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Kurzfassung

In dieser Arbeit wurde die Festigkeit der Metalle Cu, Ni, Ti, Ta, und Co nach HPT-Verformung
und anschlieBender Wéarmebehandlung untersucht. Als Untersuchungsmethode dienten Mikrohar-
temessungen und Messungen mithilfe des Nanoindenters. Ein besonderes Interesse galt der Zu-
nahme der Harte aufgrund von Agglomerationsvorgangen verformungsinduzierter Leerstellen
und der nachfolgenden Entwicklung der Harte bei weiterer Temperaturerhdhung. Ausgenom-
men in Co konnte in allen untersuchten Metallen (Cu, Ni, Ti, Ta) Hartezunahmen aufgrund von
Agglomeration verformungsinduzierter Leerstellen beobachtet werden. Aus der spezifischen
Abhangigkeit der Ausheiltemperatur vom Schergrad ergab sich, dass in Cu und Ni planare Leer-
stellenringe gebildet werden, in Ti und Ta aber dreidimensionale Leerstellencluster. Fir Cu und
Ni wurde zudem bis zu Schergraden von y = 16 eine Abhdngigkeit der Temperatur des Harteab-
falls vom bei der HPT Verformung angewandten Druck festgestellt. Grund ist der bei h6herem
Druck erhohte Level der inneren Spannungen. Die Vorgange in Co konnten nur teilweise gedeu-

tet werden; sie sind daher Gegenstand weiterer Untersuchungen.



Abstract

This work comprised investigations of the strength of the metals Cu, Ni, Ti, Ta, and Co after
HPT deformation and subsequent heat treatment. As a measure of strength, measurements of mi-
crohardness and nanoindentation were carried out. Special interest was given to the increase of
hardness due to agglomeration processes of deformation induced vacancies and the subsequent
evolution of hardness with further temperature increase. Except in Co, in all metals (Cu, Ni, Ti,
Ta) agglomeration-induced rises in hardness could be observed. From the characteristic depend-
ence of annealing temperature on the shear strain applied, it is concluded that in Cu and Ni planar
vacancy loops have been formed, while in Ti and Ta the generation of three-dimensional vacancy
clusters has been dominant. Moreover, for Cu and Ni it has been found that the temperature of
hardness decrease markedly depends on the pressure which has been applied during HPT defor-
mation. The reason for this behavior lies in the higher level of internal stresses connected with the
higher pressure applied. The findings in Co could be interpreted poorly and require further inves-

tigations.
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Einleitung, Aufbau u. Ziel der Arbeit

Kapitel 1.

Einleitung, Aufbau und Ziel der Arbeit

Seit langerem ist bereits bekannt, dass durch diverse Methoden der plastischen Verformung,
zu denen auch die Hochdrucktorsionsverformung (High Pressure Torsion - HPT) gehort,
Metalle verfestigen, was mit den verformungsbedingten Anderungen des Gefiiges, dh. der Mikro-
struktur zusammenhéngt. Es kommt zu einer Verkleinerung der Kristallite und zur Bildung einer
Vielzahl verschiedenster Kristalldefekte, welche durch ihre Dichte, aber auch durch ihre Anord-
nung die Materialeigenschaften beeinflussen. Das Verstandnis und die kontrollierte Generierung
dieser Defekte im Hinblick auf die zu erreichenden Materialeigenschaften spielt bis heute bei der

Konzeption moderner Materialien eine wichtige Rolle.

In der hier vorliegenden Arbeit wurde der Frage nachgegangen, wie sich diese verformungsindu-
zierten Kristalldefekte , insbesondere die Leerstellen bzw. daraus gebildete Kristalldefekte, die
durch HPT-Verformung in den Metallen generiert werden, auf deren Festigkeit vor und nach

Warmebehandlung auswirken.

Zu diesem Zweck wurden die Metalle Kupfer, Nickel, Tantal, Kobalt und Titan nach der genann-
ten HPT Methode verformt. AnschlieBend wurde ihre Harte gemessen und im Anschluss daran

stufenweise aufgeheizt. Nach jedem Erwéarmungsschritt wurde abermals die Harte gemessen.

Der_Aufbau der Diplomarbeit entspricht folgender Vorgangsweise: Die Niederschrift beginnt

mit einer Einfiihrung in diplomarbeits-orientierte Teilaspekte der Materialphysik, in der die
grundlegenden Begriffe und Definitionen dargelegt werden. Auch werden bereits an dieser Stelle
die verwendeten Gerate kurz vorgestellt. Anschliefend werden die vorgenommenen Experimen-
te, verwendeten Materialien sowie Gerate im Detail beschrieben. Schwerpunkte der Arbeit sind
Kapitel IV mit der Présentation der Messergebnisse und anschlielend Kapitel V, in dem die
Ergebnisse diskutiert und mit der Literatur verglichen werden. .



Einleitung, Aufbau u. Ziel der Arbeit

Den Abschluss bildet schlieBlich Kapitel VIl (Anhang), in dem weitere Messungen, die im Zuge
der Diplomarbeit getatigt wurden, vorgestellt werden, die aber nicht eigentlicher Teil der Arbeit

sind.

Zur besseren Orientierung sind den einzelnen Kapiteln und gréReren Abschnitten Zusammenfas-

sungen vorangestellt.

Ziel dieser Arbeit war es, die Entwicklung der Harte der genannten Materialien nach HPT Ver-

formung und anschlieenden Wéarmebehandlungen zu untersuchen. Ein besonderes Augenmerk
war dabei auf die Hartednderungen im Zusammenhang mit der Entstehung, Umldsung und Anni-
hilation von Leerstellenagglomeraten zu legen, weil dies in der Literatur bisher nur wenig berich-
tet wurde, insbesondere im Falle von plastisch hochstverformten Zustanden, obwohl dort auf-
grund der wesentlich erhéhten Defektzahl deutlich starkere Effekte als in vergleichsweise gering-

verformten Proben zu erwarten sind.



Kapitel 1.

Einfihrung und Grundlagen

Inhaltsangabe:

Dieses Kapitel soll zunéchst die Grundbegriffe erlautern. Es befasst sich mit der Struktur von
Metallen und einigen ihrer Eigenschaften, die fir die weitere Arbeit von Belang sind. Weiters
sollen die Harteprufverfahren und die Hochdrucktorsion vorgestellt werden. Detailliertere Dar-

legungen einzelner Aspekte werden in den nachfolgenden Kapiteln gebracht.

1. Uber die Struktur von Metallen

Inhaltsangabe:

Im Folgenden soll ein kurzer Uberblick tiber die realen Gegebenheiten in einem Metall gegeben
werden. Es werden sowohl die wichtigsten Gitterdefekte angefihrt, als auch ihre Entstehung,
Dichte und ihre Auswirkung auf die mechanischen Eigenschaften skizziert. Der Abschluss dieser
Einflhrung bildet das Kapitel Erholung und Rekristallisation, welche sich mit der Umordnung

und dem allmahlichen Ausheilen der Defekte befasst.
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Einflihrung und Grundlagen

1.1 Defekte

ie Struktur reiner metallischer Festkdrper lasst sich anschaulich beschreiben, indem man
Dsich identische Atome regelmadssig aneinandergereiht und tUbereinandergestapelt vorstellt.
Diese gestapelten Atome bilden in drei Raumdimensionen eine Kristallstruktur. Erstreckt sich die
periodische Anordnung Uber das gesamte Material, so spricht man von einem idealen Einkristall.

Diese vollig regelméiiige Anordnung von Atomen ist in der Natur nicht gegeben. In realen Fest-
kdrpern kommen Abweichungen von der soeben beschriebenen strengen raumlichen Periodizitét
vor, welche als Gitterfehler bezeichnet werden. Nachfolgend sollen einige der wichtigsten Fehl-

ordnungen, welche fur die hier vorliegende Arbeit von Bedeutung sind, kurz angefiihrt werden.

1.1.1. Punktdefekte (nulldimensionale Fehlordnungen)

1.1.1.1. Leerstellen im Gitter

Bei dieser Fehlordnung handelt es sich um Gitterplatze, die nicht mit einem Atom besetzt sind.
Wenn gleich mehrerer Gitterplatze nicht besetzt sind, spricht man von Leerstellenagglomeraten,
die meist dreidimensional, manchmal nur zweidimensional ausgebildet sind. Befinden sich die
fehlenden Atome in der Nahe der Leerstelle an reguldaren bzw. irreguldren (,,Zwischen-“) Gitter-

platzen (1), spricht man von Frenkel-Paaren, in lonenleitern von Schottky-Paaren (Abb.1, (1),

(2)).
1.1.1.2. Atome auf Zwischengitterplatzen

Hierbei handelt es sich um Atome, die sich zwischen den reguldren Gitterpositionen befinden

bzw. sogenannte irreguldre (Zwischengitter) Platze einnehmen.
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Einflhrung und Grundlagen

Abbildung 1: Punktdefekte

Links: Schottkysche Fehl-
ordnung (1)

Rechts: Frenkelsche Fehl-
ordnung (2)

1.1.1.3. Fremdatome

Reguldre und Zwischengitterplatze kénnen auch durch Atome einer anderen Atomsorte besetzt

werden (1).

1.1.2. Versetzungen (eindimensionale Fehlordnungen)

1.1.2.1. Stufenversetzungen

Stufenversetzungen liegen vor, wenn in das Kristallgitter teilweise zusatzliche Gitterebenen ein-

geschoben werden (2).

Abbildung 2: Stufenversetzung

Die Versetzungslinie in der Bild-
mitte ist durch L
gekennzeichnet. (2)




Einflihrung und Grundlagen

Die Linie, entlang der die eingeschobene Gitterebene beginnt, wird als Versetzungslinie bezeich-
net. In der Umgebung dieser Linie ist das Kristallgitter, wie es aus der Grafik ersichtlich ist, ver-
zerrt. Erst in einiger Entfernung von dieser hat das Atomgitter wieder seine gewohnte Form. Ne-
ben der Versetzungslinie wird eine Versetzung durch ihren sogenannten ,,Burgersvektor* charak-
terisiert (2).

Um den Burgersvektor zu erhalten, muss die Versetzungslinie umwandert werden. Die Richtung
dieser Umwanderung ist beliebig, daher kann man zum Beispiel wie folgt vorgehen: In einiger
Entfernung zur Versetzung geht man eine gezahlte Anzahl von Atomdistanzen um die Verset-
zung herum, sodass man wieder zum Ausgangsgitterplatz zuriickkommt. Dann beschreibt man
diesen ,,Umlauf* mit derselben Zahl von Atomdistanzen im ungestorten Bereich des Kristalls
und es zeigt sich, dass der Umlauf in diesem Fall nicht mehr geschlossen ist. Der Vektor, der jetzt
eingefligt werden muss, um den Umlauf zu schlieBen, ist als ,,Burgersvektore definiert. Der
Burgersvektor hat einen bestimmten Betrag und zeigt in die Richtung des Ausgangspunktes. Zu-
sammen mit dem Linienvektor der Versetzung gibt er den Charakter der Versetzung an. Bei einer

Stufenversetzung steht er normal auf dem Linienvektor (2) (in Abb.2 nicht eingezeichnet).
1.1.2.2. Schraubenversetzungen

Die Entstehung dieser Art von Fehlordnung kann man sich folgendermaRen vorstellen: Man
schneide ein Kristall teilweise ein, schere die Kristallgebiete beiderseits der Schnittflache um
einen bestimmten Gitterabstand parallel zur Schnittflache, und fiige die beiden Kristallbereiche

wieder zusammen (2).

Abbildung 3: Schraubenversetzung

Der Burgersumlauf und der Burgers-
vektor sind in der oberen Kristallebe-
ne eingezeichnet. Man beachte: Bur-
gersvektor b und die Versetzungslinie
sind parallel. (2)
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Einflihrung und Grundlagen

Die Versetzungslinie ist hier die Linie (AD), ab der die Scherung beginnt, und der Burgersvektor
ist in diesem Fall parallel zur Versetzungslinie (2) gerichtet.

1.1.2.3. Gemischte Versetzungen

Kombinationen von Stufen und Schraubenversetzung sind unter der Bezeichnung ,,gemischte

Versetzung‘ bekannt (4).

Abbildung 4: gemischte Versetzung

In der Grafik ist links die Schrauben-
versetzung zu erkennen (roter Pfeil).
Vorne die Stufenversetzung (rot mar-

kiert). Die Versetzungslinie ist rot
= 9 7 L= punktiert im Kristall eingezeichnet. (4)

o

Die Versetzungslinie ist in diesem Fall gekrimmt.

1.1.3. Korngrenzen (zweidimensionale Fehlordnungen)

Wenn Kiristallbereiche nicht dieselbe Orientierung haben, sondern gegeneinander verkippt sind,
so entstehen Grenzflachen zwischen ihnen, die zur Fehlordnungsklasse der sog. ,,Korngrenzen*
gehoren. Diese Korngrenzen konnen z.B. aus einer Reihe von parallel angeordneten Stufenver-

setzungen bestehen (2), Abb. 5. ; sie werden dann ,,Kippgrenzen‘ genannt.
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Einflhrung und Grundlagen

Abbildung 5: Korngrenzen

Im mittleren Bereich des Bildes
sind die Versetzungen (rot ge-
kennzeichnet) zu erkennen, wel-
che die Korngrenze zwischen den
beiden Kristallbereichen bilden.
Der Winkel © beschreibt die Ver-
kippung der Kristallbereiche ge-
geneinander. (2)

Bei starkerer Verkippung der Kristallbereiche sind die Abstédnde der Versetzungen so klein, dass
eine ausgedehnte Gitterstorung mit vielen sog. ,,offenen Volumina® im Kristall entsteht. An der-
artigen Volumina konnen sich Fremdatome leicht ansiedeln (2), weshalb diese in unreinen Me-

tallen und auch in Legierungen gehduft an Korngrenzen auftreten.
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Einflihrung und Grundlagen

1.2 Entstehung von Gitterfehlern

G itterfehler entstehen sowohl bei der Kristallisation als auch durch &ufiere irreversible Ein-

wirkungen auf den Festkorper.

1.2.1. Leerstellen und Zwischengitteratome

Leerstellen kdnnen durch eine Vielzahl von Vorgangen entstehen. Dazu zéhlt das Abschrecken
von hohen Temperaturen, bei dem die bei der hohen Temperatur relativ hohe Gleichgewichts-
konzentration der Leerstellen konserviert wird, als auch die Einwirkung von einer Strahlung mit
ausreichender Energie, welche die Atome aus ihrer Gitterposition stdsst und Frenkel- oder
Schottky-Paare entstehen. Insbesondere wird aber auch bei der plastischen Verformung von
Festkorpern eine hohe Dichte von Leerstellen bzw. Leerstellenagglomeraten erzeugt. Dabei
kommt es zu bestimmten Wechselwirkungen zwischen den zahlreichen verformungsinduzierten
Versetzungen, die die Produktion von Leerstellen nach sich ziehen (5) (6). Fir diese Wechsel-
wirkung gibt es zwei quantitative Modelle, mit welchen man die Konzentration von durch Ver-
formung induzierten Leerstellen berechnen kann, das ,,Moving-jog* Modell von van Bueren (5)
und das Modell von Saada (6). Die Vorhersagen des Modells von van Bueren konnten experi-
mentell nicht verifiziert werden (7), weshalb im folgenden lediglich das Modell von Saada (6)

skizziert wird.

In diesem Modell treffen mobile Schraubenversetzungen, welche sich entlang einer Gleitebene
unter der Einwirkung einer duReren Kraft bewegt, auf feststehende Schraubenversetzungen, die
diese Ebene durchdringen (Abb. 6). Hierbei beginnt die mobile Versetzungslinie die feststehende
Versetzung aufgrund einer abstoRenden Wechselwirkung zu umschlieBen. Wéhrenddessen bewe-
gen sich die entfernteren Teile der mobilen Versetzung weiter in der urspriinglichen Richtung,
allerdings wegen der Wechselwirkung mit der feststehenden Schraubenversetzung auf verschie-
denen, wenn auch parallelen Kristallebenen. Aufgrund des Umschliessprozesses treffen die bei-
den Versetzungsteile auf verschiedenen Ebenen als Stufenversetzungen zusammen und bilden

einen Versetzungsdipol im Verein mit einer Reihe aneinandergefligter Leerstellen.
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Einflihrung und Grundlagen

Abbildung 6: Defektproduktion nach dem
Y' Ebene 1 Modell von Saada (6) (8)

Die mobile Schraubenversetzung (hier rot

Q Chene o eingezeichnet) trifft auf eine immobile

Ebene 3 Schraubenversetzung (blau). Dabei umwi-

ckelt die mobile Versetzung die fest stehen-

' Ebene 4 de. Zu beachten ist, dass die Bewegung der
mobilen Versetzung nach der Wechselwir-

kung sich auf zwei Kristallebenen vollzieht.

