiert wird, soll hier kurz die Diffusion
betrachtet werden. Diffusion, also der Platzwechsel einzelner Atome, in Metallen erfordert
Leerstellen oder Zwischengitterplatze in der Kristallstruktur [71]. Dahingegen findet Diffusion
in einer Schmelze durch das Fehlen der Fernordnung deutlich schneller statt. Daher wird davon
ausgegangen, dass die chemische Zusammensetzung der Schmelze anndhernd homogen tiber
die Nahtbreite vorliegt [71, 126]. Da die Diffusion in den Kristalliten, die aus der Schmelze
wachsen, deutlich langsamer stattfindet, unterscheidet sich die chemische Zusammensetzung im
Vergleich zur Schmelze und zu frither bzw. spater entstehenden Koérnern deutlich. Beim TLP-
Loéten ist die Homogenisierung nicht abgeschlossen, wenn die Naht komplett auskristallisiert,
und so muss der chemische Ausgleich iiber Diffusion im Festkorper fortgesetzt werden [10].
Generell findet Diffusion in y-TiAl-Legierungen nur langsam statt [3]. Dies ist mit der
geordneten Struktur zu erkléren, zusatzlich liegt Nb vor, welches als langsam diffundierendes
Element in y-TiAl-Legierungen gilt [39]. Daher sind Grenzflachen, die den idealen Kristallauf-
bau unterbrechen und an denen Leerstellen vermehrt vorliegen, fiir die Diffusion entscheidend.
Somit ist eine Mikrostruktur mit kleineren Kérnern fiir eine schnellere Homogenisierung der
chemischen Zusammensetzung vorzuziehen. So betragt z. B. die Aktivierungsenergie fiir die
Selbstdiffusion von Ti an den Grenzflichen der y-Phase ungefahr die Hélfte im Vergleich
zu der im Korn [127]. Zusétzlich bekommt die Diffusion an den Korngrenzen mehr Gewicht
im Vergleich zu der Diffusion im Korn, je niedriger die Temperatur ist [126]. Der Vorteil
beim TLP-Loten ist gerade, dass die Temperatur nicht bis an die Schmelztemperatur des
Grundmaterials heranreicht, weshalb die Betrachtung der Korngrenzen umso entscheidender

ist.

7.4 Der TLP-Reparaturprozess bei y-TiAl-Legierungen

Mit dem TLP-Loéten konnte erfolgreich mit beiden Lotlegierungen eine geschlossene, stabile
Verbindung von zwei Blocken aus der y-TiAl-Legierung TNB-V5 hergestellt werden [17, 19].
Allerdings unterscheidet sich die Mikrostruktur in der Naht noch deutlich von der des
Grundmaterials. So zeigen die Ergebnisse, dass 24 h zur Homogenisierung der untersuchten
Lotnéhte nicht ausreichend sind. Dies zeigt sich auch daran, dass sich die Mikrostruktur nach
einer weiteren Woche Warmebehandlung deutlich verdndert hat [17, 19]. Durch die geringe
Loslichkeit der SSE in den Grundmaterialphasen entstehen aus der Schmelze z. T. Phasen,
die nur voriibergehend stabil sind. Durch die weitere Homogenisierung konnen sie sich zwar

wieder auflosen, aber es wird durch die Diffusion viel Zeit dafiir benotigt.

104



7.4 Der TLP-Reparaturprozess bei ~-TiAl-Legierungen

Generell ist deutlich geworden, dass der Prozess sehr sensitiv auf Temperaturunterschiede
zwischen den beiden Grundmaterialblocken reagiert. Zudem ist das Ergebnis bei diesem
Aufbau unterschiedlich ausgefallen, abhingig von Vakuum oder Schutzgasatmosphére. Unter
Schutzgas sollte ein Durchgang ohne Uberdruck getestet werden. So sollte es wieder méglich
sein, dass die Menge der Schmelze durch das Herauslaufen reduziert wird, und es entsteht
vermutlich wieder die Mikrostruktur der ez situ Lotung. Speziell bei dem Ni-haltigen Lot
ist deutlich geworden, dass die Entwicklung der Mikrostruktur sehr kompliziert ist und eine
aufwindige Untersuchung notig ist, um die Phasenzusammensetzung in den verschiedenen

Zonen nachvollziehen zu konnen.

