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Abstract: Additive manufacturing (AM) of Ni-base superalloy components can lead to a significant reduction of weight in aerospace applica-
tions. AM of IN718 by selective laser melting results in a very fine dendritic microstructure with a high dislocation density due to the fast solid-
ification process. The complex phase composition of this alloy, with three different types of precipitates and high residual stresses, necessitates
adjustment of the conventional heat treatment for AM parts. To find an optimized heat treatment, the microstructures and mechanical proper-
ties of differently solution heat-treated samples were investigated by transmission and scanning electron microscopy, including electron backs-
catter diffraction, and compression tests. After a solution heat treatment (SHT), the Nb-rich Laves phase dissolves and the dislocation density is
reduced, which eliminates the dendritic substructure. SHT at 930 or 954°C leads to the precipitation of the δ-phase, which reduces the volume
fraction of the strengthening γ′- and γ′′-phases formed during the subsequent two stage aging treatment. With a higher SHT temperature of
1000°C, where no δ-phase is precipitated, higher γ′ and γ′′ volume fractions are achieved, which results in the optimum strength of all of the
solution heat treated conditions.
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1. Introduction

Components with  reduced  weight  and  integrated   func-
tional features for aerospace applications can be produced by
additive  manufacturing  (AM).  Examples  include  the  cabin
bracket for the turbine of Airbus A350 XWB [1] or designs
of additively manufactured liquid propellant injectors for fu-
ture rocket engines by the Ariane Group [2]. Although such
components are already in use, the correlation between pro-
cessing, subsequent heat treatments and the resulting micro-
structures and mechanical properties of additively manufac-
tured alloys, such as the Ni-base superalloy IN718, is still not
well understood.

IN718 is often used for AM because it exhibits excellent
mechanical  properties,  has  good  weldability,  and  thus  has
minor  problems  with  thermally-induced  cracks  [3‒4].  The
fast solidification on the order of 10‒2 s combined with high
thermal gradients of around 107 K/m leads to residual stresses
[5‒6], which may result in unexpected deformation after sep-
aration of the part from the base plate [7]. High local residual
stresses  can  also  cause  hot  cracking,  primarily  at  the  grain

and melt pool boundaries due to the low crack susceptibility
of as-built IN718 [8‒9]. A reduction of residual stresses can
be achieved by preheating the base plates [10‒11]. However,
a fine dendritic microstructure is formed due to high thermal
gradients (G) and high solidification rates (R) [12]. Depend-
ing  on  the G/R  ratio,  the  dendrites  are  either  columnar  or
equiaxed/cellular  [12‒13].  The dendritic  structure  coincides
with a high dislocation density at the cell boundaries [14–17].
Thus, the as-built condition is strengthened by the high dislo-
cation density and the fine microstructure, which leads to the
dislocation  and  Hall-Petch  hardening  mechanism  [18–22].
However,  no  γ′′-  and  γ′-precipitates  are  formed  during  fast
solidification.  Thus,  the  as-built  condition  usually  exhibits
lower mechanical properties than the heat-treated condition.
In order to form these strengthening precipitates and optim-
ize  the  phase  fractions  of  all  precipitates,  an  adjustment  to
conventional heat treatments of additively manufactured ma-
terial is necessary. In IN718, the finely dispersed, disc shaped
γ′′-precipitates (Ni3Nb, D022) and γ′-precipitates (Ni3(Al,Ti),
L12) form during a two stage aging treatment and contribute
to the high strength of the alloy [14,23]. The aging treatment 

 
Corresponding author: Steffen Neumeier      E-mail: steffen.neumeier@fau.de
© The Author(s) 2020

