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“The Test of Pattern requires the observer to
examine and analyze for patterns before he acts, with
the understanding that many patterns are subtle or
hidden.

The Test of Disorder requires the observer to proceed
systematically when no pattern is perceived. When the
observer recognizes that many things must be done,
and in no specific order; the procedure is to perceive
and order all the things to be done, and, upon doing
a thing, to recall how and when that thing has been

done.”

— Guylaine's Architecture of the Second Empire



Kurzfassung

Durch starke plastische Verformung, sogenannte SPD-Techniken, kénnen massive
Metalle mit nanokristalliner Mikrostruktur hergestellt werden. In dieser Diplom-
arbeit wurden die Defekte untersucht, die nach starker Verformung mittels High-
Pressure Torsion (HPT), bei gleichzeitiger Kithlung mit fliissigem Stickstoff, in Ni-

ckel auftreten. Dazu wurde ein hochauflosendes Differenzdilatometer benutzt.

Aufgrund der Kiihlung mit Stickstoff wire zu erwarten, dass eine feinere Mi-
krostruktur entsteht als in vergleichbaren Proben, welche ,konventionell“ bei Raum-
temperatur stark verformt wurden. Messungen mit einem Rasterelektronenmikro-
skop zeigten jedoch ein gegenteiliges Ergebnis: die Mikrostruktur war sogar grober

als in ,konventionell“ verformtem Nickel.

Differenzdilatometrie bietet eine direkte Methode das Ausheilen von freiem Volu-
men, welches mit atomaren Defekten verbunden ist, zu messen. Beim Aufheizen
konnen drei Bereiche unterschieden werden, die zusammen ein freies Volumen von
AV—X = 16,1x10~* ausmachen. In allen drei Bereichen wird ein gréferes ausheilendes
freies Volumen gemessen als in ,konventionell* verformtem Nickel, was gleichbe-

deutend ist mit einer hoheren Defektkonzentration in diesen Proben.

Uberraschenderweise trifft dies auch auf die zweite Stufe zu, welche bereits erfolg-
reich als Rekristallisation identifiziert wurde. Die Defekte, die in dieser Stufe fast
vollstandig ausheilen, sind die Korngrenzen. Da grofere Korner gleichbedeutend
sind mit weniger Korngrenzen, wird damit klar, dass das freie Volumen besagter

Stufe auch anderen Defekten als nur Korngrenzen zuzuordnen ist.

In der ersten Stufe des Ausheilens kann zusétzlich noch eine starke Anisotropie der
Langendnderung beobachtet werden. Da allerdings die Anisotropie der Form der
Koérner in diesem Fall weniger stark ausgeprigt ist als in ,konventionell* verform-
tem Nickel, kann die Formanisotropie als Ursache fiir das anisotrope Ausheilen

ausgeschlossen werden.



Abstract

By using Severe Plastic Deformation (SPD) techniques, bulk nanocrystalline me-
tals can be produced. This diploma thesis aims at the study of atomic defects
in nickel, which occur after severe plastic deformation by High-Pressure Torsion
(HPT), and simultaneous cooling with liquid nitrogen. A high-resolution differen-

tial dilatometer was used as main analysis instrument.

Because of the cooling with liquid nitrogen, one would expect a more fine-grained
microstructure than with similar samples deformed “conventionally” at room tem-
perature. Scanning Electron Microscopy (SEM) measurements, however, yielded a
contrary result: an even less fine-grained microstructure than with “conventional”

samples was found.

Differential dilatometry offers a direct method to measure the annealing of free
volume which is associated with atomic defects. When heating up the samples
one is able to distinguish three different defect annealing steps corresponding to a
total free volume release of ATX = 16,1x10~%. During each of these steps more free
volume annealing than in “conventionally” deformed nickel was observed, which

implies a higher concentration of defects in these samples.

This is especially true for the second step, which has already been successfully
identified as recrystallization. During this step the majority of the defects recove-
ring are the grain boundaries. Larger grains also mean less grain boundaries and
less free volume; therefore the free volume of this step cannot be solely attributed

to grain boundaries.