Zwischen den Versetzungsdipolen A und B

kommt es zur Bildung von Leerstellen (griin

eingezeichnet).

Die Konzentration der auf eben diese Art entstandenen Leerstellen lasst sich mit folgender For-

mel (8) berechnen:

dn = iaalés
ub?
wobei dn die Anzahl der produzierten Defekte pro Volumen und Verformungsschritt de, o die
angelegte Spannung, p den Schermodul und b die Lange des Burgersvektors bedeutet. Mit dem
Faktor A wird zusammenfassend ein Koeffizient angegeben, welcher sich aus dem Ausdruck
(og+az/0 ) ergibt (9). o sind Parameter, die die Wechselwirkung der am Prozess beteiligten Ver-

setzungen untereinander beschreiben.

Will man die instantane Konzentration der Leerstellen z.B. wahrend der Verformung berechnen,
muss man auch die Annihilation von Leerstellen beriicksichtigen. Sie werden z.B. vernichtet,
wenn sie an Korngrenzen oder spatestens an der Oberflache ausheilen, oder auch Stufenverset-
zungen zum Kilettern bringen, somit indirekt Spannungen abbauen oder/und sogar die Verform-

barkeit erhéhen.
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Einflihrung und Grundlagen

1.2.2. Fremdatome

Fremdatome sind als Verunreinigungen stets vorhanden. Beim Legieren werden diese gezielt

zugesetzt, um eine gewunschte Werkstoffeigenschaft zu erhalten.

1.2.3. Versetzungen

Versetzungen konnen beim Abkuhlen aus der Schmelze entstehen, meist aber — in das in grosser
Zahl — entstehen sie bei der plastischen Verformung, und zwar im allgemeinen etwa 10° pro Pro-
zent einsinniger Verformung, wobei die Art der Verformung (Zug-Druck, Walzen, Schmieden,
und insbesondere Hochdrucktorsion-HPT) diesen Wert noch tbertreffen kann (9) (19) (27) (34).

Einer der Mechanismen zur Bildung von Versetzungen ist die Frank-Read-Quelle. Diesem Me-
chanismus der Versetzungsvervielfachung wird zundchst eine Versetzung zwischen zwei unbe-
weglichen Barrieren A und B festgehalten (z.B. Fremdatome, nicht gleitfahige Versetzungen
etc.). Unter Einwirkung einer duf3eren Kraft baucht die Versetzung zuerst aus, wie in Abbildung 7
dargestellt, bis ihr Krimmungsradius gleich dem halben Barriereabstand AB ist. Die weitere
Ausbauchung geschieht dann aus energetischen Griinden sogar von selbst, und zwar so lange, bis
die beiden Versetzungszweige einander beruhren, dort annihilieren und damit einerseits sich eine
vollstdndige, neue Versetzungsschleife gebildet wurde, andererseits eine neue Versetzung zwi-
schen den Barrieren AB zur Ausbauchung bereit ist, bei weiterer Kraftwirkung ausbaucht usw.
usw., dh. diese 2-Barrieren-Konfiguration eine unerschépfliche Versetzungsquelle darstellt (10)
(112).

i
i
m A B A B A B
o— o
A B A B W
e}

a) b} c) d}

Abbildung 7: Zur lllustration der Frank-Read-Quelle

Der Fortgang der Entwicklung von links nach rechts. Die Hindernisse sind hier griin eingezeichnet (10).
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Einflihrung und Grundlagen

Der eben beschriebene VVorgang kann so oft wiederholt werden, bis entgegengesetzte Kréfte eine
weitere Ausbauchung verhindern. Die Vielzahl der auf diese Weise von unterschiedlichen Frank-
Read-Quellen gebildeten Versetzungen behindern einander zunehmend in ihren Bewegungen,

was schluBendlich zu einer Verfestigung fihrt (11).

1.2.4. Korngrenzen

Kihlt eine Schmelze ab, so bilden sich viele Kristallisationskeime, die im Laufe des Abkihlvor-
ganges zu wachsen beginnen. Sobald das Material vollig erstarrt ist, ist die Schmelze vollstandig
von den Kiristalliten aufgezehrt, und sie berthren einander. Diese Beruhrungsflachen heissen
Kristallit- oder Korngrenzen (11). Im Allgemeinen lasst sich fir alle Typen von Defekten sagen,
dass je langer der Abkulhlvorgang aus der Schmelze dauert, desto weniger Gitterfehler im Materi-
al vorhanden sind, indem die Defekte mehr Zeit zur thermisch-aktivierten Ausheilung zur
Verfligung steht. Im Gegensatz dazu werden durch plastische Verformung bei niedrigen Tempe-
raturen vermehrt Vesetzungen und somit Korngrenzen gebildet, allerdings sind die Strukturen

weit entfernt vom thermodynamischen Gleichgewicht.

1.3 Zur Konzentration der Defekte in Metallen und Legierungen

ie Konzentration der Leerstellen hdngt, so sie thermisch induziert sind, stark von der Tem-
Dperatur ab; sie steigt exponentiell mit der Temperatur. Im allgemeinen bewegt sich in et-
wa die Punktdefektkonzentration zwischen 10 bei der Schmelztemperatur und 107 bei RT (12)
(13) ._Versetzungen erreichen in weichgegliihten Metallen Dichten von ca. 10*° bis 10* m? . In
verformten Metallen kdnnen sie um 4-5 Zehnerpotenzen hohere Dichten erreichen. Die Angabe
der Versetzungsdichte kann auch in  [m Versetzungslinie / m®] erfolgen (11). Korngrenzflachen

nehmen im allgemeinen etwa eine Flache von 10° m?/m?® ein (11).

1.4 Auswirkungen von Gitterfehlern auf die Harte von Metallen

FUhrt eine dulRere Kraft zu einer plastischen Verformung eines Metalls, so ist dies eine Folge

der irreversiblen Verschiebungen der Kristallebenen relativ zueinander. Die Bewegungen
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der Versetzungen werden durch unterschiedliche unbewegliche Kristalldefekte behindert, was zu
einer Verfestigung des Metalls fuhrt. Allerdings hat die spezielle Natur dh damit auch die Beweg-
lichkeit des jeweiligen Defekts spezifische Auswirkungen auf die Festigkeit, was im Folgenden

naher erlautert wird.

1.4.1 Punktdefekte (nulldimensionale Fehlordnungen)

Sind in einem Kristallgitter Fremdatome vorhanden, so kommt es aufgrund der unterschiedlichen
GroRe dieser Atome zu Spannungen im Kristallgeflige. GroRere Fremdatome stauchen das um-
liegende Kristallgefiige und stellen beim Gleiten der Versetzungen Hindernisse dar. Dadurch
steigt die kritische Schubspannung, und demzufolge auch die Héarte des Materials. Sind die
Fremdatome Kleiner, so entstehen Zugspannungen im Gefuge, die ihrerseits ebenfalls die Gleit-
prozesse behindern kénnen (1). Im Fall der Fremdatome flihren diese Spannungen zur sogenann-

ten Mischkristallhértung.

Die aktuelle Diplomarbeit befasst sich jedoch insbesondere mit Festigkeitsdnderungen, die von
Einzelleerstellen oder Leerstellenagglomeraten herriihren, daher soll auf diese im Folgenden
darauf kurz eingegangen werden (eine ausfuhrliche Diskussion findet sich in Kap. V): Je kleiner
die Defekte, desto kleiner sind deren Verzerrungsfelder im Kristall, sodass sie die Versetzungs-
bewegung nicht allzu stark behindern. Einzelne Leerstellen begiinstigen sogar die Bewegungen
von Versetzungen und somit die plastische Verformbarkeit des Werkstiickes (9). Akkumulieren
die Leerstellen jedoch zu einem Leerstellenagglomerat, so entstehen zunéchst kurzreichweitige,
unter Umsténden aber auch langreichweitige Verzerrungsfelder, die nicht wie die kurzreichwei-
tigen durch thermische Aktivierung uberwunden werden konnen. Diese Agglomerate kdnnen
verschiedene Gestalt annehmen (Versetzungsringe, Cluster etc.) und in spezifischer Weise die
Bewegung von Versetzungen behindern. Laufen gleichzeitig im Material — z .B. bei ausreichend
hoher Temperatur - Prozesse der Diffusion ab, z.B. bei isothermen, so kommt es - &hnlich wie
die Ausscheidungsteilchen bei der Ausscheidungshértung (38) - zu einem Wachsen der Leerstel-
lenagglomerate, deren Abstédnde untereinander zuerst abnehmen, spéter zunehmen und wahrend-
dessen die Festigkeit ein Maximum durchlauft (Abb. 8, (9) (14)). Der Vorgang der Leerstellen-
agglomeration kann entweder statisch oder dynamisch erfolgen. Unter statischen Agglomeration
versteht man die Erzeugung der Anh&ufungen nach Bildung der Fehlstellen, wéhrend man mit
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dynamischer Agglomeration die Generation der Leerstellenanh&dufungen zum Zeitpunkt der Bil-
dung der Leerstellen, meint (9).

Abbildung 8: Festigkeitsverlauf bei
Leerstellenagglomeration

At kennzeichnet den Festigkeitsver-
Coarsening ————— — Depletion — lauf aufgrund von Leerstellenagglo-
dT meraten. t, ist die Zeit der thermi-

schen Behandlung (14).

ta

1.4.2 Versetzungen (eindimensionale Fehlordnungen)

Versetzungen sind fur die Plastizitat von herausragender Bedeutung. Wirden in einem ungestor-
ten Gitter ganze Kristallebenen aneinander abgleiten, missten samtliche benachbarten Atome in
den angrenzenden Ebenen gleichzeitig energetisch angehoben werden missen, damit sie die Po-
tenzialbarriere bis zur néchsten Gleichgewichtslage uUberwinden konnen. Wesentlich weniger
Energie jedoch mul} aufgebracht werden, wenn sich nur einzelne Versetzungen bewegen, woran
im Gegensatz zu vorhin sehr viel weniger Atome beteiligt sind. Die nachfolgende Illustration soll

diesen VVorgang veranschaulichen (2).

Abbildung 9: Das Gleiten einer Stufenversetzung

Die wirkenden Scherspannungen sind jeweils oberhalb und unterhalb des Kristalls eingezeichnet.
Die Versetzung wandert von links nach rechts. Im Gegensatz zur Gleitung einer gesamten Netz-
ebene sind nur die jeweils um die Versetzungslinie angeordneten Atome an der Scherung beteiligt,
woraus eine deutliche Minderung des Kraftaufwands fir die Deformation resultiert(2) .
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Daher beginnen bei einer Verformung zundchst sich die Versetzungen zu bewegen. Erst wenn
keine Versetzungsbewegungen mehr moglich sind, setzen Bewegungen der gesamten Kristall-
ebenen ein. Das ist der Grund dafiir, warum die theoretischen Werte der kritischen Schubspan-

nung® um Zehnerpotenzen hoher sind als die gemessenen (1), (38).

Eine hohe Anzahl von Versetzungen in einem Kristallvolumen kann jedoch zur Folge haben, dass
Versetzungen beim Gleitvorgang einander blockieren, was wiederum zu einer Verfestigung,
flhrt.

1.4.3 Korngrenzen (zweidimensionale Fehlordnungen)

Korngrenzen fiihren zu der in der Literatur bekannten Korngrenzverfestigung (,,Hall-Petch*-
Verfestigung (1), (38)), da sie fiir Gleitvorgange Hindernisse darstellen. Wegen der Verkippung
der Kristallbereiche benachbarter Korner sind auch die potenziellen Gleitebenen gegeneinander
verkippt, was die Bewegung der Versetzungen Uber die Korngrenzen hinweg behindert bzw. vol-
lig verhindert; eine fortgesetzte plastische Verformung erfordert eine Erhohung dusseren Kraft,

um die Bildung und Bewegung neuer Versetzungen zu gewahrleisten.

1.5 Definition der Harte

U nter Harte versteht man den Widerstand des Materials gegen Druck beziehungsweise ge-
gen das Eindringen eines festen Korpers. Die Hérte ist somit ein Mass fir die Festigkeit
dieses Materials (3); fir die meisten polykristallinen Materialien gilt die N&herung H
~ 3 o (38), wobei o der FlieBspannung bei etwa 10% plastischer Verformung dh. einem Wert

nahe der Zug- bzw. Druckfestigkeit (siehe Kap. 11.2) gleichkommt.

An dieser Stelle soll auch angemerkt sein, dass die unterschiedlichen Hartemessverfahren unter-

schiedliche Zahlenwerte liefern. Daher muss auch stets aufier dem Héartewert das angewendete

! Die kritische Schubspannung (auch ,,Streckgrenze* oder ,,FlieBspannung*) ist diejenige, ab der das Material dauer-
haft verformt wird (1) (38).
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Messverfahren angegeben sein. Zwischen den unterschiedlichen Hartemessverfahren bestehen
keine festen Umrechnungen, und dadurch missen fur Umrechnungen ebenfalls empirisch ermit-

telte Tabellen herangezogen werden.

1.6 Erholung und Rekristallisation

D ie Anzahl der in das Material eingebrachten Defekte wird durch Erwdrmung reduziert. Bei
diesem Vorgang unterscheidet man zwischen den Begriffen Erholung und

Rekristallisation.

1.6.1 Erholung:

Bei einer sukzessiven Temperaturerhdhung eines metallischen Stoffes erfolgt zunachst eine Erho-
lung. Hierunter versteht man eine Umordnung der hoherdimensionalen Gitterfehler (Versetzun-
gen, Korngrenzen), die jedoch nicht oder nur kaum an Dichte abnehmen, was allerdings fir die
niederdimensionalen Defekte wie Einfach- und Doppelleerstellen zutrifft. Somit bleiben bei der
Erholung die mittlere KorngroRe und Grobstruktur des Materials erhalten (11), auch wenn sich

die innere Struktur der Korngrenze dabei andert.

Die Festigkeit bzw. die Harte des Metalls nehmen bei diesem Vorgang im allgemeinen ab, wéh-
rend die Verformbarkeit zumeist zunimmt (1). Die Dichteabnahme bzw. Ausheilung der ver-
schiedenen Gitterdefekte ist vor allem eine Frage der Temperatur und erfolgt, was die Erholung
betrifft, in 4 Ausheilstufen (I-1V, Abbildung 10). Welcher Defekt in welcher Stufe ausheilt, ist
eine Frage seiner Aktivierungsenthalpie (31), (38) bzw. der Homologen Temperatur T/Tm(Tm =
Schmelztemp. in K, in Abbildung 10 in roter Farbe eingetragen) und daher vom Material in erster
Né&herung unabhéngig. In Stufe | heilen Frenkelpaare und Zwischengitteratome aus, in Stufe 1l
Cluster von Zwischengitteratomen, wahrend in Stufe 111 Einfach- und Doppelleerstellen aushei-
len. In Stufe IV kommt es dann bereits zur Ausheilung der Leerstellenagglomerate, und in Stufe
V funf die Versetzungen und etwaige Stapelfehler (38).
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Stufe I T

Temperdatur bei Ni 300

20

~
o
AN
.
D

Erholung

100 200
Temperatur bei Cu

Abbildung 10: Erholungskurven

Schematische Darstellung von Erholungskurven fir Ni bzw. Cu (Ag, Au). Die Erholung
wurden hier iber den elektrischen Restwiderstand Ap gemessen, der ein Mass fir die
Konzentration der Defekte darstellt. Tty kennzeichnet die kritische Schubspannung.
Ap(1) bezeichnet die Abnahme der Defekte, die durch Elektronenbestrahlung ent-
standen sind. Ap(2) die nach Neutronenbestrahlung, Ap(3) nach plastische Verfor-
mung und Ap(4) die Abnahme der durch Abschrecken entstandenen Defekte (35).