International Journal of Minerals, Metallurgy and Materials
Volume 27, Number 5, May 2020, Page 640
https://doi.org/10.1007/s12613-020-1991-6

https://doi.org/10.1007/s12613-020-1991-6
https://doi.org/10.1007/s12613-020-1991-6
https://doi.org/10.1007/s12613-020-1991-6


is usually conducted as a two stage aging treatment at 620°C
for 8 h followed by 720°C for 8 h [15,20,24]. A prior solu-
tion heat treatment (SHT) between 930 and 1070°C can dis-
solve the detrimental Laves phase, homogenize the Nb-con-
tent  and  reduce  residual  stresses.  At  the  lower  half  of  this
temperature  range,  the  δ-phase  (Ni3Nb,  D0a)  precipitates,
which is necessary to avoid grain growth during the conven-
tional cast and wrought processing route. Since the δ-phase
has the same chemical composition as the γ′′-phase,  less γ′′
can  be  formed during  the  aging  heat  treatment,  which  then
might reduce the mechanical properties. In this work, the mi-
crostructures of  a  directly  aged  condition  and  three   differ-
ently SHT conditions were investigated and compared with
the as-built state. The correlation between the microstructure
and room temperature strength was investigated to determine
an  optimized  heat  treatment  for  additively  manufactured
IN718.

2. Experimental
2.1. Materials,  selective  laser  melting  process  and  heat
treatments

The  AM process  of  the  samples  was  carried  out  on  an
EOS  M 290  selective  laser  melting  (SLM)  machine  (EOS
GmbH, Munich, Germany) with a layer thickness of 40 µm
and  standard  process  parameters  of  the  company  EOS
GmbH. Gas atomized powder of the nickel-base superalloy
IN718 was used. The composition, according to the supplier
(EOS GmbH, Munich, Germany), is shown in Table 1. The
median  diameter  of  the  powder  particles  was  29.5  µm and
10% of the powder particles were smaller than 18.5 µm. The
platform was preheated to 80°C. A rod, whose axis was per-
pendicular  to  the  building  direction,  with  a  diameter  of  10

mm and a  support  structure in  the middle of  the base plate
was analyzed.

The  as-built  condition  and  four  heat-treated  states  were
examined. Three different SHTs with a maximum temperat-
ure of 930°C (named SHT930), 954°C (named SHT954), and
1000°C (named SHT1000) were held for  1  h.  The samples
were  then  water  quenched.  Afterwards,  all  solution  heat
treated samples as well as samples for direct aging were sub-
jected to an aging treatment at 720°C/8 h and 620°C/8 h to
form  the  strengthening  γ′-  and  γ′′-precipitates.  The  cooling
rate between the first and second stage of the age treatment
was 38°C/h for the SHT954 condition and 50°C/h for all of
the others. The heat treatments were performed in a box-type
furnace ME 8/13 (Helmut Rohde GmbH, Prutting, Germany)
in  an  air  atmosphere.  The  temperature–time  curves  of  all
conducted heat treatment procedures are shown in Fig. 1.
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Fig.  1.      Procedures  of  the  three  conditions  with  SHTs  and
aging  as  well  as  one  direct  aged  (DA)  condition  of  additively
manufactured IN718.
 

 
Table 1.    Composition of IN718 produced by selective laser melting wt%

Ni Cr Nb Mo Ti Al Si Co Mn Cu C Fe
50‒55 17.0‒21.0 4.75‒5.50 2.80‒3.30 0.65‒1.15 0.20‒0.80 ≤0.35 ≤1.00 ≤0.35 ≤0.30 ≤0.08 Bal.

 

2.2. Sample preparation and characterization

Thin  samples  were  cut  from the  rods  using  a  precision
cutting machine. Cross sections parallel and perpendicular to
the building direction (BD) of the different conditions were
examined  by  microstructural  analysis.  All  samples  were
ground to a grit size of 2500, mechanically polished using a 3
µm  diamond  suspension  and  electrochemically  polished  in
electrolyte  A2 (Struers  GmbH,  Willich,  Germany).  The  as-
built  state  was  etched  with  Kalling  2  reagent.  A  scanning
electron  microscope  (SEM,  Zeiss  Crossbeam  1540  ESB,
Germany)  was  used  for  the  examination.  The  micrographs
were  recorded  using  the  back  scattered  electron  contrast
mode (BSE) with a working distance of around 7–8 mm at a
voltage of 20 kV. The δ-fractions of the solution heat treated

conditions were  determined  using  the  trainable  Weka   seg-
mentation  plugin  of  Image  J  1.51  (National  Institutes  of
Health, USA). This open-source plugin generates higher ac-
curacy of  the automated detection of  bright  phases because
an  exact  gray  scale  value  does  not  have  to  be  determined
manually. Instead, the plugin compares the different bright-
ness level between precipitations and the surrounding matrix.