Durch den Vergleich der beiden SSE Ni und Fe werden zwei Systeme mit deutlich unterschied-
lichen Phasendiagrammen untersucht. Dabei wird deutlich, dass ein grofles Einphasenfeld
nach der Schmelze nicht erstrebenswert ist, da dadurch grofle Korner in der Naht entstehen.
Im Gegensatz dazu fithren mehrere kleinere Zwei- oder Dreiphasenfelder zu kleineren Kornern,
aber ebenso auch dazu, dass die Mikrostruktur und die chemische Zusammensetzung in der
Naht deutlich inhomogener sind. Daraus léasst sich schlieBen, dass ein grofles Zweiphasenfeld
im Phasendiagramm nach der Schmelze optimal ware. So wiirden zwei verschiedene Phasen
parallel mit kleineren Koérnern und entsprechend mehr Korngrenzen entstehen. Dabei wére
ein Zweiphasenfeld aus B+« ideal, da beide Phasen in y-TiAl-Legierungen vorliegen. Zudem

sind diese beiden Phasen ungeordnet, was die Diffusion begiinstigt.

Obwohl sich die Lotnaht nicht im Gleichgewichtszustand befindet, lassen sich Riickschliisse
aus den Phasendiagrammen auf die entstehende Mikrostruktur ziehen. So gibt die Grofie
des Feldes mit Schmelze Aufschluss dariiber, wie lange Schmelze vorliegt. Von besonde-
rem Interesse ist, welche Phasen neben der Schmelze liegen und demnach zuerst in der
Naht auskristallisieren. Kommen hier verschiedene Phasenfelder infrage und gibt es ein
grofles Zweiphasenfeld mit Schmelze, kann dies darauf hindeuten, dass mehrere Zonen mit
unterschiedlicher Phasenzusammensetzung entstehen und folglich zu einer inhomogenen
Mikrostruktur fiihren konnen. Wie bereits beschrieben, kann ebenfalls eine Vorhersage iiber
die Korngrofle getroffen werden. Bei all diesem muss allerdings das Phasendiagramm bekannt
sein. Gerade dies ist bei Hochtemperaturmaterialien mit einem zusétzlichen Element, das zu

einem schmelzpunktsenkenden Effekt fithrt, nicht unbedingt gegeben.

Mit diesem Wissen konnen weitere SSE vorgeschlagen werden. Allerdings konnte kein ideales
Phasendiagramm gefunden werden. Auch mit Einschrankungen ist die Auswahl der infrage
kommenden Elemente nur klein. So bietet sich Cobalt an, da es mit 1020°C im binaren
System mit Ti bei 23,2 At.-% Co einen niedrigeren Schmelzpunkt aufweist als das Fe-haltige
Lot [30]. Aus der Schmelze scheidet ebenso wie beim Fe-haltigen Lot 3/f, aus. Zusatzlich

dazu ist im System mit Al eine terndre Phase zu erwarten (Al,CoTi) [128-130], die zwar
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wieder zu Inhomogenitaten fithrt, aber im Gegensatz zum Fe-System das Wachstum der
B/B,-Korner begrenzen kann. Als weiteres Element wird Rhodium in Betracht gezogen. Leider
liegt der Schmelzpunkt im bindren Rh-Ti-System bei ca. 1300°C (bei einer Zusammensetzung
von Ti-25Rh) [30, 131]. AuBlerdem ist ein ternéres Phasendiagramm mit Al nicht detailliert
bekannt. Aber das bindre Phasendiagramm zeigt angrenzend an die Schmelze ein grofles
B-Phasenfeld. Bei 600°C weist  eine Loslichkeit von Rh von etwas mehr als 20 At.-% auf
und unter ca. 12 At.-% Rh ist ein Zweiphasenfeld von o und  zu sehen. Eine weitere Idee
ist, statt einer vollstandigen Schmelze ein Lot zu verwenden, das sich bei der Lottemperatur
im Zweiphasenfeld von Schmelze und einer kristallinen Phase befindet. In diesem Fall ist
der Vorteil der Schmelze, die in einen Spalt, der geschlossen werden soll, hineinlaufen kann,
weiterhin gegeben. Im Hinblick auf die Auswahl an SSE erscheint dies sinnvoll, da es nicht so
viele Elemente gibt, die mit Ti bei einer sinnvollen Zusammensetzung ein Eutektikum bilden.
Allerdings weisen dadurch infrage kommende Elemente (z.B. La oder Mg) [30] keine oder
nur eine ganz geringe Loslichkeit in Ti auf. Wie beim Ni-haltigen Lot bereits erwidhnt wird,
ist zusétzliches Bor in kleinen Anteilen als Kornfeiner zu testen. Dieses Element ist sowieso

in vielen y-TiAl-Legierungen mit geringen Anteilen enthalten.