1.6.2 Rekristallisation:

Spétestens bei der Temperatur = 0,5 Tr, (d.h. Ausheilstufe V, nach starker plastischer Verfor-
mung auch schon bei 0,4 T, und weniger, siehe nachster Abschnitt und Kapitel V) setzt Rekris-
tallisation ein. Bei der Rekristallisation kommt es im allgemeinen zur Neubildung und
schliesslich auch zum Wachstum von Kdérnern ein. Hierbei &ndert sich die innere Struktur des
Gefliges, indem neue GroRRwinkelkorngrenzen entstehen und beweglich werden (1) (38). Zu be-
merken ist hierbei jedoch, dass fur eine Rekristallisation zumindest ein Minimum an Verfor-
mung, welche eine Geflige und somit eine Eigenschaftsdnderung bewirkt, stattgefunden haben
muss (11). Die Eigenschaften der Festigkeit, Harte und Verformbarkeit andern sich starker als bei
der Erholung (11).
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Bei der Rekristallisation unterscheidet man zwischen primarer und sekundérer Rekristallisation.

1.6.2.1 Primére Rekristallisation:

Unter dieser versteht man im wesentlichen die Entstehung neuer, verzerrungsfreier Korngrenzen
ohne deutliche Zunahme der Korn- bzw Zellgrosse. Wie erwéhnt, spielt der Ausgangszustand fur
die Temperatur der Rekristallisation eine wichtige Rolle. So beeinflusst z.B. der Grad der plasti-
schen Verformung diese Temperatur; je hoher dieser ist, desto niedriger ist die Temperatur, wah-
rend der die Rekristallisation einsetzt (Abbildung 11, (11)).Dies hangt mit dem Ausmass der
inneren Spannungen, die mit der plastischen Verformung eingebracht werden, zusammen (siehe
(33) und Diskussion in Kap. V). Somit kann die Rekristallisation bei sehr stark verformten Mate-

rialien bereits bei T = 0,4 Ty, (11) oder darunter einsetzen

Weiter ist zu beachten, dass die Temperatur fir den Beginn der Rekristallisation herabgesetzt
wird, wenn sich der Glihvorgang Uber einen langeren Zeitraum erstreckt (Abb. 12, (11)). Das
bedeutet z.B., dass sich bei Verlangerungen der Haltezeit der bei den in den Kapiteln I11-V darge-
stellten Isochronen oder bei verringerter Aufheizzeit bei DSC Kurven die Rekristallisationstem-
peratur deutlich erniedrigt, was letztlich eine Folge der relativ grossen Aktivierungsenthalpie der

Versetzungsausheilung ist (31).

Abbildung 11: Rekristallisation-
Rekristallisation Verformung
Die Abbildung zeigt die Abhadngigkeit der
1 Verformungsgrad Rekristallisationstemperatur vom Verfor-
b o — asbxc mungsgrad. Je niedriger dieser ist, desto
1 héhere Temperaturen sind notwendig, um
. TN, die Rekristallisation in Gang zu setzen (11).
£ |
B a s e
v
\ -
L} ¥
Temperatur
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Abbildung 12: Rekristallisation-Gliihzeit

ty>ty> t; Die Abbildung zeigt die Abhangigkeit der
Rekristallisationstemperatur von der Glih-
zeit.
o f' t3 t; kennzeichnet die langste Glihzeit und t;
% die kiirzeste (11).
Temperatur

1.6.2.2 Sekundéare Rekristallisation und Kornvergréberung

Bei der sekundéren Rekristallisation kommt es zum massiven Wachstum der Kristallite, was sich
wiederum entscheidend auf zahlreiche Material-Eigenschaften, die von der GroRie dieser Korner
bestimmt werden, auswirkt. Im Verlauf der Sekundarrekristallisation wachsen nur einzelne Kor-
ner, wéahrend andere nicht anwachsen. Somit sind im resultierenden Geflige einige sehr grof3e

Kdrner neben dazu im Vergleich recht kleinen zu beobachten.

Findet jedoch eine Kornvergréberung statt, so wachsen alle Kérner in etwa gleich (11).

2. Elastisches und anelastisches VVerhalten von Materialien

Inhaltsangabe:

In diesem Abschnitt werden die physikalischen Definitionen fur Zug- und Druckbelastungen eines
Festkorpers gegeben. Dabei werden u.a. die Grissen Festigkeit, Elastiziats-Modul und Poisson-

Zahl besprochen.
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Wirkt auf einen Korper eine dulere Kraft, so kommt es bei diesem zu einer Formanderung.
Bildet sich die Anderung nach Ende der Einwirkung wieder vollstandig zuriick, so
spricht man von einem elastischen Verhalten, wahrend im Falle einer bleibenden Gestaltanderung

ein inelastisches Verhalten vorliegt.

Die meisten Materialien sind anfanglich bis zu einer bestimmten Kraftbelastung elastisch, dann

aber plastisch.

Wirkt auf einen Korper eine Druck beziehungsweise eine Zugspannung o, welche der Quotient

aus der Kraft F pro Flache A ist,
F
6 = —
A

so kommt es zu einer relativen Langenanderung € (auch ,,Dehnung® genannt):

Ad

€=%

d stellt dabei die Momentanlange, d, die Ausgangslange dar, Ad =d - d ist die absolute

Langenanderung. Der Zusammenhang zwischen diesen Formeln ist flir den elastischen Fall durch

das Hooke‘sche Gesetz gegeben:
6=FE¢

Mit E wird der Elastizitatsmodul bezeichnet, dieser ist im englischen Sprachraum unter dem

Namen ,,Young's Modulus® bekannt. ,,Steife* Materialien mit einem groBen E-Modul haben

zumeist auch eine grosse Streckgrenze bzw. Festigkeit, was offensichtlich mit der jeweiligen
Bindungsstérke des Materials zusammenhé&ngt. Die SI-Einheit der Spannung wie des E-Moduls,
ist N/m2 bzw. MPa.

Die Querkontraktionszahl (auch ,,Poisson-Zahl) W ist
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gibt das Verhéltnis der Querkontraktion zur Dehnung an, wobei D, der Durchmesser des

Korpers vor der Krafteinwirkung und AD die Anderung des Durchmessers bei angelegter Kraft

ist (16).

T D
dD
h 4

D, - AD
i

d, +Ad

Abbildung 13: Zur Definition
der Poissonzahil:

Der urspringliche Kérper
(Blau) wird unter der Wirkung
einer Zugspannung 6 gedehnt
und erreicht die Lange d, + Ad.
Gleichzeitig kommt es zu einer
Querkontraktion, sodass der
Korper den verminderten
Durchmesser Dy — AD aufweist.

Wird die Normalspannung stetig weiter erhoht, so tberschreitet man den soeben beschriebenen

linear-elastischen Bereich, die Dehnung des Materials nimmt in einem groReren Ausmal} zu als
die angelegte Zugspannung (Abbildung 14), und es bleibt nach Entlastung eine plastische Deh-

nung bzw. allgemein plastische Verformung zuriick. In diesem anelastischen, ,,plastischen” Be-

reich kommt es wahrend und auch nach Entlastung zu bleibenden inneren Gefiigednderungen des

Materials. Bei fortschreitender Normalbelastung erreicht man schlie3lich die maximal mdgliche

Belastung, die als Zugfestigkeit definiert ist. Bis zu diesem Punkt erfolgt sowohl eine tber die

Probenldnge gleichméaRige Querschnittsverringerung als auch eine gleichméRige Dehnung des
Materials. Nach Uberschreitung der Zugfestigkeit beginnt das Material lokal einzuschniiren, d. h.,
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der Querschnitt nimmt lokal ab und somit kommt es zu einem Lastabfall bis zu dem Augenblick,

an dem der Bruch erfolgt (11).

Die Abbildung 14 zeigt sowohl eine technische als auch eine wahre Spannungs-Dehnungskurve.

Bei der technischen Spannungs-Dehnungskurve wird die Spannung auf den urspriinglichen Quer-

schnitt des Materials bezogen, wéhrend bei der wahren Spannungs-Dehnungskurve die Spannung

mit dem jeweils vorhandenen Querschnitt in Beziehung gesetzt wird, da sich der Querschnitt un-

ter Belastung stetig andert.

wahres Spannungs-
Dehnungs-Diagramm

Spannung

techn. Spannunggs-
Dehnungs-Diagramm

Dehnung

“ -

Abbildung 14: Spannungs-
Dehnungsdiagramm:

Der blaue Bereich bis zum Punkt P
kennzeichnet den linearen Bereich, der
durch das Hooke’sche Gesetz gegeben
ist. AnschlieBend folgt der nichtlineare
Bereich. Z markiert die Zugfestigkeit
und somit den hochsten Punkt der
technischen Spannungs-Dehnungs-
Kurve. Nach Uberschreiten dieses
Punktes erfolgt eine 6rtliche Einschni-
rung, in der schlieBlich im Punkt B der
Bruch erfolgt. Im Gegensatz zum tech-
nischen steigt beim wahren Spannungs-
Dehnungs-Diagramm die Spannung
stetig an (fir Verformtemp. T< 0.5 Tm,
Tm ist Schmelztemp. in K)
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3. Methoden und MeRgerate

Inhaltsangabe:

Im Folgenden sollen die in dieser Arbeit verwendeten Gerate vorgestellt werden. Dabei wird die
Hochdrucktorsions (HPT)-Maschine, die Mikroharteprifung und die Harteprifung mithilfe des

Nanoindenters behandelt.

3.1. Hochdrucktorsion (,,High Pressure Torsion - HPT*)

ie Methode der Hochdrucktorsion (High Pressure Torsion) ist eine moderne Verfor-
D mungsmethode, die mittels Anwendung eines erhohten hydrostatischen Druckes plastische
Verformungen bis zu hochsten Verformungsgraden erlaubt und damit auch nanokristalline Struk-
turen realisieren kann (17).

Bei einer HPT-Maschine handelt es sich um eine Vorrichtung mit zwei zylindrischen Stempeln,
die in der Mitte jeweils eine zylindrische Vertiefung besitzen, die das zu verformende Material
vollkommen aufnimmt. Die HOhe der Probe ist etwas groRer als die Summe der beiden Vertie-
fungen. Ist die Probe in den Stempeln platziert, so wird der Probe ein genau definierter hydrosta-
tischer Druck auferlegt, und durch die Drehung eines Stempels um einen bestimmten Winkel
wird die Probe tordiert. Wichtig dabei ist, dass die beiden Stirnflachen der Probe mit der jeweili-
gen Innenseiten der Vertiefungen gut kontaktieren, weil sonst die Probe rutscht und keine plasti-
sche Verformung erfahrt. Um etwaiges Rutschen festzustellen, werden vor der HPT Verformung
an den Probenoberflachen mit dem Faserstift parallele Durchmesserstriche angebracht, die durch
ihre spezifische Orientierung eine erfolgreiche Verdrehung der Oberflichen gegeneinander an-

zeigen oder nicht.
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P Abbildung 15: Schematische Darstel-
lung einer HPT Maschine.

Probenmaterial
Die Rotation und der Druckaufbau bei

der verwendeten Maschine erfolgten
durch den unteren Stempel.

ausgetretenes Material

D

Wahrend des Druckaufbaus tritt eine kleine Menge des Probenmaterials zwischen den Stempeln
heraus, doch blockiert das bereits ausgetretene Material das weitere am NachflieRen. Auf diese
Weise kann sich kurz nach Beginn der Verformung, die zunéchst eine rein kompressive ist, ein

hydrostatischer Druck aufbauen; mit der Torsionsverformung wird erst danach begonnen (17).

Die Vertiefungen der Stempel als auch die Probe selbst werden sandgestrahlt, um die bendétigte
Reibung zu gewahrleisten, damit die Probe mit jeder der beiden Stempel in festem Kontakt steht,

was in weiterer Folge fir eine kontinuierliche Torsionsverformung Voraussetzung ist.

Die Scherung vy ist durch

gegeben. r ist die Distanz vom Probenmittelpunkt, n die Anzahl der Umdrehungen und d be-

zeichnet die Dicke der Probe nach der Verformung (17).

Daraus ergibt sich unmittelbar, dass in der Mitte der Probe die Scherung gleich null ist, wéhrend

sie mit zunehmendem Abstand r vom Zentrum linear anwéchst. Es ist daher unméglich, mit die-
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ser Methode eine homogene Verformung des Materials zu erzielen (17). Allerdings kann im Fall
der Sattigung der Festigkeit bei einem bestimmten Verformungsgrad die Probe solange verformt
werden, bis diese Festigkeit in allen Bereichen der Probe erreicht ist, womit zumindest auf diese

Weise eine nahezu vollstandige Homogenitat der Struktur bzw. Festigkeit realisiert werden kann.

3.2. Eigenschaftsanderungen nach HPT-Verformung

ie HPT Verformung flhrt bei Metallen zu Festigkeits- (bzw. Harte-) zunahmen infolge der
DAusbiIdung einer nanokristallinen Struktur, kurz ,,Nanostruktur“ genannt. In der Literatur
wird der dafiir eigentlich relevante Bereich 1-100 nm h&ufig auf 1000 nm = 1 um ausgedehnt,
weil die fir die Nanostruktur typischen mechanischen und einige anderen physikalischen Eigen-
schaften bereits bei Strukturen unterhalb von 1 um auftreten. Die Zunahme der Harte kommt
auch in diesem Gréssenbereich durch zunehmende Behinderung der Versetzungsbewegung auf-
grund der zunehmenden Dichte der aus Versetzungen gebildeten Korngrenzen zustande. Die
durch HPT bei RT in Cu, Ni und anderen Metallen erreichte Korngrdssen liegen in der Grgssen-
ordnung 100 - 250 nm (18). Neben der Produktion von Versetzungen werden mit HPT auch hohe
Dichten von Leerstellen gebildet (21) (27) (31) (34). Der hohe hydrostatische Druck bei der HPT-
Verformung unterdrickt die Diffusion von Leerstellen und somit wird auch — bei anhaltend glei-
cher Produktionsrate - die Annihilation von Leerstellen und Versetzungen eingeschrankt. Daher
wird im Vergleich zu herkdbmmlichen Verformungen eine besonders groRe Anzahl von Defekten
erreicht (19). Allerdings ist der hohe Druck nach der HPT Verformung nicht mehr prasent, was
zu Erholung bzw. Defektannihilationen fuhrt, die wahrend der Entlastung auftreten, und die die
Maximalkonzentration der HPT-induzierten Defekte in der HPT Probe begrenzen (20).

3.3. Einfiihrung zu den Harteprufverfahren

In dieser Einfuhrung sollen zundchst grundlegende Begriffe erldutert werden, bevor die einzel-

nen Prifmethoden im Detail beschrieben werden.
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Indenter

Dieser Begriff aus dem Englischen bedeutet Eindringkorper oder Prifkorper. Der Begriff Nano-
indenter steht aber auch synonym fir die gesamte Nanoharte-Prifapparatur.

Makro- und Mikroharte, Nanoharte

Die Hartemethoden werden seit mehr als 100 Jahren traditionell im Bereich von Lasten 10-100 N
mit Eindruckgréssen im Bereich mehrerer mm angewandt (Makrohérte). In den 1930er Jahren
wurden erstmals Mikroharteprifer fur Lasten 1-10 N und Eindruckgréssen im Bereich 10-100
um verwendet, mit dem Ziel, die Harte von um grossen Gefiigebestandteilen festzustellen. Mit
der Einfiihrung von Personalcomputern, digitaler Bildverarbeitung und mikroelektronischen Bau-
teilen ab Mitter der 1980er Jahre konnte der Eindruckvorgang automatisiert und die Eindruck-
grosse am Bildschirm digital messbar gemacht werden. Dann war es nur mehr ein kleiner Schritt
zur Nanohartemessung, bei denen die Eindringtiefe wahrend des Eindruckvorgangs kontinuier-
lich gemessen und daraus der Hartewert abgeleitet wird. Dies bedeutet, dass man im Prinzip mit
hoher Ortsauflosung (1 pm und weniger) die mechanischen Eigenschaften eines Materials mes-
sen kann (23). Je nach Methode und Prézision der Kraftaufbringung, die teilweise sogar die Can-
tilever von AFM Mikroskopen verwenden, sind heute Eindruckgréssen von 50 nm und weniger

moglich.

In dieser Arbeit kamen zwei Hartemessverfahren zur Anwendung, erstens Mikrohartemessungen
und zweitens Messungen mit dem ,,Nanoindenter”. Wie schon angedeutet, handelt es sich hiebei
ber nicht um dieselbe fiir verschiedene Eindruckgréssen angewandte Methode: Bei der Mikro-
harte-Methode (siehe auch Kapitel 11.3.4) wird der im Material hinterlassene Eindruck und da-
mit nur die plastische Verformung gemessen, wahrend beim Nanoindenter (siehe Kapitel 11.3.5)
die Verformung wahrend der Lastwirkung als Mass fiur die Harte definiert wird, wodurch nicht
nur der plastische, sondern auch der elastische Teil der Verfomung in die Ermittlung des Harte-

wertes eingeht (siehe Kapitel 11.2).