In addition to the phase fraction analysis, the grain orient-
ation and morphology of the as-built,  direct-aged, SHT954,
and SHT1000  conditions  parallel  to  the  BD were   investig-
ated  using  electron  backscatter  diffraction  (EBSD).  The
measurements  were  performed  on  a  Zeiss  Crossbeam  540
SEM.  Furthermore,  high  resolution  EBSD-mappings  of  the
as-built and SHT1000 condition were conducted with a width
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of 5 µm. Therefore, the binning of the detector was set to 4 ×
4 to reduce drift issues and the step size was set to 0.025 µm.
The data was analyzed using misorientation mappings, where
the pixels were colored according to their orientation differ-
ences to  their  neighbor.  For  transmission  electron   micro-
scopy (TEM) investigations, a foil of the SHT954 condition
with  a  thickness  of  150 µm was  twinjet  polished using  A2
electrolyte  at  −30°C.  The  sample  was  investigated  using  a
TEM (Philips CM200).

2.3. Compression tests

Cylindrical samples with a diameter of 4 mm and a length
of 6 mm were cut out of the differently heat-treated rods by
electric  discharge  machining.  The  cylinders  were  ground
plane-parallel  to  a  grit  size  of  4000.  The  compression  tests
were  performed on an Instron 4505 testing machine with  a
strain rate of 10−4 s−1 up to a deformation of 13%. The yield
strength was determined at a plastic strain of 0.02.

3. Results
3.1. Microstructures,  phase  composition  and  dislocation
density of the different heat treated conditions

The  microstructures  of  the  SLM  material  in  different
conditions are shown in Fig. 2. The original melt pool bound-
aries and fine dendritic structure are observed in the etched
sample of the as-built state (Fig. 2(a)). The columnar dend-
rites are often tilted in reference to the BD. These dendrites
can  be  cut  either  parallel  or  perpendicular  to  their  axis  and
form elongated or cellular structures in the 2D images paral-
lel to the BD (Fig. 2(b)). However, some of the cells with an
average diameter of around 0.71 µm are equiaxed dendrites.
The cell boundaries appear bright in the BSE contrast due to
Nb  enrichment  and  the  formation  of  Nb-rich  Laves  phases
[25].

The formation of strengthening γ′- and γ′′-precipitates by
a two stage aging treatment at 720 and 620°C is necessary to
obtain a maximum strength of IN718 alloy. The microstruc-
ture of the direct aged (DA) condition is compared to the as-
built condition in Fig. 2. The SEM micrographs show no sig-
nificant changes between the as-built and DA condition. The
fine columnar  and  equiaxed  dendritic  structures  are   pre-
served at the relatively low aging temperatures. The signific-
ant differences  of  the  γ′-  and  γ′′-precipitates  cannot  be   ob-
served  in  the  SEM  images  due  to  their  small  size.  Figs.
2(d)‒2(f)  show  the  microstructures  of  the  solution  heat
treated  and  aged  conditions.  The  SHT  between  930  and
1000°C dissolved the brittle Laves phases. The Nb-rich sub-
structures vanished and thus, the Nb content was homogen-
ized. This can be especially observed in the SHT1000 condi-
tion. In addition, depending on the SHT temperature, a bright
δ-phase  was  precipitated.  In  the  case  of  the  SHT930  and
SHT954  conditions,  thicker  δ-plates  formed  at  the  grain