Generelle Probleme bei dem TLP-Lotprozess fiir y-TiAl-Legierungen sind die geringe Los-
lichkeit und langsame Diffusion der SSE im Grundmaterial. Eine logische Konsequenz ist,
die Konzentrationsunterschiede zwischen Lot und Grundmaterial zu verringern, sodass ins-
gesamt weniger Diffusion stattfinden muss. Wie im Ni-Kapitel bereits beschrieben wird,
sind somit ternare Lote mit Al fir die Anwendung interessant. Eine andere Moglichkeit
ist, die Lottemperatur zu erhohen, um die Diffusion zu beschleunigen. Dabei vergrobert
allerdings die Mikrostruktur des Grundmaterials deutlich, was zu Verdnderungen der me-
chanischen FEigenschaften fiithrt. Folglich muss eventuell die Mikrostruktur des Bauteils neu
eingestellt werden. Ein Verkleinern der Korner ist in der verwendeten Legierung allerdings
nur durch thermomechanisches Umformen moglich (z. B. Strangpressen oder Schmieden), was
bei einem fertigen Bauteil nicht anwendbar ist. Im Gegensatz dazu wére die Kornfeinung
bei [3-erstarrenden y-TiAl-Legierungen durch eine gezielte Warmebehandlung moglich. Die
Temperatur dieser Warmebehandlung wurde als Lottemperatur fiir erste Versuche verwendet
und es konnte erfolgreich eine deutlich weniger veranderte Mikrostruktur in der Naht im

Vergleich zum Grundmaterial erreicht werden.
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Im Rahmen dieser Arbeit wird das TLP-Lotverfahren (engl.: Transient Liquid Phase bonding)
an y-TiAl-Legierungen in situ mittels hochenergetischer Rontgenbeugung (HEXRD) néher
untersucht. Dabei werden die zwei schmelzpunktsenkenden Elemente Fe und Ni verwendet,

wobei diesen beiden Systemen deutlich unterschiedliche Phasendiagramme zugrunde liegen.

Zunéchst ist bei den Messungen deutlich geworden, wie sensibel sich der Prozess verhélt. So
spielen z. B. kleine Temperaturunterschiede in beiden Grundmaterialteilen und die umgebende
Atmosphére eine Rolle. Daher unterscheidet sich bei der Ni-haltigen Lotnaht die Mikrostruktur
der in situ Messungen sowohl in der Breite als auch in der Anordnung der einzelnen Zonen von
der ex situ Mikrostruktur. Allerdings ist dies fiir das Verstandnis des Prozesses nicht hinderlich,
da die einzelnen entstandenen Zonen aus der ex situ Lotung in der in situ Mikrostruktur
ebenso zu identifizieren sind. Dafiir konnen sogar zuséatzliche Informationen durch die breitere

Naht der in situ Messung ermittelt werden.

Zunachst ist die Frage, welche Informationen mit HEXRD in situ ermittelt werden konnen. Die
Auswertung der Daten ist aufwéndig, liefert aber zeit- und ortsaufgelost Informationen tiber
den Prozess, die nicht anders zu erhalten sind. Dabei kénnen nicht nur die kristallinen Phasen,
deren Anteile und deren Gitterparameter beobachtet werden, sondern auch die Entwicklung
der Schmelze und deren Anteil. Weiterhin kénnen mithilfe des mittleren Volumen pro Atom
(Vol./At.), welches mit den ermittelten Gitterparametern berechnet wird, Hinweise auf die
Anderung der chemischen Zusammensetzung der Phasen gewonnen werden. Aufierdem ist eine
Aussage zu der Ordnung der 3,-Phase durch die Verfeinerung mit zwei idealen Strukturen
moglich. Dies lasst ebenso Riickschliisse auf die chemische Zusammensetzung und mogliche
Anderungen zu. Somit wird erfolgreich gezeigt, dass trotz des hohen Untergrundes durch
die Schmelze all diese Informationen nach der Auswertung der in situ HEXRD-Messungen
zur Verfiigung stehen. Wie sich im Weiteren erwiesen hat, sind diese Daten notwendig, um
besonders komplizierte Systeme oder Systeme, bei denen das Phasendiagramm wenig bekannt

ist, zu verstehen und zu optimieren.