Eindruckkdrper

Fur die verschiedenen Messmethoden kénnen Eindruckkdrper von unterschiedlicher Geometrie

verwendet werden. Je nach Bedarf gibt es kugel-, kegel- und pyramidenférmige Indenter. Zu letz-
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teren z&hlen der Vickers- und den Berkovich- Indenter, die im folgenden naher beschrieben wer-

den.

Der Vickers-Indenter stellt einen vierseitigen pyramidenformigen Prifkopf dar mit konstanter

Seitenlange und einem Offnungswinkel von 136° (4).

Abbildung 16: Vickers Prif-
kopf

Der Berkovich-Indenter ist ein tetraederformiger Priifkopf mit einem Offnungswinkel zwischen

jeweils einer Kante und der gegenuberliegende Flache von 142° (22).
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Abbildung 17: Berkovich Priif-
kopf

Indenter

Da der Berkovich-Indenter eine dreiseitige Pyramide ist, treffen seine Kanten immer in einem
Punkt, daher lasst sich fur diesen Eindruckkdrper aufgrund seiner Form sehr genau eine punkt-
formige Spitze herstellen. Beim Vickers Indenter kommt es wegen des erforderlichen exakten
Zusammentreffens von vier Flachen mehr oder weniger zur Ausformung einer ,,Dachkante®, was

die Prézision des Eindringens in das Materials und somit der Harteprufung beeintréchtigt..

Sowohl Vickers als auch der Berkovich Priifkopfe werden zumeist aus Diamant gefertigt.

3.4. Mikroharteprufung

ierbei wird eine gleichseitige Diamantpyramide, mit einem Offnungswinkel von 136° mit
H einer bestimmten Kraft und einer bestimmten Eindringgeschwindigkeit in die zu untersu-
chenden Probe eingedriickt. Aus den Diagonalen des in der Probe zurtickbleibenden Abdruckes
wird die wahrend des Eindruckvorganges kontaktierte Maximalflache bestimmt (die allerdings
beim Entlasten elastisch relaxiert, siehe oben). Die Hérte ist nun als Quotient der aufgebrachten
Kraft und der kontaktierten Maximalflache definiert und hat deshalb die Dimension einer Span-

nung (22). Fasst man die diversen Konstanten zusammen, ergibt sich
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1855,1276*F[N]
d[um]?

Hv[GPa] =

F ist die angewandte Kraft in Newton und d ist der Mittelwert der gemessenen Diagonalen in pm.

Abbildung 18: Schematische Darstel-
Prifkraft F lung der Hartepriifung nach Vickers.
(4)

% Leicht zu entnehmen ist hier das Zu-
ZZ standekommen des Wertes d:

i

136°

d, +d,
d=
2

Eindruck im
Werkstlck

N7

Je harter das Material, desto kleiner sind bei gegebener Kraft die Eindrucke, und somit die ge-
messenen Diagonalen !

Aus verstandlichen Griinden sollte wéhrend des Priifvorganges weder die Apparatur noch die

Probe Vibrationen ausgesetzt sein.

Die Mikrohértepriifung und auch die Hartepriifung mittels Nanoindenter zahlen zu den wenigen
wirklich zerstérungsfreien mechanischen Priifmethoden, da die Eindrucke im Material sehr klein
gehalten werden kénnen und daher die Funktionalitit des Werkstoffes nicht beeintrachtigt wird.
Gerade bei Untersuchungen, wo geringste Struktur- bzw. Eigenschaftsdnderungen messbar sein
sollen wie z.B. auch in dieser Arbeit, muss wiederholt an ein- und derselben Probe gemessen

werden, damit probenspezifische Unterschiede nicht zum Tragen kommen.
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3.5. Festigkeitsmessungen unter Zuhilfenahme des Nanoindenters

B ei diesem Messverfahren bediente sich der Autor der von W.C. Oliver und G.M. Pharr ein-
gefiihrten Methode (23), die im Folgenden beschrieben wird:

Ein genau definierter Kérper wird mit einer bestimmten Kraft in das zu prufenden Objekt einge-
drickt. Wahrend dieses VVorganges wird die Eindringtiefe in Abhdngigkeit der angelegten Kraft
gemessen. Sowohl die Belastung als auch die Entlastungskurve wird aufgenommen.

maximale Eindringtiefe, h

10«

Abbildung 19: Kraft gegen Eindringtiefe
bei der Nanoindentierung

Belastungskurve . . . .

8- In diesem Diagramm ist die Kraft gegen-
Uber der Eindringtiefe aufgetragen. Es
zeigt eine Messung an FeAl.

6 =

Q
pd X,
c Entlastungskurve 3
= o
= o
o o]
. Q
= 7]
8 4 s
S=dP/dh  °

Verbleibende Eindrucktiefe h,

2_

0'. T T

0,00 0,10 0,20

Eindringtiefe, h in (um)

Fur die weiteren Berechnungen ist die sogen. ,,Kontaktsteifigkeit S, welche die Steigung der
Tangente (im Diagramm griin eingezeichnet) angibt, wesentlich. Zu beachten ist, dass die Entlas-
tungskurve gekrimmt ist, und daher die Tangente an den obersten, linearen Teil der Entlastungs-

kurve anzulegen ist.

Wahrend des Eindruckvorganges laufen sowohl plastische als auch elastische Verformungen im
Material ab, im Falle der Entlastung jedoch nur elastische. Fir die weiteren Berechnungen spielt
die Entlastungskurve eine wichtige Rolle.

Folgende vier GrolRen haben eine essenzielle Bedeutung:
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Die maximale Kraft: Prax

Die maximale Eindringtiefe: hyax

Die verbleibende Tiefe des Eindruckes nach dem Eindringvorgang: hs
Die Kontaktsteifigkeit: S

M W

Als die Kontaktsteifigkeit bezeichnet man die Ableitung der Kraft P nach der Eindringtiefe im
oberen, linearen Teil der Entlastungskurve.

dP

S=E

Die Entlastungskurve ist deutlich gekrimmt und entspricht der Relation:

a und m sind entsprechend zu wahlende Konstanten.

Abbildung 20: Schematische Darstel-
lung der Verformungen im Proben-

korper.
lp
Prfkorper Urspringliche Oberflache Zu beachten ist der ,,sink in“ bis zu
Ny a ﬁ P einer Tiefe h, ( hs 2h;). Bis zu dieser

Tiefe hat der Indenter keinen Kontakt

; mit der zu untersuchenden Probe.
Verbleibender

L | 5
l }hc ! Eindruck (23)

Eindruck unter maximaler
Belastung

Der Prufkorper wird zunéchst bis zu einer Tiefe h eingebracht, und hat bei der Entlastung bis zu
einer Tiefe h. direkten Kontakt mit der Probe.

hs charakterisiert die Tiefe, bis zu der der Eindruckkorper mit der Probenoberflache keinen Kon-
takt. Nach erfolgtem Eindruck wird der Prifkorper aus dem Material wieder entfernt wird, und es

verbleibt ein Eindruck mit der Tiefe hs und dem Radius a.
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Die Tiefe, entlang welcher ein tatsdchlicher Kontakt zwischen Prifkorper und Probe besteht, ist
durch die Hohe h; gegeben, und daher ist die Kontaktflache A von dieser abhéngig.

Die Kontaktflache wird tblicherweise mit dem Polynom
8
1 1 1
A= z C, (h)?™ = Coh? + Cih+ CyhZ + Cshd + - + CghiZ8
n=0

angendhert, wobei Cy ... Cg die entsprechend zu wéhlenden Konstanten sind. Eine perfekte Py-
ramide oder Kegel werden ausschlieBlich durch den ersten Term représentiert. Ein Paraboloid
wird durch die erste beiden Termen reprasentiert, wahrend die hoheren Terme die Abweichungen

der Spitze von der perfekten Geometrie berlcksichtigen.

Die Nanoharte ist durch die Relation:

gegeben.

Den Elastizitatsmodul erhalt man aus der Beziehung:

2
S = 'BﬁEeff\/Z

wobei E der effektive Elastizitdtsmodul ist, welcher gegeben ist durch:

1 1—p* 1-—y

= +
B E E;

Der effektive Elastizitdtsmodul berucksichtigt die Tatsache, dass elastische Verformungen so-
wohl in der zu untersuchenden Probe als auch im Priifkorper auftreten. E und p bezeichnen den
Elastizitdtsmodul und die Poissonkonstante des Materials, wahrend E; und p; die jeweiligen Kon-

stanten im Indenter bezeichnen.
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Die QCSM-Methode

Zwar wird bei der ,,Quasi-Continuous-Stiffness-Method — QCSM*“  die Nanohdrte und der E-
Modul wie oben beschrieben aus der Entlastungskurve ermittelt, allerdings erhalt man bei dieser
Methode nicht nur einen Wert fir die maximale Eindringtiefe bzw. einen Wert von A, sondern
man misst die Kontaktsteifigkeit laufend wahrend des gesamten Eindringvorganges. Man erhélt
also tiefenabhangige Werte flr die Harte und den E-Modul. Dies wird erreicht, indem man die

Eindringbewegung des Priifkopfes mit einer sinusférmigen Schwingung Uberlagert (24).
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Kapitel 111

Experimente

Inhaltsangabe:

Im Rahmen dieser Arbeit wurden Proben von Kupfer, Nickel, Titan, Tantal und Kobalt nach der
HPT-Methode verformt. Diese wurden anschlielend stufenweise (isochron) bzw. auch isotherm

erwarmt. Nach jedem Aufheizvorgang wurde die Harte der Proben aufgenommen.

1. Probenmaterial (25)

Kupfer

Das zu untersuchende Kupfermaterial, welches von der Firma Montanwerke Brixlegg AG herge-
stellt wurde, wies eine Reinheit von 99,99% auf. Kupfer ist ein diamagnetisches Metall, dessen
Schmelzpunkt 1084,62°C und dessen Siedepunkt mit 2927°C betrégt. Es besitzt eine kubisch
flachenzentrierte Kristallstruktur. Die Vickershérte von Kupfer betragt 0,369 GPa.

Nickel

Nickel, von der Firma Oerlikon Balzers, lag in einer Reinheit von 99,99% vor. Es ist ein ferro-
magnetisches Metall. Sein Schmelzpunkt betragt 1455°C , sein Siedepunkt liegt bei 2730°C.
Nickel hat eine kubisch flachenzentrierte Kristallstruktur. Es weist eine Vickersharte von 0,638
GPa auf.
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Titan

Titan von der Firma Alpha Aesar GmbH & Co KG lag in einer Reinheit von 99,99% vor. Titan
ist paramagnetisch, hat einen Schmelzpunkt von 1668°C und einen Siedepunkt von 3287°C. Es
ist bis 882°C hexagonal und darlber hinaus kubisch raumzentriert. Seine Vickersharte betragt
0,970 GPa.

Tantal

Die Reinheit von Tantal der Firma Smart Elements GmbH lag bei 99,9% . Es ist ein paramagneti-
sches Metall, mit einem Schmelzpunkt von 3017°C und einem Siedepunkt bei 5458°C. Tantal
besitzt eine kubisch raumzentrierte Kristallstruktur und eine Vickershérte von 0,873 GPa.

Kobalt

Die Kobaltproben, welche von der Firma Alpha Aesar GmbH & Co KG hergestellt wurden, hat-
ten eine Reinheit von 99,995%. Kobalt ist ein ferromagnetisches Metall. Es hat unterhalb von
400°C eine hexagonale Kristallstruktur, wéahrend es oberhalb dieser Temperatur eine kubisch-
flachenzentrierte Form annimmt. Sein Schmelzpunkt liegt bei 1495°C, und sein Siedepunkt liegt
bei 2927°C. Kobalt hat eine Vickershérte von 1,043 GPa.
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2. Praparation der Proben

Alle Proben aus den Materialien Cu, Ni, Ti, Ta und Co wurden mittels Funkenerodiermaschine

hergestellt (Funkenstanzen). Bei dieser macht man sich die Gegebenheit zunutze, dass bei Uber-
schlagenden Spannungsfunken Material aus dem Werkstuick entweder abplatzt, oder aufschmilzt
und verdampft. Dazu wird das elektrisch leitende Werkstiick an einen Pol angeschlossen. Der
entgegengeladene Pol, der die Negativgeometrie des zu erhaltenden Werkstoffes besitzt, wird an
das Ausgangsmaterial herangefihrt. Ist die Distanz zwischen den beiden Polen gering genug, so
kommt es zu elektrischen Entladungen in Form von Funken, welche das Material erodieren. Da
das Material punktuell teilweise aufgeschmolzen wird, muss ein VerschweifRen der herangefihr-
ten Elektrode und des zu bearbeitenden Werkstiickes vermieden werden. Daher findet dieser
Vorgang in einem Becken statt, welches mit einem als Dielektrikum dienenden Ol gefiillt ist.

Gleichzeitig hat das Ol auch die Aufgabae, das abgetragene Material wegzuspiilen.

Abbildung 21: Schematische
Stanzwerkzeug Darstellung des Stanzens
mittels Funkenerosion.

Bereich der Lichtbogenentladung

Als Dielektrikum dient ein
o Petroleumol. Das Werkstlick
/ und das Stanzwerkzeug be-

/ finden sich auf unterschiedli-
- - - - - - / chen Potenzialen. Die Polung
bei der verwendeten Ma-

+ |+ +

schine kann je nach Bedarf
gedndert werden.

[~

Werkstiick

Der Vorteil dieser Methode liegt darin, dass Veranderungen der Probe, die durch mechanische
Praparation entstehen, vermieden werden. Weiters konnen auf diese Art beliebig harte Materia-
lien bearbeitet werden. Zudem lassen sich durch diese Methode auch komplizierte Geometrien
herstellen. Der augenscheinlichste Nachteil dieser Methode ist wahrscheinlich der langsame Vor-
gang des Schneidens und das starke Abnutzen des Elektrodenmaterials, da dieser genauso wie

das zu bearbeitende Material erodiert wird.
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Das Prinzip des Sagens mittels Funkenerosion ist dieselbe wie beim Stanzen. Der Unterschied
besteht lediglich darin, dass nicht eine Negativform der Probe angenahert wird, sondern ein diin-
ner Draht, welcher von einer Spule mit einer konstanten Geschwindigkeit abrollt. Das standige
Nachfiihren von neuem Draht ist wichtig, um sein Durchreillen aufgrund der Funkenerosion zu

vermeiden.

_ Abbildung 22: Schematische
Spule mit Draht
/ Darstellung des Sdgevorgan-
ges mit Funkenerosion.

DmntzamSagen | Es wurde ein Messingdraht

/ verwendet, und als Dielektri-

kum diente ein Petroleumol.

Zu beachten ist, dass das
Werkstlick und der Draht sich
auf unterschiedlichen Poten-

zialen befinden.

al
N Bereich mit
Lichtbogenentladung

Werkstlck

Probenherstellung. Das verwendete Nickel lag urspriinglich in gewalzten Plattchen mit einer

Dicke von ca. 0,96 mm vor. Die Proben wurden mithilfe von Funkenerosion aus dem ursprungli-
chen Material herausgestanzt, sodass schlie8lich Probenstiicke mit einem Durchmesser von 6 mm

vorlagen.

Die Materialien Kupfer, Titan, Tantal und Kobalt lagen im Gegensatz zu Nickel in zylindri-
schen Stében vor. Die Durchmesser der Stabe aus Kupfer und Kobalt betrugen jeweils 6 mm, der
von Tantal 10 mm. Diese Stdbe wurden mithilfe der Funkenerosionssage in diinne Scheibchen

der Dicke 0,8 bis 0,9 mm geschnitten.

Die so erhaltenen Metallscheibchen wurden im Anschluss thermisch homogenisiert. Im Zuge
dieses Gluhvorgangs wurden die vorhandenen Gitterfehler und die davon herriihrende Zunahme
der Hérte reduziert, da man an den Hartezunahmen interessiert war, die nur durch die nachfol-

gende HPT-Verformung induziert worden sind.
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Nickel wurde auf 590°C erwérmt und 30 Minuten lang bei dieser Temperatur gehalten. Kupfer,
Titan, Tantal und Kobalt wurden auf 600°C erwdrmt und 2 Stunden an derjenigen Temperatur

gehalten.