boundaries  and  finer  cross-hatched  δ-plates  formed  in  the
grain  interior.  However,  the  fraction  of  the  δ-phase  in  the
SHT930 condition of 13.9vol% is clearly greater than that in
the SHT954 condition of 5.4vol%. The high fraction of thin
δ-plates within the grain interior could also have a precipita-
tion strengthening effect, however, their formation also led to
a lower fraction of the more potent precipitation strengthen-
ing γ′′ phase, as will be discussed later. The SHT1000 condi-
tion  contains  only  a  very  small  amount  of  the  δ-phase  that
precipitated  at  grain  boundaries  because  the  heat  treatment
temperature  of  1000°C  is  near  the  δ-solvus  temperature  of
1010°C [26]. Thus, the amount of the δ-phase is approxim-
ately 0.7vol%. Fig.  3 shows the EBSD mappings along the
BD of the as-built condition compared to the DA, the δ-rich
SHT954 and  δ-poor  SHT1000  conditions.  There  is  no   dis-
cernible difference among the different heat treatments. The
grains have a crescent-shaped and elongated morphology due
to the rounded melt  pool  geometry caused by the Gaussian
distributed power of the laser spot during the manufacturing
process. An orientation map is shown in Fig. 3(e) for the as-
built condition, which is similar to the other conditions. The
SLM  material  exhibits  a  light  texture.  Approximately  1.5
times  more  grains  are  oriented  at  a  tilt  angle  of  5°–10°  to
<001>, compared to a total random distribution. The median
grain diameter of the SLM material is around 14 µm. Since
the temperature of all conducted heat treatments was below
the recrystallization temperature, neither grain coarsening nor
texture change occurred.

EBSD measurements were performed on the as-built and
SHT1000 heat treated condition for gain qualitative data re-
garding the  dislocation  density.  The  misorientation   map-
pings of both conditions and SEM images of the correspond-
ing areas are shown in Fig. 4. In the as-built condition, small
misorientation  angles  of  up  to  2°  are  observed  at  all  cell
boundaries as  well  as  slight  misorientations  randomly   dis-
tributed over the entire examined region. This indicates that
the cell boundaries and their interiors contain a high disloca-
tion density. The heat treated condition shows the formation
of sharper cell boundaries and larger regions with the same
orientation.  The  nearly  homogeneous  blue  color  indicates
that a lower dislocation density remains in the interior. This
corresponds  with  the  BSE  image,  where  the  boundaries  of
coarsened cell structures are very distinct (see Fig. 3(d)).

TEM investigations revealed the formation of γ′- and γ′′-
precipitates  during the aging treatment. Fig.  5(a) shows the
diffraction pattern of  the SHT954 condition,  oriented along
the [001]γ zone axis. The bright fundamental reflections be-
long to the γ-matrix and the fine superlattice reflections be-
long to  the  γ′-  and γ′′-precipitates.  By selecting the  marked
spot,  which  is  an  overlap  of  the  (001)  reflection  of  γ′  and
(002) reflection of disc-shaped γ′′, the precipitates can be ob-
served  in  the  dark  field  image,  as  shown  in Fig.  5(b).  The
disc-shaped γ′′-precipitates have a length of around 5–20 nm.

642 Int. J. Miner. Metall. Mater., Vol. 27, No. 5, May 2020



Many γ′′-precipitates  appear  next  to each other,  which sug-
gests  the  presence  of  a  sandwich  like  γ′′/γ′/γ′′  compound
structure [23,27‒28]. In the present  study,  no preferred ori-
entation  of  γ′′  can  be  observed,  which  is  in  contrast  to  the
study by Zhang et al. on cold rolled IN718 [29].