During the first step of the annealing a strong anisotropy of the length change is
also observed. However, due to the less pronounced anisotropy of the grain shape
in these samples compared to “conventional” ones, it is possible to rule out the

anisotropy of the shape as the reason for the anisotropic annealing behavior.
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1 Einleitung

Die Eigenschaften von Metallen und anderen Materialien werden von unterschied-
lichen Faktoren bestimmt: z. B. der chemischen Zusammensetzung, der Atoman-
ordnung oder der Mikrostruktur. Durch gezielten Einsatz von Herstellungs- und
Verarbeitungsmethoden koénnen diese Faktoren und damit die Eigenschaften des

Materials gesteuert werden.

Als nanokristalline (oder ultrafeinkérnige) Materialien bezeichnet man Materiali-
en, welche Mikrostrukturen in Gréfsenordnungen von einigen wenigen bis mehreren
hundert Nanometern aufweisen. Zusammen mit Nanopartikeln, Fasern mit Grofen-
ordnungen im Nanometerbereich und Schichten mit Dicken im Nanometerbereich

gehoren nanokristalline Materialien zur Klasse der Nanomaterialien. [1]

Diese Materialien weisen andere makroskopische Eigenschaften auf als dquivalen-
te grobkornige Materialien: sie zeichnen sich durch u.a. grofse Festigkeit, sowie
Korrosions- und Verschleifsbestdndigkeit aus. Normalerweise geht eine hohe Fes-
tigkeit mit verringerter Duktilitdt einher, nanokristalline Materialien jedoch kon-
nen bei erhohter Festigkeit weiterhin eine nur geringfiigig reduzierte Duktilitét

aufweisen [2].

Die Kombination von hoher Festigkeit und Formbarkeit ist gerade fiir praktische
Anwendungen interessant. Nanokristalline Leichtmetalle (z.B. Al-Legierungen)
konnten als Strukturwerkstoff in Automobilen, Flugzeugen oder Booten fiir ei-
ne Gewichtseinsparung sorgen, ohne dass Festigkeit verloren geht [3]. Aber auch

spezialisierte Anwendungen, wie medizinische Implantate aus nanokristallinem Ti



(sieche Abbildung 1.1) [4] oder militarische Einsatzmdoglichkeiten (Penetrator aus

nanokristallinem W) [5], sind vorstellbar.

Abbildung 1.1: Medizinische Schrauben fiir Dentalimplantate aus nanostruk-
turierten Ti-Legierungen (nach [6]).

Auch die Verarbeitung von nanokristallinen Materialien weist potenzielle Vorteile
auf, so miissen die Oberflichen von stark plastisch verformten Materialien kaum
nachbehandelt werden. Feinkornige Materialien konnen auch bei vergleichswei-
se niedrigen Temperaturen superplastisch verformt werden [7]. Diese Superplas-
tizitdt konnte die Verarbeitung nanokristalliner Materialien wesentlich vereinfa-

chen.

Die Herausforderung dabei ist die Herstellung massiver, nanokristalliner Werk-
stiicke. Man bedient sich hierbei entweder eines bottom-up-, oder eines top-down-
Prinzips. Bei ersterem Prinzip werden zunéchst einzelne, nanometergrofe Kristal-
lite hergestellt und daraus (durch Verpressen) ein groferes Objekt geformt. Me-
thoden zur Herstellung der Kristallite wiren Elektrodeposition, Deposition aus der

Gasphase oder Mahlen in einer Kugelmiihle. [§]

Beim top-down-Prinzip wird die Mikrostruktur eines (im Mikrometerbereich) grob-
kornigen Materials verfeinert. Dies kann u. a. durch starke plastische Verformung

(Severe Plastic Deformation, SPD) erreicht werden. Die géngigsten Verformungs-



methoden dabei sind ECAP (Equal Channel Angular Pressing), ARB (Accumula-
tive Roll Bonding) und HPT (High Pressure Torsion). [9, 10]

All diese Methoden haben eines gemeinsam: durch sie werden eine grofse Anzahl
von Defekten, wie Leerstellen oder Versetzungen, in das Material eingebracht, die
die Kornverfeinerung bewirken. Sobald die Temperatur des Materials erhoht wird,
setzt Erholung ein, dabei verschwindet ein Teil dieser Defekte. Bei noch hoheren

Temperaturen bilden sich durch Rekristallisation neue Korner.