Die so erhaltenen Probenstiicke wurden danach mit der HPT-Methode, wie sie in Kapitel 4.1
beschrieben wurde, verformt. Kupfer und Nickel wurden bei RT unter 2GPa, 4GPa und 8GPa
verformt, Titan nur bei 8 GPa. Mit diesen Drucken wurden unterschiedliche Verformungsgrade
durchgefuhrt. Die jeweiligen Umdrehungen pro oben angegebenen Druck betrugen: 0,1; 0,25;
0,5; 1; 2; 10. Somit waren fur Kupfer und Nickel jeweils 18 Proben zu untersuchen, fir Titan

insgesamt 9 Proben.

An Tantal und Kobalt wurde dieselbe Zahl von Umdrehungen angewandt, jedoch wurden diese
nur bei einem hydrostatischen Druck von 8 GPa durchgeftihrt. Der Grund hierfir liegt in der Tat-
sache, dass die Materialien Kobalt und Tantal sehr hart sind und daher die Stempel in der HPT-
Maschine bei Drucken < 8 GPa auf der Probe abrutschen und die Proben kaum oder gar nicht

verformt werden.

Die folgende Tabelle listet alle untersuchten Proben und ihre Vorbehandlung auf:

Probe Angewandter Zahl der Um- Dicke der Probendurchmesser Scherung vy
Druck in GPa drehungen Probe nach inmm 1mm vom
Verformung Probenrand
inmm

Nickel 1 2 0,1 0,75 6 1,7
Nickel 2 2 0,25 0,69 6 4,6
Nickel 3 2 0,5 0,71 6 8,8
Nickel 4 2 1 0,66 6 19

Nickel 5 2 2 0,54 6 46,5
Nickel 6 2 10 0,53 6 237,1
Nickel 7 4 0,1 0,88 6 1,4
Nickel 8 4 0,25 0,61 6 5,2
Nickel 9 4 0,5 0,53 6 11,6
Nickel 10 4 1 0,48 6 23,1
Nickel 11 4 2 0,46 6 52,4
Nickel 12 4 10 0,54 6 273,2
Nickel 13 8 0,1 0,65 6 1,9
Nickel 14 8 0,25 0,58 6 4,8
Nickel 15 8 0,5 0,54 6 11,2
Nickel 16 8 1 0,53 6 23,3
Nickel 17 8 2 0,56 6 47,4
Nickel 18 8 10 0,5 6 251,3
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Probe Angewandter Zahl der Um- Dicke der Probendurchmesser Scherung vy
Druck in GPa drehungen Probe nach inmm 1mm vom

Verformung Probenrand
in mm

Kupfer 1 2 0,1 0,53 6 2,4

Kupfer 2 2 0,25 0,51 6 6,2

Kupfer 3 2 0,5 0,5 6 12,6

Kupfer 4 2 1 0,46 6 27,3

Kupfer 5 2 2 0,46 6 54,6

Kupfer 6 2 10 0,43 6 292,2

Kupfer 7 4 0,1 0,52 6 2,4

Kupfer 8 4 0,25 0,47 6 6,7

Kupfer 9 4 0,5 0,49 6 12,8

Kupfer 10 4 1 0,49 6 25,6

Kupfer 11 4 2 0,48 6 52,4

Kupfer 12 4 10 0,44 6 285,6

Kupfer 13 8 0,1 0,57 6 2,2

Kupfer 14 8 0,25 0,54 6 5,8

Kupfer 15 8 0,5 0,52 6 12,1

Kupfer 16 8 1 0,50 6 25,1

Kupfer 17 8 2 0,53 6 47,4

Kupfer 18 8 10 0,48 6 261,8

Probe Angewandter Zahl der Um- Dicke der Probendurchmesser Scherung vy

Druck in GPa drehungen Probe nach inmm 1Imm vom

Verformung Probenrand
inmm

Titan 1 8 0,1 0,64 10 2,8

Titan 2 8 0,25 0,6 10 6,8

Titan 3 8 0,5 0,58 10 14,1

Titan 4 8 1 0,56 10 28,8

Titan 5 8 2 0,56 10 57,7

Titan 6 8 10 0,57 10 301,4
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Probe Angewandter Zahl der Um- Dicke der Probendurchmesser Scherung vy
Druck in GPa drehungen Probe nach inmm 1mm vom

Verformung Probenrand
in mm

Tantal 1 8 0,1 0,887 10 2,8

Tantal 2 8 0,25 0,926 10 6,8

Tantal 3 8 0,5 0,889 10 14,1

Tantal 4 8 1 0,908 10 28,8

Tantal 5 8 2 0,871 10 57,7

Tantal 6 8 10 0,834 10 301,4

Kobalt 1 8 0,1 0,68 6 1,8

Kobalt 2 8 0,25 0,68 6 4,6

Kobalt 3 8 0,5 0,64 6 9,8

Kobalt 4 8 1 0,62 6 20,3

Kobalt 5 8 2 0,63 6 39,9

Kobalt 6 8 10 0,61 6 206

Tabelle 1: Die untersuchten Proben und ihre Vorbehandlung

An den so préaparierten Proben wurde die Harte gemessen. AnschlieBend wurden die Proben auf
eine bestimmte Temperatur eine bestimmte Zeit lang (genannt ,,Haltezeit*) erwdarmt und wieder
auf RT abgekihlt. Sodann wurde wieder die Héarte gemessen. Danach wurden die Proben auf die
nachsthohere Temperatur gebracht und im Anschluss wieder auf RT abgekihlt. Dieser Zyklus
wurde so oft wiederholt, bis keine Anderungen in der Harte der Probe mehr zu erwarten war.

Diese Warmebehandlung wird im folgenden ,,Isochrone der Mikro- bzw. Nanohérte“ genannt.

Wurde aus irgendeinem Grund ein grosserer Temperaturschritt gewahlt, musste die Haltezeit
entsprechend angepasst werden, damit der Wert der Heizrate erhalten bleibt. Wurden z.B. die
Proben in Temperatur/Zeitschritten von 20°C/20min aufgeheizt, betrug danach aber der Tempe-
raturschritt 40°C, dann wurden die Proben dementsprechend 40 Minuten lang der letzten Tempe-
raturen ausgesetzt. Die konkreten Temperaturschritte sind der folgenden Tabelle Isochronen fir

Kupfer, Nickel, Tantal und Kobalt zu entnehmen.
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Kupfer Nickel Titan Tantal Kobalt

Raumtemperatur (RT) Raumtemperatur Raumtemperatur Raumtemperatur Raumtemperatur
(RT) (RT) (RT) (RT)

Temperatur jeweils Temperatur  je- 50°C Temperatur  je- Temperatur je-

20min.gehalten

50°C

70°C

Temperatur jeweils
30min. gehalten

100°C
130°C
160°C
190°C
220°C
250°C
280°C
310°C

weils 20min. ge-
halten
50°C

70°C

Temperatur  je-
weils 30min. ge-
halten
100°C
130°C
160°C
190°C
220°C
250°C
280°C
310°C
340°C
370°C

Temperatur  je-
weils 40min. ge-
halten
90°C

130°C

170°C
210°C
250°C
290°C
330°C
370°C
410°C
450°C

weils
30min.gehalten
50°C

Temperatur  je-

weils

40min. gehalten
90°C

130°C

170°C

210°C

250°C

290°C

330°C

370°C

410°C

450°C

490°C

530°C

570°C

610°C

weils
30min. gehalten
50°C

Temperatur  je-

weils

40min. gehalten
90°C

130°C

170°C

210°C

250°C

290°C

330°C

370°C

410°C

450°C

490°C

530°C

570°C

Tabelle 2: 1sochrone fiir Kupfer, Nickel, Tantal und Kobalt

Die isochronen Warmebehandlungen wurden durch Einbringen der Proben in ein Olbad reali-

siert. Aufgrund des Flammpunktes des verwendeten Ols (Silikondl Typ Haake Bath Liquid SIL
300 der Firma Thermo Electron GmbH Karlsruhe) konnte das Heizbad (Haake F3 Fisons der
Firma P. Haake GmbH) nur bis zu der Temperatur von 250°C verwendet werden. AnschlieRend
wurden die Proben deshalb in einem Differential-Kalorimeter (DSC NETZSCH D 204 Phoenix)

erwarmt. Die vorhandenen Widerstands-Labordéfen wurden wegen des Ferromagnetismus von

Nickel und Kobalt und der damit zu erwartenden magnetostriktiven Vibrationen der Proben ge-

mieden.
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3. Messungen nach isochronen und isothermen Warmebehandlungen

3.1. Mikrohartemessungen

Die Hartemessungen fir Kupfer und Nickel wurden nach der Vickersmethode, wie sie in
Kapitel 2, Abschnitt 4.2 beschrieben wurde, durchgefiihrt. Hierfir stand ein Auflichtmik-
roskop Zeiss Axioplan samt einem Objektiv mit 100-facher VergroRerung zur Verfligung. Die

Indenterapparatur vom Typ MHT-4 stammt von der Fa. Anton Paar, Graz.

Vor Durchfiihrung der Harteprifungen wurden die Proben poliert, um einerseits fur die erfolgen-
den Eindrucke moglichst gleiche Oberflachenbedingungen zu gewéhrleisten, andererseits um fur
die Vermessungen unter dem Lichtmikroskop eine ausreichende optische Erkennbarkeit der Aus-
dehnung der Harteeindriicke sicherzustellen. Kupfer hatte im Gegensatz zu Nickel die unange-
nehme Eigenschaft, dass sich ab 220°C nach jedem Aufheizvorgang eine Oxidschicht auf der
Oberflache bildete. Daher war es notwendig, die Kupferproben jedes Mal nachzupolieren. Die
Poliermaschine besteht im Wesentlichen aus einer rotierenden Scheibe, auf welche Schleifpapier
unterschiedlicher Kérnung befestigt wird. Der zu polierende Gegenstand wird manuell auf die
rotierende Scheibe gedrtickt, wobei darauf zu achten ist, dass der Schliff plan bleibt. Der gesamte
Vorgang erfolgt unter Wasser, um einerseits eine starke Warmeentwicklung zu vermeiden, ande-
rerseits um das abgetragene Material fortzuspulen bzw. es nicht in die folgenden, feineren Polie-

rungen einzuschleppen.

Zunéchst wurde mit einem Polierpapier mit der Kérnung von 600, dann mit einer Kérnung von
1200 grid unter Wasser poliert. Der letzte Poliervorgang wurde mit Aluminiumoxidpulver einer
Kdrnung von 0,2 um auf Filzscheiben durchgefiihrt. Die so polierte Oberflache (kratzfrei, eben)
genugte den Anforderungen der Messungen der Mikrohérte (optisch) als auch der Nanohérte
(kontaktsensitiv). Es wurde fiir jede Hartebestimmung ein Satz von zehn Eindrucken gemacht;
somit standen 20 Werte pro Hartewert zur Verfiigung, um ein Mindestmal? an statistischer Aus-
sagekraft zu gewahrleisten (vgl. auch Kap. IV, Fehlerrechnung) denn die Mikrostruktur der HPT-
Proben ist nicht homogen. Die Mikrohdrtemessungen wurden jeweils in einem Abstand von 7
mm zum Probenzentrum (1 mm zum Rand) vorgenommen, damit die Messungen stets von Pro-

benbereichen gleichen Verformungsgrades stammen (siehe Kap. 2, Abschn. 4.1 fir die Radi-
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usabhéngigkeit des Verformungsgrades). Ausserdem wurde zwischen zwei Eindrucken ein Mi-
nimalabstand von 1-1,5 Durchmesserldangen der Indentierung eingehalten, um Hartezunahmen

aufgrund des benachbarten Eindruckes zu vermeiden.

Fur die Mikrohartemessungen wurden die Proben auf eine Messingplatte gelegt, um Uber eine
harte Unterlage zu verfiigen, welche ein Durchbiegen der Probe verhindert. Die Nickelproben
mussten mittels eines zweiseitig haftenden Klebebandes auf der Messingplatte befestigt werden,

da diese durch ihre ferromagnetische Eigenschaft von der Prufvorrichtung angezogen wurden.

Die gesamte Mikroharte-Messeinrichtung lagert auf einer massiven Betonplatte, um etwaige Er-
schiitterungen zu dampfen. Der Einddruckkorper drang mit einer kontrollierten Krafterhdhungs-
rate von 0,1 N/s in das Material ein und verweilte nach Erreichen der definierten Kraft 10 Se-

kunden in der tiefsten Position, bevor er wieder aus dem Material herausbewegt wurde.

Die Zeit des Verweilens des Eindruckkdrpers im Material wird auch Kriechzeit genannt, weil die
angewandte Spannung dabei konstant bleibt. Da das Geréat die htchste Genauigkeit dann liefert,
wenn die Durchmesser der Eindrucke in einem Bereich zwischen 20-30um liegen, wurde die
anzuwendende Kraft dementsprechend angepasst. Fir Nickel waren das 0,7 N und fir das wei-
chere Kupfer 0,5 N.

Nach Applikation des Eindruckes wurde Uber die Mikroskopkamera der Fa. ZEISS (AxioCam
MRc5) und einem PC ein digitalisiertes Bild aufgenommen. Die Vermessungen der Pyramiden-
diagonalen erfolgten per Mausklick am Bildschirm. Die Daten wurden mit dem Programm
AxioVision Rel. 4.8. der Fa. ZEISS verarbeitet.
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Abbildung 23: Mikroharteeindruck in einer Nickelprobe.

Die Asymmetrie des Eindrucks ist eine Folge der Abweichung der Probenoberflache von der Plan-
parallelitat. Erfahrungsgemass wirkt sie sich aufgrund der Mittelwertbildung der beiden Diagona-
len nur geringfligig bis gar nicht auf den Hartewert aus. Die Abmessungen des Eindruckes sind im
Bild durch die roten Linien gekennzeichnet (jeweils ca. 29 um).
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Wahrend die HPT Verformungen an Ti im Rahmen dieser Diplomarbeit durchgefthrt wurden,
erfolgten die Aufnahmen der Mikroharteisochronen an Titan im Zuge einer Kooperation mit dem
Department of Metallic Materials and Nanoengineering, Facutly of Non-Ferrous Metals, Univer-
sity of Science and Technology UST-AGH in Krakow, Polen, Leiter Prof. Borys Mikulowski.
Die Messungen wurden von seinem Mitarbeiter Dr. Bartek Sulkowski (26) durchgefiihrt. Das
verwendete Gerat war ein INSTRON WOLPERT Testor 2100 Mikrohéartetester, die angewandte
Kraft betrug 0,981 N bei einer Eindruckzeit von 10 s.

Der Verfasser hat ergédnzend dazu - im Rahmen dieser Diplomarbeit - Vickersharte-Messungen
nach Isothermen vorgenommen. In deren Verlauf wurden die Proben im Gegensatz zu Isochro-
nen bei jeder Warmebehandlung in einem Olbad auf die gleiche Temperatur (T=90 °C) erwarmt,
und dann die Warmebehandlungszeit variiert. Die erste Isothermenzeit betrug 30 Sekunden, da-
nach wurde diese jeweils um einen Faktor 2 erhdht. Es liegen somit Daten von Messungen nach
0,5; 1; 2; 4; 8; 16; 32; 64 und 128 Minuten vor. Es wurden drei in gleicher Weise préparierte
HPT Titanproben untersucht. Die Hartemessungen wurden wie in Abschnitt 3.1 dieses Kapitels
beschrieben vorgenommen. Fur die angewandte Kraft wurde zwecks Optimierung der Eindruck-

grosse auf 0,9 N erhoht.

52



Experimente

3.2. Nanohartemessungen

D ie Harte von Tantal und Kobalt wurden mit dem Nanoindenter, dessen theoretische Grund-
lagen in Kapitel 2, Abschnitt 4.3 erldutert wurde, ermittelt. In dieser Arbeit wurde das
Gerat UNAT der Firma Asmec GmbH verwendet.