3.2. Compression  strength  of  the  different  heat  treated
conditions

The compression strength of the five different conditions
was examined (see Figs. 6(a) and 6(b)). The as-built condi-
tion has a compressive yield strength RP0.2 of (895 ± 14) MPa
(RP0.2  is  the  0.2%  offset  yield  strength,  i.e.  the  amount  of
stress that will result in a plastic strain of 0.2%). The highest
strength is obtained for the DA condition (RP0.2 = (1377 ± 4)

MPa). In contrast to the as-built condition, γ′- and γ′′-precip-
itates were  formed  during  the  aging  treatment,  which   con-
tribute to the high strength. SHT conditions cannot reach the
strength of the DA condition. The SHT1000 reaches a yield
strength of (1326 ± 2) MPa since the highest γ′′ volume frac-
tion  is  present  due  to  the  dissolution  of  the  Nb-rich  Laves
phases and the homogenization of Nb-rich interdendritic re-
gions. Because of the higher δ-fraction and the same chemic-
al composition of the δ- and γ′′-phase (Ni3Nb), the SHT930
and SHT954 conditions exhibit only moderate strength. The
higher SHT temperature of the SHT954 condition leads to a
slightly higher compression yield strength of (1224 ± 5) MPa
compared to  the  (1209 ± 2)  MPa of  the  SHT930 condition
because less δ-phase was formed leading to higher γ′′ volume
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Fig.  2.      Microstructures  of  the  as-built  condition  and the  four  different  heat-treated  conditions:  (a)  etched  as-built  condition;  (b)
electro-polished as-built and (c) DA condition showing Nb rich dendritic cell boundaries and the formation of the Laves phase; (d)
SHT930 condition without cells and a high amount of δ-precipitates at the grain boundaries (δGB) and in the grain interior (δGI); (e)
SHT954 condition with a moderate amount of δ-phase; (f) SHT1000 condition with nearly no δ-phase.
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fractions.

4. Discussion

The layer- and track-wise manufacturing process with its
high temperature  gradients  and  solidification  rates   determ-
ines the microstructure of a material. Depending on the tem-
perature gradient G and growth rate R during the SLM pro-
cess,  the  melt  solidified  in  either  a  columnar  dendritic  or
equiaxed  dendritic  structure  [13,30].  Based  on  the  two-di-
mensional  SEM figures (Figs.  2(a) and 2(b)) it  is  question-
able whether the cellular structures are equiaxed dendrites or
rather cut along their axis columnar dendrites. The assump-
tion of  cut  columnar dendrites  is  supported by the fact  that
dendrites  grow often with a  tilt  angle  up to  25° against  the
building  direction,  which  is  observed  in  Fig.  2(a).  Micro-
graphs, which cut these dendrites, will show a cellular struc-

ture. However,  based  on  previous  studies,  equiaxed   dend-
rites  can  be  formed  especially  in  the  upper  region  of  melt
pools  [31].  Solidified  microstructures,  which  are  similar  to
the observed microstructures in this study, were predicted by
simulation [5,32] and have been experimentally investigated
in  various  publications  [22,33‒34].  Besides  the  segregation
of heavier elements and the formation of Laves phases, an in-
creased dislocation density was observed at the dendritic cell
boundaries.  Local  misorientation  mappings  of  the  as-built
condition indicated high dislocation densities at the boundar-
ies of the cells as well as lower densities in their interior (Fig.
4(a)). These results are in good accordance to the investiga-
tions  of  Pröbstle et  al.  [14],  which  proved  high  dislocation
densities by TEM analysis. Due to the strengthening effect of
the dislocations and small angle boundaries, the as-built con-
dition  already  exhibits  a  high  yield  strength  of  (895  ±  14)
MPa. The microstructure of the as-built condition as well as
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the microstructural evolution with different heat treatments is
shown in the upper part of Fig. 7.