Diese Diplomarbeit bildet die Fortsetzung der, ebenfalls an diesem Institut durch-
gefithrten, Diplomarbeit von DI Eva-Maria Steyskal, fiir welche Nickel mittels
HPT verformt und dann dessen Defekte dilatometrisch untersucht wurde [11]. Fiir
diese Diplomarbeit wurde die Probe bei der Verformung mit fliissigem Stickstoff
gekiihlt. Die Aufgabe dieser Arbeit ist, durch dilatometrische Untersuchung die
Unterschiede in den Defektstrukturen zu ,konventioneller* HPT-Verformung zu

ermitteln.



2 Grundlagen

2.1 Kristallstruktur

Als Kristalle definiert man aktuell alle Festkorper, welche ein diskretes Beugungs-
muster (Rontgen, Elektronen) aufweisen [12]|, das umfasst sowohl periodische, als
auch aperiodische Strukturen; in der landliufigen Definition waren Kristalle nur
Festkorper, die eine Nah- und eine Fernordnung mit Translationssymmetrie besit-
zen. Solche, periodische Kristalle, konnen mithilfe einer Einheitszelle dargestellt

werden.

Die Einheitszelle ist eine fixe Struktureinheit (Nahordnung), durch deren Transla-
tion der gesamte Kristall dargestellt werden kann (Fernordnung). Die Einheitszelle
selbst wird durch die Gitterparameter (a, b, ¢ und die drei Winkel a, (3, ) be-
schrieben. Innerhalb der Einheitszelle sitzen die Atome mit ihrem Mittelpunkt auf
den Gitterpldtzen, statt Atomen konnen auch ganze Molekiilgruppen (z.B. HoO in
Eis) mit ihrem Mittelpunkt auf den Gitterpldtzen sitzen.

Abhéngig von der Anzahl der unabhéngigen Gitterparameter kennt man 7 pri-
mitive Gittertypen, welche wiederum zu den 14 Bravais-Gittern (siehe Abbil-
dung 2.1) erweitert werden. Die Bravais-Gitter werden ihrerseits aufgrund ihrer
Symmetrieoperationen in 32 Punkt- und des weiteren in 230 Raumgruppen unter-

teilt. [13]
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Abbildung 2.1: Die 7 primitiven Gittertypen (linke Spalte) und die, davon
abgeleiteten, die dann die insgesamt 14 Bravaisgitter ergeben (nach [13]).



Abbildung 2.2: Kubisch flichenzentriertes Gitter (fcc-Gitter): a) Elementar-
zelle und b) Kugelmodell (nach [13]).

Drei bei Metallen hiufig auftretende Bravais-Gitter sind das hexagonale (hexago-
nal closed package, hep), das kubisch flichenzentrierte (face centered cubic, fec)
und das kubisch raumzentrierte (body centered cubic, bee) Gitter. Nickel ist ein
kubisch flichenzentriertes Metall (siche Abbildung 2.2), in deren Einheitszelle sich
die Atome an den Ecken eines Wiirfels und jeweils in der Mitte der Wiirfelfliichen

befinden. Das entspricht vier Atomen pro Einheitszelle.