In der Praxis der Nanohdrtemessung wird folgende Sequenz eingehalten: Belasten, Kriechen,
Entlasten, Halten und schlieRlich die SchluRentlastung.

oo e Abbildung 24: Schematischer
- Ablauf einer Nanohadrtemessung
e Nach der Belastung (blau einge-
”n zeichnet) erfolgt die Kriechzeit
g - bei konstanter Kraft, (rot). An-
B schlieBend erfolgt die Entlastung
E - (schwarze Kurve) mit der thermi-
z2® schen Driftkorrektur (grin), (24)
o
20
0
] AN

o L 100 150
Zeit (s)

Zum Hergang der Versuchsdurchfiihrung:

Die Proben wurden fiir diese Methode in der gleichen Weise wie fur die den Mikrohdrtemessun-
gen poliert. Die zu untersuchenden Proben wurden auf einem Stahlprobenhalter mittels UHU
hart aufgeklebt, und letzterer auf dem beweglichen Tisch des Gerdates installiert. Da die Hartebe-
stimmungen an diesem Gerat vollautomatisch ablaufen, werden samtliche Messpunkte auf allen
Proben vor Beginn der Messungen programmiert. Dies sowie Ablauf und Auswertung der Mes-

sungen erfolgt mithilfe des Programmes Inspector X Version 2.7.2 der Firma Asmec GmbH.

Fir die Hartebestimmung wurde pro Probe ein Satz von bis zu 20 Eindrucken gewahlt. Stark vom
Mittelwert abweichende Werte wurden eliminiert, daher liegen manchen Mittelwerte weniger

Messpunkte zugrunde.
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Auch hier wurde die Position der Messungen mit ca. 1 mm vom Rand (7 mm vom Zentrum) der
zu untersuchenden HPT Proben gewahlt. Die Abstande der Messpunkte wurden mit 50um festge-
legt, doch wurden bei grosseren Oberflachenrauigkeiten gelegentlich einzelne Punkte anders ge-

setzt.

Abbildung 25: Photographi-
sche Aufnahme eines Sets von
20 Eindriicken in einer Tantal-
probe.

Vergrosserung ca. 300 x

I:hA*'.'.‘A i

Das Gerat wurde so programmiert, dass die Messungen tber Nacht durchgefiihrt wurden, um die

Tagesvibrationen im Gebaude des Aufstellungsorts zu vermeiden.

Am Nanoindenter wurde sowohl ein Vickersindenter als auch ein Berkovichindenter fur die Mes-
sungen verwendet. Die Verwendung der unterschiedlichen Prufkdrper hatte keinen Einfluss auf
die Ergebnisse, da fiir die Berechnung der Harte jeweils unterschiedliche Kontaktflachen heran-
gezogen wurden. Testmessungen an ein- und derselben Probe im selben Zustand mit verschiede-

nenen Eindruckkdrpern ergab innerhalb des Fehlers den gleichen Wert fur die Nanoharte.

Technische Daten der verwendeten Prifkdpfe:
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Kennzeichen Vickersindenter Berkovichindenter
Spitzenabrundung 0,573 um 0,309 um
Indentermaterial Diamant Diamant
Elastizitatsmodul 1140 GPa 1140 GPa
Poissonzahl 0,07 0,07

Effektiver Offnungswinkel 19,7 19,7

Tabelle 3: Technische Daten der verwendeten Prifkorper

Die angewandte Maximalkraft betrug 100 mN und die Kriechzeit 60s.

Abbildung 26: Fotografische
Aufnahme eines einzelnen
Nano-Eindruckes in einer
Kobaltprobe.

Die Lange des Diagonalen-
durchmessers des Eindrucks
betragt 5,6um.

Um eine héhere optische Auf-
[6sung zu erhalten, arbeitet
das verwendete Mikroskop mit
Griinlicht.

Fur die Auswertung der Daten mit dem Programm InspectorX Version 2.7.00 der Firma ASMEC
GmbH wurde sowohl fiir Tantal als auch fur Kobalt eine Poissonzahl von 0,31 angenommen.
Eine Nullpunktskorrektur und eine thermische Driftkorrektur wurde im Verlauf der Auswertun-
gen von dem Programm automatisch durchgefihrt.

Die Nullpunktskorrektur dient zur korrekten Auffindung der tatsachlichen Oberflache der Probe.
Die Kraft- und Verschiebungsdaten werden bereits im Vorgang der Oberflachenfindung aufge-
nommen, und das Rauschen des Kraftsignals, bewirkt eine gewisse Unsicherheit beim Auffinden
der Oberfléche.
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Die Kontaktkraft, die Kraft, ab der die Messspitze die Probe beriihrt und tatsdchlich zur Auswer-
tung herangezogen wird, wurde mit 40uN festgelegt. Auf jeden Fall ist bei der Wahl der Kon-

taktkraft darauf zu achten, dass sie Giber dem Rauschen des Kraftsignals liegt.

Die thermische Driftkorrektur ist notwendig, weil der Eindruckkdrper und die Probe unterschied-
liche Temperaturen aufweisen. Zu diesem Zweck wird der Einfluss dieses Temperaturgradienten
wahrend einer kurzen Kriechperiode vor dem volligen Entlasten quantifiziert und zur Driftkor-

rektur der Messergebnisse herangezogen.

Kapitel 1V

Resultate

Inhaltsangabe:

Im Nachfolgenden sollen zuerst die Ergebnisse der Kupfer-, Nickel- und Titan- Isochronen bzw.
Isothermen prasentiert werden (Mikrohartemessungen), anschlieend jene von Tantal und Kobalt

(Nanohartemessungen).
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1. Mikrohérte-lsochronen fur HPT-Cu
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Abbildung 27: Isochrone Messungen der Mikroharte von Kupfer bei einer Umdrehung von 0,1 (Scherung zwischen 2,2 und 2,4).
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Abbildung 28: Isochrone Messungen der Mikroharte von Kupfer bei einer Umdrehung von 0,25 (Scherung zwischen 5,8 und 6,7).
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Abbildung 29: Isochrone Messungen der Mikroharte von Kupfer bei einer Umdrehung von 0,5 (Scherung zwischen 12,1 und
12,8).
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Abbildung 30: Isochrone Messungen der Mikroharte von Kupfer bei einer Umdrehung von 1 (Scherung zwischen 25,1 und 27,3).
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Abbildung 31: Isochrone Messungen der Mikrohdrte von Kupfer nach einer Umdrehung von 2 (Scherung zwischen 47,4 und

54.6).
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Abbildung 32: Isochrone Messungen der Mikroharte von Kupfer nach einer Umdrehung von 10 (Scherung zwischen 261,8 und

292,2).
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Bei den hier erhaltenen Harteisochronen fur Kupfer kann man folgende Tendenzen erkennen:

Zwischen 50 und 130°C erfolgt zunachst eine Zunahme der Harte. Im Intervall zwischen 100 und
280°C ereignet sich ein massiver Harteabfall, und zwar bei umso kleineren Temperaturen je ho-
her die angewandte Scherverformung war. Im allgemeinen verringert sich die Harte dabei von
ca. 1,6 GPa auf ca. 1 GPa. Daran wieder eine leichte Harteerhhung (am Rande des Messfehlers)

zu erkennen. AnschlieRend geht der Harteverlauf in eine allmahliche weitere Abnahme uber.

Der jeweils angewandte hydrostatische Druck hat ab einer Scherung von ca. y > 20 keine mef3ba-
re Auswirkung auf die Harte. Bei Scherungen darunter bis hinunter zu einem Schergrad von y = 7
wirkt sich der Druck sehr wohl auf die Ausheiltemperatur des Harteabfalls aus: Je niedriger der

angewandte Druck, bei umso héherer Ausheiltemperatur erfolgt dieser Harteabfall (Abb. 29).
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2. Mikrohéarte-lIsochronen fiir HPT-Ni

Abbildung 33: Isochrone Messungen der Mikrohéarte von Nickel nach einer Umdrehung von 0,1 (Scherung zwischen 1,4 und 1,9).
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Abbildung 34: Isochrone Messungen der Mikroharte von Nickel nach einer Umdrehung von 0,25 (Scherung zwischen 4,6 und
5,2).
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Abbildung 35: Isochrone Messungen der Mikroharte von Nickel nach einer Umdrehung von 0,5 (Scherung zwischen 8,8 und
11,6).
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Abbildung 36: Isochrone Messungen der Mikrohéarte von Nickel nach einer Umdrehung von 1 (Scherung zwischen 19 und 23,3).
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Abbildung 37: Isochrone Messungen der Mikroharte von Nickel nach einer Umdrehung von 2 (Scherung zwischen 46,5 und

52,4).
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Abbildung 38: Isochrone Messungen der Mikrohéarte von Nickel nach einer Umdrehung von 10 (Scherung zwischen 237,1 und
273,2).

Die Harteisochronen von HPT Ni sind denen von HPT Cu qualitativ recht ahnlich: Zunéchst tritt
eine Erhdhung der Harte auf, dann eine starke Abnahme. Diese Abnahme ist bei Nickel noch
stéker als bei Kupfer ausgepragt. Bei einem Schergrad von y = 250 nimmt die Harte von etwa 3,5
GPa bei 190°C auf ca. 1,3 GPa bei 370°C ab. Die anschlielende leichte Zunahme der Hérte lasst
sich nicht mit Bestimmtheit feststellen, wenn auch z.B. bei Schergraden von etwa y = 50 und ei-
nem angewandten Druck von 4GPa mindestens eine Tendenz zur Erh6hung nicht zu leugnen ist.

Bei hdchsten Isochronen-Temperaturen nehmen wie in HPT Cu die Hartewerte graduell ab.

Die Kurven der drei unterschiedlichen Driicke fallen bei keinem Schergrad vollig zusammen, wie
es bei den Kupferproben der Fall ist, doch sind auch hier die Unterschiede ab einem Schergrad
von y ~ 40 deutlich geringer ausgeprégt als bei kleineren Scherungen. Bei diesen erfolgt, ahnlich
wie fir HPT Cu, der Harteabfall bei den hoheren Drucken bei noch niedrigeren Temperaturen als
bei den geringen Drucken. Bei den kleinsten untersuchten Schergraden ist diese Druckabhéngig-

keit wieder weniger ausgepragt.
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3. Mikroharte-Isochronen und -lIsothermen fiir HPT-Ti

=@ Umdrehung: 0,1; Scherung: 2,1
== Umdrehung: 0,25: Scherung: 5,2
== Umdrehung: 0,5; Scherung: 10,5
== Umdrehung: 1;Scherung: 20,9
=¢=Umdrehung: 2; Scherung: 41,9
=0-=Umdrehung: 10; Scherung: 209,4
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Abbildung 39: Isochrone Messungen der Harte von Titan bei unterschiedlichen Verformungen und einem Druck von 8GPa) (26)

Die Titanproben zeigen in ihrer Harteentwicklung nach isochronen Aufwarmstufen einen ahnli-

chen Verlauf wie jene von Kupfer und Nickel: Zunachst erfolgt eine kleinere Hartezunahme nach

einer isochronen Erwérmung von 90°C, und nach weiterer isochronen Behandlung ein gréRerer

Abfall.

Wie bereits an vorangegangener Stelle erwéhnt, wurden die Proben an der Universitat Wien her-

gestellt, wahrend die Héarteisochronen durch Herrn Dr. Bartosz Sulkowski unter der Leitung von

Professor Borys Mikulowski, am Department of Metallic Materials & Nano Engineering, Faculty

of Non-Ferrous Metals, University of Science and Technology UST-AGH Krakow vorgenom-

men wurden. Zusétzlich zu den isochronen Messungen wurden Hartemessungen nach isother-

men Warmebehandlungen durchgefiihrt.
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Abbildung 40: Hartemessungen nach isothermer Warmebehandlung von 90°C an Titan nach einer Verformung von 1 (Scherung
in etwa 25) und 8 GPa.

Die in Abbildung 40 dargestellten Kurven zeigen den Verlauf der Entwicklung der Hérte von
drei unterschiedlichen Proben nach isothermer Warmebehandlung bei 90°C. Die Proben wurden

in gleicher Weise hergestellt und weisen daher in etwa dieselben Scherungen auf.

An den isothermen Messungen kann man ebenfalls wie an den Isochronen eine Hértezunahme
vor dem Einsetzen eines massiven Harteverlustes beobachten. Diese Temperatur wurde gewéhit,
da bei den isochronen Messungen ab dieser Stelle eine Hartezunahme zu sehen war. Nach einer
isothermen Aufheizphase von 64 min fallt die Harte der Proben auf 26 - 37% des ursprungli-

chen Wertes ab.

Die griine Kurve scheint bei oberflachlicher Betrachtung einen anderen Verlauf zu zeigen, jedoch
rihrt dies daher, dass im Intervall von 8 und 32 min zwei zusatzliche isotherme Schritte einge-

flgt worden sind, um diesen interessanten Bereich genauer zu analysieren.
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4. Fehlerrechnung fur die Mikrohartemessungen

Es wurden pro Probe 10 Eindriicke getatigt. Die zwei Diagonalen der Eindriicke, welche der
Vickers Indenter hinterlie3, wurden vermessen. Somit lagen pro Mikrohdrtemessung 20 Diago-
nalenabmessungen vor. Aus ihnen wurde das arithmetische Mittel d bestimmt und die in Kap.
11.3.2 erklérte Beziehung

1855,1276+F[N]

Hv[GPa] = T

eingesetzt.

Fur die Berechnung der Fehlerbalken wurde die zunéchst die Standardabweichung s der gemittel-
ten Diagonalwerte berechnet. Fur die mittlere quadratische Abweichung von Hv gilt unter Ver-

wendung der obigen Beziehung

AHv = J (Hv(d + s) — Hv(d))* =

_ (1855,1276 «F  1855,1276 = F)Z
- (d +5)? d?

Die den Mikroharte-Daten beigefugten Fehlerbalken wurden nach dieser Formel berechnet.
Nimmt man statt der Standardabweichung s den Wert des mittleren Fehlers des Mittelwerts, re-

duzieren sich die Werte von s um einen Faktor ( 1/\/ﬁ ), dh fiir 10 Messungen um ca. einen

Faktor 3, was schliesslich eine Reduktion des angegebenen Fehlers der Mikroharte um 25 %
bedeutet.
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5. Nanohéarte-lIsochronen fir HPT-Ta
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Abbildung 41: Isochrone Messungen der Harte von Tantal nach einer Scherung zwischen 2,8 und 301,4.

Die Messungen an Tantal wiesen aufgrund der Messmethode eine sehr hohe Genauigkeit auf.
Aufgrund dessen sind die Fehlerbalken in diesem Diagramm manchmal kleiner als das Mess-
symbol. Da Tantal eine hohe Schmelztemperatur hat und diese Arbeit einem gewissen zeitlichen
Rahmen unterworfen war, konnte eine Harteentwicklung bis zu einer Temperatur von 610°C un-
tersucht werden. Im Gegensatz zu den anderen Materialien konnte hier ein besonders starker
Hartezuwachs zwischen 330 und 450°C festgestellt werden. Der Hartezuwachs lag hier im Mittel
bei etwa 220 % !

Bei der Temperatur von 570°C ist ein Minimum der Harte zu beobachten.
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6. Nanoharte-lsochronen fur HPT-Co
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Abbildung 42: Isochrone Messungen der Harte von Kobalt nach einer Scherung zwischen 1,8 und 206.

Die Messungen an Kobalt wiesen dieselbe hohe Genauigkeit auf wie jene an Tantal. Im Gegen-
satz zu allen anderen vorgenommenen Untersuchungen konnte bei diesem Material keine zusétz-
liche Festigkeitszunahme nach isochroner Temperaturerhdhung festgestellt werden. Die Hérte-
kurve fallt ab einer Temperatur von 300°C ab. Lediglich im Anschluss an diesen starkeren Harte-
verlust ist eine kleinere Zunahme zu beobachten, welche bei einer Temperatur von etwa 400°C

abermals abfallt.
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Abbildung 43: Radiusabhdngige Hartemessungen an Kobalt nach einer Umdrehung von 0,1 und einem hydrostatischen Druck
von 8GPa (Scherung y: 1,8)

Zusétzlich zu den Messungen nach isochronen Erwarmungen wurde an einer Kobaltprobe eine
radiusabhéngige und somit verformungsabhangige Messreihe vorgenommen. Die Auswahl der
Probe erfolgte willkirlich und kann représentativ fur alle untersuchten Proben betrachtet werden,
da alle Proben mit der HPT- Maschine in gleicher Weise verformt wurden. Somit weisen alle
Proben eine radiusabhangige Verformung und somit eine radiusabhéngige Verfestigung auf. Die
aktuelle Messreihe soll die Harteabnahme in Richtung zur Mitte der Probe veranschaulichen, aus

den Griinden, die in Kapitel Il Abschnitt 3.1 erlautert wurden,.
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7. Fehlerrechnung bei den Nanohartemessungen:

Die Fehler der Nanohartemessung wurden vom Gerdat automatisch ermittelt nach folgendem Prin-
zip:
1) Berechnung der Nanohéarte aus der maximalen Eindringtiefe unter Last nach jeder

Einzelmessung

2) Berechnung der Standardabweichung aus den nach den Einzelmessungen gespeicher-

ten Nanohéartewerten

Es wurden 20 Eindruckversuche pro Nanohartemessung durchgefihrt, allerdings bis zu 5 Werte

zur Auswertung nicht herangezogen (Probleme mit Erschiitterungen, thermische Drift etc.).