Fiir die Fe-haltige Lotnaht erscheint die Mikrostrukturbildung zunachst ohne die in situ
HEXRD-Messung versténdlich. Es entstehen grofie 3 /f,-Korner in der Naht, die im Laufe der
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Lotdauer wachsen, da sie nicht durch weitere Phasen beeinflusst werden. Allerdings kénnte
anhand der Phasendiagramme zunéchst sowohl die geordnete FeTi- als auch die [3-Ti-Phase
vorliegen. Die beiden Kristallstrukturen unterschieden sich nur dadurch, dass die FeTi-Phase
geordnet vorliegt und einen anderen Gitterparameter aufweist. Fiir den eindeutigen Nachweis,
und um den Einfluss abschétzen zu kénnen, ist die in situ Messung der Fe-haltigen Lotung
notwendig. Aufgrund der aufwéndigen Auswertung dieser Daten wird das Augenmerk jedoch

auf die Entwicklung in der deutlich komplizierteren Ni-haltigen Lotnaht gelegt.
Bei der Ni-haltigen Lotnaht wird anhand der in situ Messung deutlich, dass sich die Naht um

mindestens das Dreifache innerhalb von knapp 20 h verbreitert. Aulerdem kann beobachtet
werden, dass die Ubergangszone neben dem Grundmaterial (Zone 1) bereits nach 10min
vollstandig auskristallisiert ist. Im Zentralbereich der Naht liegen neben der Schmelze bereits
von Anfang an kleine Anteile der &~ und 3-Phase vor. Im Weiteren entsteht nach 50 min
Lotdauer dort zusétzlich die «p-Phase. Anschliefend ist eine Aufspaltung des Zentralbereichs
in zwei Zonen zu sehen, welche iiber die weitere Lotdauer erhalten bleiben, wobei die erste
nach 2h 45 min auskristallisiert. Diese zwei Zonen entstehen dadurch, dass sich die chemische
Zusammensetzung der Schmelze durch die aus dem Grundmaterial nachdiffundierenden
Elemente schneller dndert als die der auskristallisierten Koérner. Im weiteren Verlauf ist nach
3h 30 min eine Ordnung der 3-Phase zeitgleich iiber den gesamten Zentralbereich der Naht
(ohne den Ubergangsbereich) zu beobachten. Daraus lisst sich schliefen, dass die 3-Phase iiber
die Naht chemisch homogen vorliegt und ebenso die Nb-Konzentration iiber den gesamten
Zentralbereich der Naht annahernd homogen ist. Weiterhin entsteht die ternéare t3-Phase nach
4h 45min auch annahernd zeitgleich iiber die gesamte Breite der Naht aus den restlichen
Anteilen der Schmelze, welche daher weiterhin iiber die Breite der Naht chemisch homogen
zu sein scheint. Nach 5h 30 min kristallisiert der Hauptteil des Zentralbereichs der Naht aus.
Durch die Asymmetrie der in situ Lotnaht (im Vergleich zu der ex situ Mikrostruktur) kann
eine Zone direkt beobachtet werden, die chemisch vermutlich den Korngrenzen in der ex situ
Mikrostruktur entspricht und in dieser Struktur sonst nicht hatte aufgelost werden kénnen.

Dieser Bereich kristallisiert als letztes nach 6 h aus.

Beziiglich der zweiten Fragestellung dieser Arbeit wird gezeigt, dass es mithilfe von HEXRD
in situ moglich ist, die Entstehung der komplexen Ni-haltigen Mikrostruktur nach 24 h Loten
nachzuvollziehen. Ohne diese Informationen kann der Weg der Kristallisation in den einzelnen

Zonen nicht eindeutig verstanden werden.

Die dritte Fragestellung bezieht sich auf die Vergleichbarkeit mit einem Phasendiagramm und
somit der moglichen Vorhersage des Prozesses. Das terndre Al-Ni-Ti-Phasendiagramm zeigt,
soweit es bekannt ist, neben der Schmelze mit abnehmender Konzentration des schmelzpunkt-