Man kann Kristalle auch anhand ihres Bindungstyps charakterisieren: es liegt
entweder eine metallische, ionische oder kovalente Bindung vor. Dementspre-
chend bezeichnet man Festkorper u.a. als Metall, Salz oder Keramik, es exis-
tieren jedoch auch gemischte Bindungstypen, die eigene Festkérper hervorbringen
(z.B. Halbmetalle). In amorphen Festkorpern kénnen auch noch van-der-Waals-

Wechselwirkungen zum Tragen kommen. [13]



2.2 Gitterdefekte

In einem realen Kristall ist, im Gegensatz zu einem perfekten Einkristall, die Git-
terstruktur an manchen Stellen gestort, man spricht von atomaren Gitterdefekten.
Defekte existieren in verschiedenen Formen, man kann diese z.B. anhand ihrer

Dimension unterscheiden.

In die Gruppe der nulldimensionalen Defekte, auch Punktdefekte genannt, fallen
Leerstellen, Fremdatome und Zwischengitteratome, sowie Kombinationen daraus.
Eindimensionale Defekte sind Versetzungen. Man teilt sie in Stufen-, Schrauben-
und gemischte Versetzungen auf. Als zweidimensionale Defekte bezeichnet man
flichenartige Defekte, zu denen Phasen-, Antiphasen-, Zwillings- und Korngrenzen
gehoren. Zu den dreidimensionalen Defekten zdhlen Poren, Voids, Einschliisse und
Phasen in der Matrix. Dreidimensionale Defekte werden durch Grenzflichen, also

zweidimensionalen Defekten (Phasen- oder Korngrenzen) abgegrenzt.

Leerstellen sind unbesetzte Gitterpunkte, sie entstehen, wenn ein Gitteratom sei-
nen Platz verldsst und sich auf einen Zwischengitterplatz, in eine Korngrenze oder
auf eine Oberfliche bewegt (sieche Abbildung 2.3). Im Bereich um eine Leerstelle
relaxiert das Kristallgitter nach innen, solche Gitterverzerrungen (nach innen, nach

aufen oder beides) treten auch bei fast allen anderen Gitterdefekten auf.

Leerstellen treten aus thermodynamischen Griinden in Festkorpern bei allen Tem-
peraturen oberhalb 0K auf, mit steigender Temperatur steigt auch die Leerstel-
lenkonzentration an, in Reinmetallen auf bis zu ca. 1x10°% am Schmelzpunkt. Mit
sinkender Temperatur sinkt diese thermodynamische Leerstellenkonzentration, da
aber die Beweglichkeit von Atomen ebenfalls mit der Temperatur sinkt, kann das
Besetzen der Leerstellen mit Atomen bei niedrigen Temperaturen behindert sein
und es kann eine Restleerstellenkonzentration verbleiben, die Leerstellen werden

weingefroren®. [13]
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Abbildung 2.3: Schematische Darstellung einer (a) Leerstelle und eines (b)
Zwischengitteratoms; das Kristallgitter wird durch die atomaren Defekte
mehr oder weniger stark verzerrt.

Wenn sich ein Atom (es kann ein Eigen- oder ein Fremdatom sein) auf einem
Platz befindet, der kein Gitterplatz ist, so spricht man von einem Zwischengitte-
ratom. Fremdatome auf Zwischengitterpldtzen sind meistens Legierungselemente
oder Verunreinigungen mit einem geringen Atomradius (z.B. H, C, N). Eigena-
tome auf Zwischengitterplidtzen sind wesentlich seltener als Leerstellen, da der
Energieaufwand zu ihrer Bildung hoher ist, sie kénnen aber z. B. durch Teilchen-

bestrahlung entstehen.

Versetzungen sind linienférmige Fehler im Gitteraufbau (siehe Abbildung 2.4), bei
Stufenversetzungen liegt zwischen zwei Gitterebenen eine unvollstindige Gittere-
bene, die Ebene hort quasi mitten im Kristall auf. Bei Schraubenversetzungen sind
zwei Gitterebenen in einem begrenzten Bereich gegeneinander geschert, der Kris-
tall wird quasi angeschnitten, verschoben und wieder verbunden. Charakterisiert

werden Versetzungen durch den Burgers-Vektor.