Die den Messwerten beigefugten Fehlerbalken entsprechen den unter 2) berechneten Stan-

dardabweichungen. Auch sie verringern sich nochmals um einen Faktor ( 1/\/ﬁ ), wenn man den

mittleren Fehler des Mittelwertes angibt, also im vorliegenden Fall um bis zu einen Faktor 4.

Die Tatsache, dass die fir die Mikroharte ermittelten Fehler tendenziell grésser sind als die fiir
die Nanoharte berechneten, liegt unter anderem in der Tatsache begriindet, dass bei der Mikrohar-
te die Mittelung der Diagonalen in die Fehlerrechung eingeht (2 Messwerte pro Einzelhérte) und
bei der Nanohérte nur die Eindringtiefe (1 Messwert pro Einzelhérte). Ausserdem war die Zahl

der Messungen bei der Nanoharte durchwegs grosser (bessere Statistik).
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Kapitel V

Diskussion der Ergebnisse

1. Mikrohartemessungen an Kupfer und Nickel

D ie Messungen der Harte nach der HPT-Verformung bei Raumtemperatur fiihrten zu den in
Kapitel 1V prasentierten Resultaten, aufgrund der dort beschriebenen Vorgénge in den
Metallen wahrend der Verformung. Nach den isochronen Erwédrmungen setzten jedoch weitere

Prozesse ein, die die im Folgenden beschriebenen Tendenzen zeigten:

Bei anhaltender Erwarmung erfolgt zundchst meistens eine Zunahme der Hérte, dann eine starke
Abnahme, gefolgt von einer abermaligen leichten Zunahme, welche schliesslich in einen allmah-
lichen Abgang mundet. Diese Zunahme bewegt sich teilweise innerhalb der Fehlergrenzen bzw.

lasst sich in ihrem Ursprung nicht leicht erklaren.

Die Zunahme der Harte betrug bei Kupfer 22,5% und fur Nickel sogar nahezu 46 %. In den nach-
folgenden beiden Abbildungen 43, 44 sind die in Kap. IV fur Kupfer und Nickel dargestellten
Hértezuwachse in den Isochronen in Abhangigkeit der durch die HPT Verformung eingebrachten
Scherung dargestellt. Da die in den Isochronen beobachteten Hérteanderungen als Funktion der
Scherung nur wenig vom angewandten hydrostatischen Druck abhéngen, wurden die Auftragun-
gen in den Abb. 43, 44 ohne Ricksicht auf den jeweils bei HPT angewandten Druck vorgenom-

men..
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Abbildung 43: Hartezuwachs aufgrund von Leerstellenagglomeration fiir Kupfer in Prozent.
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Abbildung 44: Hartezuwachs aufgrund von Leerstellenagglomeration fiir Nickel in Prozent.
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Diskussion der Ergebnisse

Es ist festzustellen, dass die grossten Hartezunahmen nach Scherungen zwischen 200-700 % (Cu)
bzw. 200-900 % (Ni) beobachtet wurden, bei grosseren Scherungen betrugen sie nur mehr 3-7 %
(Cu) bzw. 3-11 % (Ni).

Der erste Hartezuwachs wird dadurch erklart, dass verformungsinduzierte Leerstellen durch den
thermischen Einfluss zu wandern beginnen und dann agglomerieren (7) (9), sie bilden Leerstel-
lenagglomerate. Gemass der Literatur (8, 31, Kapitel 111) beginnt die Wanderung in Ausheilstufe
Il bzw. bei einer homologen Temperatur von etwa 0,2 Tm, dh. je nach Schmelztemperatur des
Metalls bereits wahrend der Verformung, wenn — wie z.B. im Falle von Cu, siehe Tab. 4 — die

Verformungstemperatur grosser ist als die der Ausheilstufe I11.

Material Tm= T/Tm=
Schmelztemp. Homologe Verformungstemp.
inK fiir T=25°C
Nach Kapitel 111.1

Kupfer 1357,77 0,22

Nickel 1728,15 0,17

Kobalt 1768,15 0,17

Tantal 3290,15 0,09

Titan 1941,15 0,15

Tabelle 4: Homologe Verformungstemperaturen der untersuchten Materialien.

Auch wéhrend der HPT-Verformung werden massiv Leerstellen erzeugt, und dank dem hohen
hydrostatischen Druck sogar besonders viele (27). Bei nicht hochreinen Metallen - wie den in
dieser Arbeit untersuchten - lagern die Leerstellen aber bevorzugt an Fremdatomen an und wer-
den daher erst in Ausheilstufe IV (etwa 0.4 Tm) beweglich. Die bevorzugte Anlagerung an
Fremdatomen zieht automatisch die Bildung von Leerstellen-Agglomeraten nach sich, die bei
fortgesetzter isochroner Erwarmung wachsen. Dieser Prozess bedeutet, dass einerseits die Zahl
der Agglomerate wéchst, andererseits auch der mittlere Abstand zwischen ihnen abnimmt. Damit
stellen die Agglomerate eine fur die Bewegung der mit der Hartepriifung verbundenen Verset-
zungen groRere Behinderung dar, was in den im vorigen Kapitel gezeigten Isochronen zur beo-
bachteten Zunahme der Harte fuhrt (9). Die Beweglichkeit der Leerstellen in Stufe 1V fuhrt bei
fortgesetzter Erwérmung dazu, dass die Leerstellenagglomerate vergrobern, d.h. bei gleichblei-
bender oder abnehmender Zahl der Leerstellen aus vielen kleinen Agglomerate wegen der Mimi-

nierung der Oberflachenenergie wenige grosse Agglomerate entstehen, und zwar mit grosser

74



Diskussion der Ergebnisse

werdenden Abstanden, die das Passieren ankommender Versetzungen erleichtern und schlussend-
lich eine Wiederabnahme der Harte zur Folge haben.

Die groRere Zunahme der Harte von Nickel im Vergleich zu Kupfer ist eine Folge der héheren
Konzentration der Leerstellen. Diese hohere Konzentration kommt durch die im Vergleich zu Cu

niedrigere homologe Verformungstemperatur zustande (Tabelle 4).

Ein Hartezuwachs aufgrund einer Oxidation nach den jeweiligen Erwarmungsstufen kann ausge-
schlossen werden, da unter dem Mikroskop entweder keine Oxidschicht beobachtet wurde, und
wenn ja, die Proben nachpoliert wurden. Weiters wurde in allen untersuchten Materialien einzel-
ne Messungen der Harte als Funktion der Eindringtiefe mittels der QCSM Methode (Kap. II)
vorgenommen, die im Fall einer Oberflachenoxidation eine starke Tiefenabhéngigkeit zeigen

hatten missen, was in keinem Fall zutraf.

Der beschriebene Hartezuwachs an SPD verformten Proben von Kupfer (99,99%) und Nickel
(99,98%) steht auch im Einklang mit Arbeiten, die nicht aus unserer Arbeitsgruppe stammen
(28). Dass der Hartezuwachs bei Scherungen bis 900% am grossten ist, bei noch héheren aber
abnimmt, kdnnte damit zusammenhéngen, dass die Scherungen dhnlich wie die sehr hohen hyd-
rostatischen Drucke bei der Entlastung am Ende der HPT Verformung zu Rearrangements nicht
nur der Versetzungen (20) sondern auch der Leerstellenagglomerate fiihren deren Abstande dabei
zunehmen und somit mindestens keine Festigkeitszunahme erfolgt, eher noch eine Abnahme.

Bei weiterer Erwarmung der HPT prozessierten Cu und Ni Proben kommt es zu einem starken
Hérteabfall (bei Temperaturen zwischen 0,3T, - 0,5Tr), der It. Literatur (Kap. I, 31) mit prima-
rer Rekristallisation verbunden ist, wo die verformungsinduzierten Versetzungen massiv aushei-
len, was mit einem deutlichen Kornwachstum verbunden ist und wie es bereits in der theoreti-
schen Einfuhrung erlautert wurde (9). Das wird auch durch die Diplomarbeit von I. Mulalic,
welche DSC Untersuchungen an gleichen Proben vornahm, belegt (29) als auch durch friihere
Versetzungsdichtemessungen von Schafler et al (30): Der Harteabfall im isochron erwdrmten
HPT Cu bei einer Temperatur von 134°C ist mit einer Reduktion der Versetzungsdichte um
60% (30) verbunden. Der Harteverlauf wurde bis einschlielich dieser Ausheilstufe gemessen,

weil bei noch htheren Temperaturen kein weiteres Ausheilen verformungsinduzierter Defekte zu
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Abbildung 46: Temperaturen der Harte-Ausheilstufen in HPT Cu in Abhangigkeit der Scherung y.
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Abbildung 47: Temperaturen der Harte-Ausheilstufen in HPT-Ni in Abhadngigkeit der Scherung y.
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erwarten war, wie ebenfalls durch die DSC Ergebnisse von I.Mulalic (29) an gleichen Materialien
bestatigt wurde.

Eine Moglichkeit, die Art der ausheilenden Defekte, die hinter den thermisch bedingten Ande-
rungen der Harte stehen, herauszufinden, stellt die Auftragung der Temperaturen der Ausheilstu-
fen als Funktion der angewandten Scherung dar. Am besten gelingt dies, wenn diese Temperatu-
ren durch Differenziation der Harteisochronen ermittelt werden, somit den Temperaturen der den
Ausheilstufen entsprechenden Ausheilpeaks entsprechen, wie dies bei der Differenzial-
Kalorimetrie der Fall ist.

In den Abbildungen 46 und 47 sind zusétzlich zu den Temperaturen des maximalen Hérteabfalls
(blau) auch die Anfangstemperatur des Hartezuwachses (griin) als auch die unmittelbar darauf
folgende Temperatur des Hartemaximums (rot) eingetragen. Die strichlierten Linien verbinden
Messungen an Proben, die unter gleichem Druck HPT verformt wurden. Bei zahlreichen Vorar-
beiten unserer Gruppe (z.B. D.Setman et al., (31)) stellte sich heraus, dass Ausheilpeaks, bei de-
nen radialsymmetrische Defekte mit relativ geringem Spannungsfeld (Abfall mit 1/r® | r ist der
Abstand vom Defekt) ausheilen, nicht von der aufgepragten Verformung (=Scherung) abhangen,
eindimensionale Defekte aber, dh. solche mit Versetzungscharakter, die ein relativ grosses aus-
gedehntes Spannungsfeld aufweisen (Abfall mit 1/r), bei mit zunehmenden Verfor-
mungs(=Scher)grad kontinuierlich abnehmender Temperatur ausheilen. Uberraschenderweise
folgen die Kurven in den Abb. 46 und 47 beide dem letzteren Schema; man hétte aufgrund der
zuvor gefuhrten Diskussion gemeint, dass die mit dem Hérteanstieg bzw. —maximum verbunde-
nen Temperaturen nicht vom Schergrad abhéngen, da es sich aller Wahrscheinlichkeit nach um
das Ausheilen von radialsymmetrischen Leerstellenagglomeraten handelt. Lt. Literatur (32) gibt
es aber auch Leerstellenagglomerate, die eine planare (2-dimensionale) Gestalt annehmen derart,
dass die Leerstellen einen intrinsischen Stapelfehler bilden, der von zwei sog. Frank-
Versetzungen in Form eines Versetzungsrings begrenzt wird. Wenn diese Ringe gross genug
sind, kompensieren einander die Verzerrungsfelder der einzelnen Versetzungsringteile nicht
mehr, und der Defekt verhalt sich hinsichtlich seiner Ausheilcharakteristik wie einzelne freie
Versetzungen. Es wird daher fir den Fall von HPT Cu und HPT Ni schlussgefolgert, dass es sich

bei den leerstellenartigen verformungsinduzierten Defekten dieser Materialien um planare Leer-
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stellenringe handelt. Erhértet wird diese Schlussfolgerung auch dadurch, dass die Abhé&ngigkei-
ten der Ausheiltemperaturen fiir die echten Versetzungen wesentlich monotoner mit zunehmen-
dem Schergrad verlaufen als die Temperaturen, die fir die Leerstellenagglomerate stehen, die
augenscheinlich bei mittleren Schergraden stark schwanken. Die Umldsung von radialsymmetri-
schen in asymmetrische planare Ringe verldauft moglicherweise Uber ein- oder mehrere Zwi-

schenstadien mit unterschiedlichen Morphologien und somit VVerzerrungsfelder der Agglomerate.

Die Messungen brachten jedoch noch einen weiteren beachtenswerten Befund:. Genaue Betrach-
tungen Isochronen im Kap. IV sowie der Abb. 46 und 47 zeigen, dass ausgenommen bei kleins-
tem Schergraden bis zu einem Schergrad von 16 (Cu und Ni) die jeweiligen Ausheiltemperaturen
vom angewandtem hydrostatischen Druck abhangen. Je grdsser dieser Druck bei HPT war, umso
Kleiner ist die Ausheiltemperatur, dh. der Druck hat auf die Ausheiltemperatur etwa den gleichen
Einfluss wie der Schergrad, vermutlich weil bei héheren Drucken &hnlich wie beim hdéheren
Schergrad eine hohere Dichte an Defekten mit Verzerrungsfeld (Versetzungen, planare Leerstel-
lenringe) produziert wird. Die dadurch erhéhte Intensitét der integralen Verzerrung flhrt zu einer
bevorzugten Defektausheilung bei niedrigeren Ausheiltemperaturen. Bei den Schergraden tber
16 sind bereits ausreichend viele verzerrungsintensive Defekte vorhanden, die zu einer starken
Absenkung der Ausheiltemperatur fiihren und durch zusétzlichen Druckaufbau nicht mehr in der
Probe stabil verbleiben, wenn der Druck bei Entlastung nach HPT entfernt wird (Ablauf stati-
scher Erhol- und Rekristallisationsvorgénge, siehe (20)). Dabei ist es unwesentlich, wieviel
Druck bei der HPT Verformung angewandt wird, die Hartekurven fallen somit zusammen.

peak 1 —6—2GPa

290 Abbildung 48: Lage der
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Abb. 48 zeigt, dass die Selektivitat der Ausheilung bezlglich des hydrostatischen Drucks auch im
DSC beobachtet wurde (Diplomarbeit Mulalic (29)), wenigstens in HPT NI. Auch hier fallen die
Ausheiltemperaturen ab einem bestimmten Schergrad zusammen, wenn auch erst ab Scherung 60
im Gegensatz zu Scherung 16 wie bei der Mikrohartemessung, was mit der Abhangigkeit der
Peaktemperatur von der Messmethode zusammenhéngt. Qualitativ ist das Verhalten aber sehr
ahnlich. Zusatzlich sieht man in der DSC noch, dass die Ausheiltemperature ber Scherung 60
wieder leicht zunehmen, was den Ablauf der oben angesprochenen Erhol- bzw. Rekristallisati-

onsvorgange bei der Entlastung bzw. Entfernung des hydrostat. Drucks bestéatigt (31) (33).

Wegen unterschiedlicher Reinheit nicht quantitativ, aber zumindest qualitativ ahnliche Befunde
lieferten auch Restwiderstandsmessungen an HPT verformtem Nickel (Scherung y) mit einer
Reinheit von 99,998% (34). Nicht nur setzt auch hier die Ausheilung der starker gescherten
Proben bei niedrigeren Temperaturen ein, sondern es kommt auch zu einer Erniedrigung der
Ausheiltemperatur bei denjenigen Proben, die mit héherem Druck bis zur gleichen Scherung

verformten wurden.
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Abbildung 49: Isochrone des elektrischen Restwiderstands von verschieden HPT-verformten Nickelpro-
ben (34). Das Bild rechts ist die normierte Darstellung der im linken Bild gezeigten Messungen.
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2. Mikrohartemessungen an Titan

n Titan wurden zusatzlich zu den isochronen Hartemessungen auch isotherme durchge-
Aﬂ]hrt. Beide Untersuchungen zeigten eine Zunahme der Harte bei fortgesetzter Warmebe-
handlung, was auf Leerstellenagglomeration hinweist. Ab einer Temperatur von 100°C, was
einer homologen Temperatur von 0.2 T, entspricht, beginnt die Harte abzunehmen. Dies ist ein
weiterer Hinweis darauf, dass es sich bei der Hartezu- wie auch der Abnahme um Effekte der
Leerstellenagglomeration handelt. Im Anschluss daran kommt es zu den erwarteten Versetzungs-
ausheilungen. Im Gegensatz zu Kupfer und Nickel war aber auch an diesem Material — ausge-
nommen Kleinste Schergrade - keine Verschiebung des entsprechenden Ausheilpeaks zu niedri-
geren Ausheiltemperaturen bei héheren Verformungsgraden zu beobachten. Das lasst wieder da-
rauf schliessen, dass im Ti zum Unterschied von Cu und Ni keine planaren Leerstellenringe, son-

dern 3-dimensionale Cluster gebildet werden und danach ausheilen.