The full  potential  of  IN718  with  its  complex  precipita-
tion behavior can only be reached by heat treatments that are
also necessary to reduce residual stresses to avoid the forma-
tion of cracks, especially for larger components. Three differ-
ent heat treatments were examined in this work and its influ-
ence  on  the  microstructure  is  shown  schematically  in  the
lower  part  of Fig.  7.  As  shown  in  the  SEM investigations,
direct aging preserves the fine dendritic substructure, the high
dislocation density and the Laves phase of the as-built condi-
tion, while additional strengthening γ′- and γ′′-precipitates are
formed.  Thus,  the  highest  yield  strength  (1377  MPa),  as
shown in Fig. 6, is obtained in the DA condition due to the
strengthening  effect  of  the  precipitates,  substructures,  and
dislocations.  However,  the  high  dislocation  density,  which
coincides with the remaining cell structure, may also indicate
that the temperature of the aging treatment is insufficient to
reduce residual  stresses.  This  might  be  important  for  larger
and  more  complex  parts  exceeding  the  sample  dimensions,
where low residual stresses are needed to avoid deformation
and cracking [35–37]. In contrast, prior SHTs relieve resid-
ual  stresses  due  to  higher  temperatures  [38‒39]. Fine   sub-

structures with its Nb-rich boundaries partly vanished and the
dislocation density decreased, as shown in the local misori-
entation mappings of Fig. 4(c). Thus, small angle boundaries
and dislocation hardening effects are reduced. An important
effect of the SHTs, carried out between 930 and 1000°C, is
the homogenization of the Nb content, which is necessary for
the formation of γ′′-precipitates (Ni3Nb, D022). Additionally,
depending on the temperature of the SHT, different fractions
of the δ-phase are precipitated. At temperatures around 930
to 954°C, a high amount of the δ-plates is formed. Blocky-
shaped δ precipitates are primarily present at grain boundar-
ies  while  shorter  and  thinner  precipitates  are  found  in  the
grain interior. Those in the grain interior can lead to precipit-
ation  strengthening;  however,  less  Nb  is  available  for  the
formation of strengthening γ′′-precipitates during subsequent
aging. This is also reflected by the strengths of the SHT930
and SHT954 conditions, which are less than the strength of
the  SHT1000  condition,  where  almost  no  δ-phase  was
formed and thus high fractions of γ′′  are likely. In addition,
EBSD mappings of the grain structure and morphology (Fig.
3) showed that no grain coarsening occurred in all conditions.
Thus, the highest  tested SHT temperature  of  1000°C is  ap-
plicable  for  additively  manufactured  IN718.  Compared  to
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conventionally  produced  material,  where  high  temperatures
and  deformations  will  lead  to  recrystallization  and  grain
growth  of  the  material,  in  this  process  the  δ-phase  is  not
needed to prevent grain coarsening [40].

5. Conclusions

AM of  IN718  by  SLM affects  the  alloy  microstructure
due  to  high  cooling  rates  and  complex  process  parameters.
The as-built condition shows columnar and equiaxed growth
of  dendrites  and the  segregation of  Nb in  the  interdendritic
regions.  Subsequent  heat  treatments  are  very  important  for
IN718 to dissolve Laves phases, homogenize the Nb content,
reduce  internal  stresses,  and  form strengthening  γ′-  and  γ′′-
precipitates.  However,  the  conventional  heat  treatment
should be adjusted to improve the microstructure and phase
composition  of  the  additively  manufactured  material.  This
work  shows  that  two  different  approaches  for  heat-treating
the materials can be conducted to achieve a maximum static

strength.
(1)  Direct  aging  leads  to  the  highest  compressive  yield

strength  of  1377  MPa,  because  fine  dendritic  substructures
and high dislocation densities are preserved at aging temper-
atures of 720°C, while moderate volume fractions of γ′- and
γ′′-precipitates are obtained.

(2) A SHT at 1000°C causes the formation of the highest
volume fractions of the strengthening γ′- and γ′′-precipitates,
as  the  Nb-rich  interdendritic  regions  and  Laves  phases  are
dissolved and less δ-phase precipitated. In this case, the high
SHT temperature leads to a slight coarsening of the dendritic
substructure and a reduced dislocation density and thus, to a
slightly  lower  strength  than  the  DA  condition.  Compared
with direct aging, a higher temperature might provide better
stress relief.

At  SHT  temperatures  between  930  and  954°C  the  Nb
rich, plate-like δ-phase is formed, reducing the fraction of the
strengthening γ′′-precipitates, which leads to the lowest static
strength of the heat treated conditions.
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