Zur Ermittlung des Burgers-Vektors macht man einen geschlossenen Umlauf um
den Defekt, d. h. man wandert ein bestimmtes Vielfaches des Gitterparameters in

jede Richtung (siehe Abbildung 2.5). Im ungestorten Gitter landet man wieder



(a) Stufenversetzung ——  Versetzungslinie s

Burgersvektor b

(c) Mischversetzung

Abbildung 2.4: Atomare Anordnungen der Kristallstruktur im Bereich von Ver-
setzungen, die Mischversetzung (c) ist teilweise Stufen- (a) und teilweise
Schraubenversetzung (b), ihr Charakter ist ortsabhéngig (nach [13]).
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Abbildung 2.5: Bestimmung des Burgersvektors mithilfe des Burgersumlaufs
bei Vorhandensein einer Versetzung (links) bzw. im ungestdrten Kristall-
gitter (rechts), der Burgersvektor b ist der Vektor, um den sich die Umlaufe
im gestorten bzw. ungestdrten Gitter unterscheiden (nach [13]).

am Ausgangspunkt, nicht jedoch wenn sich eine Versetzungslinie innerhalb des
Quadrates befindet. Die Differenz zwischen Ausgangs- und Endpunkt nennt man
Burgers-Vektor, bei Stufenversetzungen liegt der Burgers-Vektor normal zur Ver-
setzungslinie, bei Schraubenversetzungen sind Burgers-Vektor und Versetzungsli-

nie parallel.

Korngrenzen sind flichenférmige Defekte, an Korngrenzen &ndert sich die Orien-
tierung des Kristallgitters, wobei Struktur und Zusammensetzung des Kristalls
gleich bleiben. Im Idealfall kann man Dreh- und Kippkorngrenzen unterscheiden.
Bei der reinen Drehkorngrenze steht die Rotationsachse normal auf die Korngren-
zenfliche, bei der reinen Kippkorngrenze liegt die Achse parallel zur Grenzfliche
(siche Abbildung 2.6), man kann letztere Korngrenzen auch weiter unterteilen in

symmetrische und asymmetrische Kippkorngrenzen.

Ebenso unterscheidet man zwischen Klein- und Grofswinkelkorngrenzen. Klein-
winkelkorngrenzen kann man sich als eine lineare Ansammlung von Versetzungen
vorstellen. Mit zunehmendem Miforientierungswinkel nimmt der Abstand dieser
Versetzungen ab. Da sich die Verzerrungsfelder gleich orientierter Versetzungen

abstofen, ergibt sich ein Grenzwert fiir Kleinwinkelkorngrenzen von etwa 15°. Ist

10
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Abbildung 2.6: Vereinfachte Darstellung von Korngrenzen: (a) Drehkorngren-
ze, (b) asymmetrische Kippkorngrenze und (c) symmetrische Kippkorn-
grenzen (nach [13]).
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die Miforientierung grofer, liegen Grofwinkelkorngrenzen vor, in diesem Fall be-
steht die Korngrenze aus einer Zone, in der die beiden Kristallite bestrebt sind

ineinander iiberzugehen (Koinzidenzgitter). [13]

Phasengrenzen sind etwas komplexer als Korngrenzen einphasiger Festkorper, da
sich an einer Phasengrenze die Zusammensetzung und/oder die Kristallstruktur
dndert (die Orientierung kann sich dndern). Daher existieren kohérente, teilkohé-
rente und inkohdrente Phasengrenzen, je nachdem ob die Kristallgitter der beiden
Kristallite direkt ineinander iibergehen konnen oder Versetzungen eingebaut wer-

den miissen oder die Gitter nicht zueinander passen.