Effekte aufgrund von Phasenumwandlungen hatten auf diese Messungen keinen Einfluss, da
solche bei Ti It. Phasendiagramm erst ab Temperaturen tber 882°C zu erwarten sind, welche bei

den gegenstandlichen Untersuchungen nicht erreicht wurden.

3. Nanohartemessungen an Tantal

m Vergleich zu Kupfer und Nickel ist die Schmelztemperatur von Tantal fast um einen Fak-

I tor 2 erhoht. Dies veranlasste den Verfasser, die Hartednderungen nur bis zu einer Temperatur

von 610° C zu untersuchen, nicht zuletzt weil dies auch eine experimentelle Grenze fir die paral-
lel durchgefiihrten DSC Messungen (29) darstellte. In dieser Arbeit hat sich daher der Autor auf
die Messung moglicher Hartednderungen aufgrund der Dynamik der Leerstellenagglomerate
konzentriert. Die Ausheilung der Versetzungen in dem Material Tantal sollte nach der oben ge-

nannter Regel bei etwa 713,9°C einsetzen.

Die Hartezu- bzw. abnahme von Tantal geschieht bei und nach 450°C, was einer homologen
Temperatur von 0,22 T, entspricht und somit tatsachlich ein Indiz dafir ist, dass auch im krz
System von Tantal Leerstellenagglomeration mit einem damit verbundenen Hartungseffekt statt-
findet. Dass dies bereits nahe der Ausheilstufe 111 geschieht, mag mit dem im Vergleich zum kfz
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Gitter locker gepackten krz Gitter von Ta zusammenhéangen. Eine Abhéngigkeit der Peaktempe-
ratur vom Schergrad trat nicht auf, was auf das Ausheilen radialsymmetrischer 3-dimensionaler
Leerstellencluster schliessen l&sst. Der Selektionseffekt hinsichtlich des Druckes konnte nicht
untersucht werden, weil — wie bereits in Kapitel 111 berichtet - nur Proben mit einem hydrostati-

schen Druck von 8GPa effizient HPT verformt werden konnten.

4. Nanohartemessungen an Kobalt

Wie bei Tantal lagen auch hier nur Proben vor, die unter einem hydrostatischen Druck von
8GPa verformt wurden, und daher konnten auch in diesem Fall keine Untersuchungen
beztiglich des Druckeffekts bei einem Teil der Harte-1sochronen durchgefihrt werden.

An Kobalt trat keine Zunahme der Harte auf, und somit ergab sich kein direkter Hinweis auf eine
Agglomeration verformungsinduzierter Leerstellen (Abbildung 42); auch bei den DSC-Scans in
der Diplomarbeit von Mulalic (29) fand sich, zumindest im fraglichen Temperaturbereich - kein
Peak. Die hexagonale Kristallstruktur selbst kann nicht die Ursache dafur sein, weil im Titan
(Abschnitt 2) ein solcher Peak beobachtet wurde; bleibt nur mehr der Unterschied im spezifi-
schen c/a Verhéltnis der Gitterkonstanten a und c. Das c/a Verhaltnis von Co (1,62) ist deutlich
naher zum ldealverhaltnis c/a=1.633 der dichten Packung als das von Ti (1,58), was die Bildung
von Leerstellen in Ti gegenuber Co beglinstigen kénnte. Eine genauere Analyse maéglicher Erkla-

rungen dieses Effekts steht noch aus.

Beim ersten Abfall der Harte in Co handelt es sich - auch nach Vergleich mit den DSC Messun-
gen von (29) — vermutlich um das Ausheilen von Versetzungen. Der Peak bei 400°C ist aller-
dings eindeutig dem Phasenlibergang von Kobalt von einer hdp zu einer kfz Kristallstruktur zu-

zuordnen.

Zwischen 400 und 500°C ist noch ein weiterer Harteabfall zu beobachten. Mindestens dieser ist
zum jetzigen Zeitpunkt unklar und bedarf weiterer Analysen, insbesondere wéren elektronen-

mikroskopische Untersuchungen hilfreich.
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Kapitel VI: Zusammenfassung

I m Laufe dieser Arbeit wurde die Hartezunahme der Metalle Kupfer, Nickel, Tantal, Kobalt

und Titan nach HPT-Verformung und anschlieBender Wérmebehandlung untersucht. Als Un-

tersuchungsmethode dienten Mikrohdrtemessungen und Messungen mithilfe des Nanoindenters.

Ein besonderes Interesse galt der Beobachtung der Zunahme der Héarte aufgrund von Agglomera-

tionsvorgéngen verformungsinduzierter Leerstellen und der nachfolgenden Entwicklung der Har-

te bei weiterer Temperaturerhéhung. Die wichtigsten Ergebnisse sind:

Ausgenommen in Kobalt konnte in allen untersuchten Metallen (Cu, Ni, Ti, Ta) Hartezu-
nahmen aufgrund von Agglomeration verformungsinduzierter Leerstellen beobachtet
werden. Diese Hartezunahme ist bei Tantal am starksten ausgepragt, wo es zu einer Zu-

nahme von tber 200 % kommt.

Als Ursache fiur die Hartezunahme infolge von Leerstellenagglomeraten in Kupfer und
Nickel werden aufgrund der spezifischen Abhangigkeit der Ausheiltemperatur vom
Schergrad planare Leerstellen- bzw. Frank-Versetzungs-Ringe angenommen, fur Titan

und Tantal aber dreidimensionale Leerstellencluster.

Fir Kupfer und Nickel wurde bis zu Schergraden von y = 16 eine Abhéngigkeit der
Ausheiltemperatur des Harteabfalls vom bei der HPT Verformung angewandten Druck
festgestellt. Grund ist der bei héherem Druck erhdhte Level der inneren Spannungen bzw.
Verzerrungen. Bei noch groReren Scherungen fihrt die mit der HPT Verformung un-
trennbar verbundene Entlastung zur Relaxation und Ausheilung neuer verformungsindu-

zierter Defekte, wodurch die Hartekurven fiir hohe Schergrade zusammenfallen.

Die Vorgénge in Kobalt konnten nur teilweise gedeutet werden; sie sind daher Gegen-

stand weiterer Untersuchungen.
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Kapitel VI

Anhang: Harteprofile an bestrahlten Oberflachen von Fe-Al Blechen

Inhaltsangabe:

Im Folgenden sollen weitere Messungen vorgestellt werden, welche im Rahmen dieser Diplom-
arbeit durchgefiuhrt worden sind. Diese Messungen waren nicht eigentlicher Gegenstand der

Arbeit, stellen aber weitere interessante Anwendungsmoglichkeiten der Nanoindentation vor.

Aufgabenstellung

iel dieser Messungen war es zu prifen, ob Defekte aus lonenbestrahlung in nanokristalli-
Znen Strukturen &hnliche Verschlechterungen der Materialeigenschaften bewirken wie in
grobkornigen Materialien. Dazu wurden zwei Sorten von FeAl Proben einseitig bestrahlt und mit
der jeweils unbestrahlten Probenseite verglichen. Die eine Gruppe besal3 eine nanokristalline
Struktur mit einer Korngrélie von etwa 35nm, die durch HPT Verformung hervorgerufen wurde.

Die andere hingegen hatte eine polykristalldhnliche Struktur mit relativ grossen Kristalliten.

Die nanokristallinen Proben X01, L12, L14, L13, L16 und die grobkristallinen Proben CG 01,
CG02, CG04, CGO03, CGO5 wurden auf je einer Seite entsprechend mit 0,01; 0,1; 0,5; 1; 5 dpa
bestrahlt.
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Anhang

Daher wurde die Hérte und der E-Modul an allen Proben auf beiden Seiten tiefenabhdngig ge-
messen, um einerseits eine Aussage Uber die tiefenabhéngige Schadigung des Materials durch die
Strahlung zu erhalten, andererseits einen Vergleich der Harten bzw. Strukturen zwischen der be-

strahlten und der unbestrahlten Seite ziehen zu kénnen.

Bei allen Proben wurde ein Satz von zwanzig Eindrucken vorgenommen. Es wurde Augenmerk
darauf gerichtet, dass die Eindrucke auf ebenen Flachenstlicken vorgenommen wurden. Die Mes-
sungen wurden Uber Nacht bei Raumtemperatur durchgefihrt. Die Proben wurden mit UHU-hart
auf die Probenhalter aufgeklebt, da die Elastizitat des Klebstoffes als vernachléssigbar betrachtet

werden kann.

Als Prufkorper gelangte wieder eine Diamant Berkovich Pyramide zum Einsatz. Die maximal
angewandte Kraft betrug 200mN und die Kriechzeit 20s. Die Kontaktkraft betrug 30uN und die
Messungen wurden mit der QCSM-Methode durchgefiihrt.

Die Auswertung der Messungen wurde mit dem Programm InspectorX Version 2.7.00 der Firma
ASMEC GmbH durchgefihrt (24). Die Vorgehensweise entsprach der in Kapitel 111, Abschnitt
3.2 beschriebenen Methodik. Die Poissonzahl wurde auch hier mit 0,31 angenommen.
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Abbildung 45: Fotografische Aufnahme eines einzelnen
Eindruckes. Die Lange des Balkens ist 50 um.

Abbildung 44: Photographische Aufnahme eines Satzes
von 20 Eindriicken in einer FeAl Probe

Abbildung 46: Vergr6Berte Aufnahme eines Nano- Abbildung 47: Aufnahmen von Eindrucken

harteeindruckes
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Ergebnisse

Die Ergebnisse in der Harte von bestrahlten und nicht bestrahlten, grobkdrnigen FeAl Proben

(CG1-CGb) gestalten sich wie folgt:

Indentation hardness (GPa)

ﬁ@i\ CGO01 not irradiated

—u— CGO05 not irradiated
—e— CG04 not irradiated

CGO03 not irradiated
—v— CG02 not irradiated

0,0

T T T T T T T
0,2 04 0,6 0,8 1,0 1,2
Contact depth (um)

Abbildung 48: Tiefenabhangige Hartemessungen von nichtbestrahlten grobkornigen FeAl Proben.
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Abbildung 49: Tiefenabhdngige Hartemessungen von bestrahlten grobkornigen FeAl Proben
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Die Differenzen der Harteprofile zwischen bestrahlter und nichtbestrahlter Seite der grobkorni-
gen FeAl Proben (CG1-CG5) stellen sich wie folgt dar:

—u—CG05
40 - —e—CG04
] . CGO03
= 3,5 4 —v—CG02
o : CGO01
Q@ 304
q_) p
Q
E 2,5 4 n
1 L )
é 2,0 4 Fu
o
& 151 Yy
£ Y
S 1,0 5
c A \\n‘\a
-% 05 - v \"G;f-{‘--\'
VIR -W S e
= 1 e "' M MMAALEEL P EDD 2
1) 0.0 4 e S T bl m o a B
o] 5 L O O O R LT
£ )l
-0,5 , . , . , . , . , . , . , .
0,0 0,2 04 06 0,8 1,0 1,2

1 ’

Contact depth (um)

Abbildung 50: Tiefenabhangige Differenzen zwischen bestrahlter und nichtbestrahlter Seite der grobkornigen FeAl Proben.
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Die Ergebnisse der E-Moduln der nicht bestrahlten und bestrahlten, grobkdérnigen FeAl Proben
(CG1-CG5) sind hier:

280 -
260
240
220
200 -
180 4
160 -
140 4
120 4
100 4

80 -

60 -

40 4

20 -

E-modul (GPa)

—m— CG1 not irradiated
—e— CG2 notirradiated
- CG3 not irradiated
34z —v— CG4 not irradiated

CG5 not irradiated

T T T T T T T T
00 0,2 0.4 0,6 0,8 1.0 1,2
Contact depth (um)

Abbildung 51: Tiefenabhdngige E-Moduln von nicht bestrahlten grobkérnigen FeAl Proben.
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Abbildung 52: Tiefenabhangige E-Moduli von bestrahlten grobkérnigen FeAl Proben.
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Die Ergebnisse in der Harte von bestrahlten und nicht bestrahlten, nanokristalinen FeAl Proben

gestalten sich wie folgt:

Indentation Hardness (GPa)

—m— FeAl L12 Not irradiated
—e— FeAl L13 Not irradiated
FeAl L14 Not irradiated
—v— FeAl L16 Not irradiated
FeAl X01 Not irradiated

T
FRETRReRR e tlts

. T . | : .
0,0 0,2 0,4 06 0,8 1,0
Contact depth (um)

Abbildung 53: Tiefenabhdngige Hartemessungen der nicht bestrahlten nanokristallinen FeAl Proben.
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Abbildung 54: Tiefenabhangige Hartemessungen von bestrahlten nanokristallinen FeAl Proben.
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Die Differenzen der Héarteprofile zwischen bestrahlter und nichtbestrahlter Seite der nanokristal-
linen FeAl Proben stellen sich wie folgt dar:

—m—FeAl X0
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Abbildung 55: Tiefenabhdngige Differenzen in der Harte zwischen bestrahlter und nichtbestrahlter Seite von nanokristallinen
FeAl Proben.
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Die Ergebnisse der Profile von E-Modul der nicht bestrahlten, nanokristallinen FeAl Proben sind

wie folgt:
—u— FeAl L12 Not irradiated
—e— FeAl L13 Not irradiated
TT FeAl L14 Not irradiated
- g v FeAl L14 Not irradiated
] il FeAl X01 Not irradiated
2001 ggg;;“*‘” o
& KX =N Tya
T} L ]
o 150 4
=
=S
e
o
= 100+
L
50 4
0 T T T T T T T T T T 1
0,0 0,2 04 06 0,8 1,0

Contact depth (um)

Abbildung 56: Tiefenabhdngige E-Moduli von nicht bestrahlten Nanokristalinen FeAl Proben.
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Tiefenabhangige E-Moduli von bestrahlten nanokristallinen FeAl Proben.
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SchlufRfolgerungen

D ie Resultate dieser Messungen lassen sich wie folgt zusammenfassen:

1) Die Harte der grobkornigen Materialien in der Néhe der Oberflache nimmt durch lonenbe-
strahlung deutlich zu, bei den nanokristallinen Proben bleibt sie nahezu unverandert bzw.
nimmt sogar ab. Die Differenzen sind flr grobkérnige Proben bis zu einer Tiefe von 0,6 um
stérker ausgeprégt, wahrend sie danach nahezu unveréndert sind.

2) Die Tiefenprofile der E-Moduln sind fiir die unbestrahlten und bestrahlten grobkdrnigen Fe-
Al Probenseiten sowohl von der absoluten Grosse als auch vom Gradienten her nahezu iden-
tisch. Ahnliche E-Modul Werte und —gradienten zeigt auch die unbestrahlte, nanokristalline
Probe. Im bestrahlten Zustand aber ist der E-Modul an der Oberflache und sein Tiefen-

gradient deutlich vergrossert.

Die bereits in der Literatur gefundene Tatsache, dass nanokristalline Material bei gleicher Be-
strahlungsintensitat deutlich weniger Defekte aufweisen, wird also durch diese Resultate besté-
tigt, sofern man annimmt, dass eine erhéhte Defektzahl die Festigkeit steigert, was aber ebenfalls

durch die einschldgige Literatur (9) als erwiesen gelten kann.

Interessant ist hingegen die hthere Empfindlichkeit des E-Moduls von Nanomaterialien auf Be-
strahlung, was den Vorteil der geringeren Defektdichte zu relativieren scheint. Auch Literaturda-
ten dazu sind nur wenige erhaltlich. Hier sollten jedenfalls weitergehende und umfassende Unter-

suchungen initiiert werden.
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