senkenden Elements (SSE) verschiedene Zwei- oder Dreiphasenfelder. Diese Phasenfelder
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werden zu unterschiedlichen Zeiten an unterschiedlichen Positionen der Naht durchlaufen.
Dadurch kristallisieren verschiedene Phasen aus, was zu kleineren Kornern fiihrt. Allerdings ist
diese Mikrostruktur dadurch deutlich inhomogener als die der Fe-haltigen Lotnaht. Letztere
zeigt eine Mikrostruktur mit groflen 3-Kornern. Genau dies ist nach dem ternéren Al-Fe-Ti-
Phasendiagramm auch zu erwarten, da neben der Schmelze ein grofies 3-Einphasenfeld ange-
zeigt ist. Dementsprechend ist eine grundlegende Vorhersage der entstehenden Mikrostruktur
anhand eines bekannten Phasendiagrammes fiir ein anderes schmelzpunktsenkendes Element
moglich. Im Idealfall ist ein grofles Zweiphasenfeld zu favorisieren. Allerdings ist der Lot-
prozess sehr dynamisch und recht komplex, weshalb die Phasenzusammensetzung nicht im
Detail nur anhand von Phasendiagrammen nachvollzogen werden kann. Daher ist eine in situ
Untersuchung mit HEXRD notwendig.

Diese Ergebnisse fiihren zu verschiedenen Ideen, wie der Lotprozess mit dem Ni-haltigen
Lot verbessert werden kann. So sollte z. B. eine hohere Lottemperatur getestet werden, um
das ap-Phasenfeld, und somit die Entstehung der gréfleren, massiven Koérner, zu umgehen
oder zumindest deren Einfluss zu verringern. Ebenso wird darauf eingegangen, dass es mit
dem Wissen der in situ HEXRD-Messung moglich ist, verschiedene Temperaturdnderun-
gen wahrend des Prozesses gezielt auszuwahlen und einzustellen. Eine Moglichkeit dabei
ist, nach der kompletten Erstarrung der Naht eine niedrigere Temperatur zu wéhlen, um
die Umwandlung von 3, zu as+T3 zu nutzen und somit mehr Korngrenzen fiir schnellere
Diffusion zur Verfiigung zu stellen. Aulerdem werden mégliche Anderungen der chemischen
Zusammensetzung des Lotes diskutiert. Eine Moglichkeit hierbei ist, die Lotlegierungen
mit den untersuchten SSE durch Hinzunahme von Al oder B zu verbessern. Aufgrund des
Verstéandnisses des Prozesses konnen ebenso alternative SSE, wie z. B. Cobalt, identifiziert

werden.

Der TLP-Létprozess wird mit den untersuchten bindren Loten nicht zur Anwendung gelangen.
Allerdings wird durch diese Arbeit das Verstandnis des Prozesses deutlich erweitert, was eine
Optimierung bis zur praktischen Umsetzung ermoglicht. Parallel zu dieser Arbeit wurden
bereits zwei Patente zum TLP-Loten eingereicht. Diese basieren zum einen auf komplexeren
Lotlegierungen und zum anderen auf einer hoheren Lottemperatur zur Beschleunigung des
Prozesses fiir eine andere y-TiAl-Legierung. In Zukunft werden die Datenbanken von y-TiAl-
Legierungen zur Berechnung von Phasendiagrammen verbessert. Damit ist zu erwarten, dass
mit dem Wissen dieser Arbeit eine Simulation des TLP-Lotprozesses moglich ist, was die

Prozessentwicklung vereinfacht.
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A Anhang

A.1 Die Kristallstrukturen

Tabelle A.1: Ubersicht tiber die Kristallstrukturen der in dieser Arbeit relevanten Phasen.

Phase Pearson- Raumgruppe Struktur- Wyckoff- Gitter- Quelle
Symbol bericht Position parameter
«-Ti hP2 P63/mmc, A3 2¢: Ti a=2952A [3,30]
#194 c=4,633A
op-TizAl hP8 P63/mmc, DOy 2d: Al a="5765A [3]
#194 6h: Ti c=4,625A
B-Ti(ALNb)  cI2 Im3m, A2 la: Ti, a=3307TA [3]
4229 Al, Nb
B,-TiAl(Nb) cP2 Pm3m, B2 la: Ti a=3216A [3]
#221 1b: Al, Nb
FeTi cP2 Pm3m, B2 la: Ti a=2988A [30, 31]
#221 1b: Fe
v-TiAl tP4 P4/mmm, Ll la: Al a=4016A [3]
#123 le: Al c=4,068 A
2e: Ti
T3-Al3NiTi,  hP12 P63/mmc, C14 2a: Ni a=4990A [33],
#194 4f: Ti c=28,040A  [110],
6h: Al [111]
TiB oP8 Pnma, B27 4c: B a=6,110A [3]
#62 4c: Ti b=3,050A
¢ = 4,560 A
Ti,Ni cF96 Fd3m, - 16d: Ti a=11,338 A [30]
#227 32¢: Ni
48f: Ti
w”-TiyAlsNb  hP6 P3m1, - la: Ti a=4580A [118],
#164 1b: Nb, Al ¢=5520A  [120]
2d;: Al
2dy: Ti
w,-TiyAlsNb  hP6 P63 /mmc, BS, 2a: Ti, a=4580A [118],
#194 AL Nb ¢=5520A  [120]
2c: Al
2d: Ti
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A.2 PID-Parameter fiir den Induktionsofen

Tabelle A.2: Die nacheinander angefahrenen Temperaturen wahrend der in situ Messzeit und

die verwendeten PID-Parameter zur Steuerung des Induktionsofens.