Punktdefekte kommen in Kristallen aus thermodynamischen Griinden vor: ein per-
fekter Einkristall ist energetisch ungiinstiger als ein defektbehafteter Kristall. So

ist die Leerstellenkonzentration cy gegeben durch:

SF HF
cy = exp (é) exp (_k;B—VT> (2.1)

dabei ist H{; die Bildungsenthalpie einer Leerstelle, S{; die Bildungsentropie einer

Leerstelle, kp ist die Boltzmann-Konstante und 7' die Temperatur. [13]

Auch durch Wérmebehandlung und/oder mechanische Bearbeitung konnen Defek-
te in den Kristall eingebracht werden. Ein Kristall mit Defektiiberschuss ist aber
energetisch ungiinstig, daher ist der Kristall bestrebt die iiberschiissigen Defekte

auszuheilen. [13]

2.3 Erholung und Rekristallisation

Das Ausheilen von Defekten nach einer mechanischen Umformung kann {iber zwei
Vorginge ablaufen: Erholung und Rekristallisation. Beide Vorgédnge sind bedingt

durch einen metastabilen, defektreichen Zustand und beide Vorgiange laufen tem-

12



peraturinduziert ab. Die treibende Kraft ist in beiden Féllen die Absenkung der
freien Enthalpie des Kristalls durch den Abbau von Defekten. Auch konnen beide
Vorgénge statisch und dynamisch ablaufen, d. h. sie starten erst nach bzw. bereits

wihrend der Verformung.

In einem stark verformten Material ist eine grofe Zahl von Versetzungen im Ge-
fiige vorhanden, und obwohl damit die freie Enthalpie erhoht ist, ist das Gefiige
mechanisch stabil. Erst bei erhohter Temperatur steigt die Beweglichkeit der Ver-
setzungen und Quergleiten von Schrauben- und Klettern von Stufenversetzungen
setzt ein. Dadurch kdnnen sich Versetzungen unterschiedlichen Vorzeichens ge-
genseitig aufheben (Annihilation) bzw. sich Versetzungen gleichen Vorzeichens zu

Kleinwinkelkorngrenzen anordnen (Polygonisation).

Typisches Merkmal der Erholung ist, dass die urspriinglichen Korngrenzen erhalten
bleiben und sich lediglich Subkérner bilden. Im Gegensatz dazu bildet sich bei der
Rekristallisation ein vollkommen neues Gefiige, welches nichts mehr mit den ur-
spriinglichen Kérnern zu tun hat. Fiir die Bildung neuer Kérner (und Korngrenzen)
ist zundchst Keimbildung notig, daher gibt es bei der Rekristallisation eine gewisse

Inkubationszeit, bei Erholung ist das nicht der Fall (siche Abbildung 2.7).

Erholung Rekristallisation

Eigenschaftsverdnderung
durch Kaltverformung

™
=

Glihdauer  (b) Gliihdauer

Abbildung 2.7: Schematischer Verlauf von Erholung (a) und Rekristallisation
(b). Aufgetragen ist eine charakteristische Eigenschaft (z. B. Harte, Ver-
formbarkeit oder elektrische Leitfahigkeit) in Relation zur Zeit (nach [13]).

13



Bei der Rekristallisation bilden sich zunéchst Keime an Storungen im Gefiige (exis-
tierende Korngrenzen), das Gefiige des neu gebildeten Keimes ist dabei nahezu
versetzungsfrei. Das so gebildete Korn wird aufgrund seiner niedrigen freien Ent-
halpie nun auf Kosten der verformten Korner wachsen, die Korngrenze bewegt sich

durch das Gefiige, bis sie an ein anderes versetzungsfreies Korn stoft.

Die Korngrofe im rekristallisierten Gefiige hangt einerseits vom Grad der Verfor-
mung, andererseits von der Temperatur ab, bei der die Rekristallisation stattfin-
det. Nach einer starken Verformung gibt es mehr potenzielle Keime, daher ent-
stehen mehr Keime und kleinere Kérner. Eine hohe Gliihtemperatur begiinstigt
das Wachstum der entstehenden Keime und damit ein grobkorniges Gefiige. Auch

Legierungselemente und die Auftheizrate kdnnen das Gefiige beeinflussen.