Phase Zieltemperatur P- I D- Stellgrofle StellgroBe
(Zeitraum) Parameter  (minimal) (maximal)

/ °C /% /s [/s | % / %
Aufheizen 1000 5 10 0,1 0 50

1050 5 10 0,1 0 50

1080 20 10 0,1 O 50

1100 20 10 0,1 O 50

1120 20 10 0,1 O 50

1140 20 10 0,1 O 50

1150 20 10 0,1 O 50
Halten 1150 200 90 0,2 30 43
Abkiithlen 800 20 20 0,8 O 43

700 5 20 06 0 43
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A.3 Abschatzung der chemischen Zusammensetzung der

3-Phase anhand des Ordnungsparameters

Tabelle A.3: Ausgewéhlte chemische Zusammensetzungen, die zu dem jeweiligen Ordnungs-
parameter der (3,-Phase fiihren.

Ordnungsparameter verfeinerte Anteile Ti Al Nb Anmerkung
B/Bo / At-%

0,0074 3: 90 Vol.-% 84,50 15,50 0,00  zu wenig Nb
B,: 10 Vol.-% 80,00 18,65 1,35 zu wenig Nb

76,65 21,00 2,35
75,00 22,15 2,85
70,00 25,65 4,35
65,00 29,10 5,90
60,00 32,60 7,40 zu viel Nb
55,00 36,10 8,90 zu viel Nb
54,50 36,40 9,10  zu viel Nb
50,00 39,50 10,50 zu viel Nb

0,0152 B: 80 Vol.-% 78,30 21,70 0,00  zu wenig Nb
Bo: 20 Vol.-% 75,00 23,90 1,10 zu wenig Nb
70,00 27,45 2,55
67,65 29,10 3,25
65,00 31,00 4,00
60,00 34,50 5,50
55,00 37,90 7,10 zu viel Nb
50,00 41,35 8,65  zu viel Nb

0,0194 B: 75 Vol.-% 75,80 24,20 0,00 zu wenig Nb
B.: 25 Vol.-% 75,00 24,80 0,20  zu wenig Nb
70,00 28,20 1,80
65,00 31,80 3,20
63,60 32,75 3,65
60,00 35,30 4,70
55,00 38,75 6,25 zu viel Nb
50,00 42,20 7,80  zu viel Nb
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A.4 Zusatzliche Ergebnisse der Ni-haltigen in situ Messung
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A.5 Daten der ausgewéhlten Positionen der Ni-haltigen in situ Messung

A.5 Daten der ausgewahlten Positionen der Ni-haltigen in

situ Messung

Tabelle A.4: Die Phasenzusammensetzungen an den ausgewéhlten Positionen in der Ni-
haltigen in situ Messung.

Anteil L Anteil y Anteil /B, Anteil &y Anteil &« Anteil T3

/ Vol.-%
Zentral- Pos. 1 98 - 1 - 1 -
bereich Pos. 2 88 - 3 1 8 -
Zone 11 Pos. 3 - - 56 40 4 -
Zone 11 Pos. 4 - - 50 46 4 -
Zone 11 Pos. 5 - - 44 50 4 2
Zone 11 Pos. 6 - - 37 55 3 5)
Zone III  Pos. 7 33 - 52 10 5) -
Zone III  Pos. 8 18 - 66 11 5 -
Zone III  Pos. 9 11 - 74 11 3 1
Zone IIla Pos. 10 - - 73 11 3 13
Zone IIIb Pos. 11 11 - 65 6 2 16
Zone IIIb Pos. 12 - - 54 6 2 38
Zone 1 Pos. 13 29 52 8 10 1 -
Zone 1 Pos. 14 19 33 39 8 1 -
Zone 1 Pos. 15 - 44 42 13 1 -
Zone 1 Pos. 16 - 47 32 20 1 -
Zone 1 Pos. 17 - 46 22 30 1 1
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