Nach der Rekristallisation kann es noch zur Kornvergréfserung kommen, man un-
terscheidet hierbei zwischen stetiger und unstetiger Kornvergrofserung. Bei der
stetigen Kornvergroferung wachsen alle Kérner gleichmékig, bei der unstetigen
wachsen einige wenige Korner auf Kosten der andern, meist ist dies jedoch uner-
wiinscht. Da auch beim unstetigen Kornwachstum sich die Korngrenzen durch das

Gefiige bewegen, spricht man oft von ,sekundirer Rekristallisation®.

Die oben besprochenen Prozesse gehorchen allesamt einer Kinetik erster Ordnung,

d.h. die Reaktionsrate hingt linear vom erfolgten Umsatz ab, nach

dz
=k (2.2)

mit der Reaktionsrate bei konstanter Temperatur %—f, der Geschwindigkeitskon-

stante £ und dem Anteil an umgesetztem Material z. Die Geschwindigkeitskon-

stante k folgt dabei der Arrhenius-Beziehung:

e 2) o
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mit der Aktivierungsenergie des Vorgangs (), der universelle Gaskonstante R, der
Temperatur 7" und einem Vorfaktor A, der die Anlauffrequenz des Vorgangs be-
schreibt.

Nach Kissinger [14] kann die Gleichung (2.2) auch fiir nicht konstante Temperatu-

ren entsprechend aufgestellt werden:

dz Q
— = A(1 - S — 24
Die Ableitung von Gleichung (2.4) nach der Zeit ?;Tf ist null, wenn die Reakti-

onsrate % maximal ist. Bei dieser Temperatur mit maximaler Reaktionsrate (im

folgenden Maximaltemperatur oder Umwandlungstemperatur) Ty gilt:

Q B Q dT

Durch Umformen erhalt man:

d (ln le%[) B _Q 26)

1

mit der linearen Heizrate ¢ = ((11—? Eine Auftragung von In Tl}w gegen - ergibt eine
Gerade mit Steigung —%. Sobald @ bekannt ist, kann dann aus Gleichung (2.4)

der Vorfaktor A berechnet werden.

2.4 Mechanisch-Physikalische Eigenschaften

Ein Festkorper, auf den eine dufsere Kraft einwirkt unterliegt, zunéchst einer elas-

tischen Verformung, welche durch das Hooke’sche Gesetz beschrieben wird, die
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elastische Verformung ist reversibel. Sobald die Spannung die Streckgrenze {iber-
schreitet, setzt eine irreversible plastische Verformung ein, bei der sich, unter Bei-
behaltung der Kristallstruktur, einzelne Kristallbereiche gegeneinander verschie-

ben.

Plastische Verformung entsteht meistens durch die Bewegung von Versetzungen,
diese Abfolge mehrerer Einzelschritte ist giinstiger als die Bewegung einer voll-
stindigen Kristallebene relativ zu einer anderen Ebene. Die Versetzungsbewegung
erfolgt auf dichtest gepackten Gleitebenen in bevorzugten Gleitrichtungen (Gleit-
systeme). Alternativ zur Bewegung von Versetzungen, kann plastische Verformung
auch durch die Bildung von Zwillingen stattfinden. Auch eine Verformung iiber
Scherbénder ist mdoglich. Bei hoheren Temperaturen konnen auch Versetzungs-

klettern, sowie Diffusionsprozesse eine Rolle spielen (Kriechen). [13]

Im Einkristall konnen sich Versetzungen auf den Gleitebenen nahezu ungehindert
bewegen, im Polykristall stellen jedoch die Korngrenzen Barrieren dar. Da die
Gleitsysteme der einzelnen Kristallite unterschiedlich orientiert sind, werden sich,
bei einer duferen Krafteinwirkung, einige Kristallite leichter verformen als andere.
Die Verformung eines einzelnen Kornes ist allerdings nicht md&glich, erst wenn die
inneren Spannungen grofs genug sind, um alle Kristallite zu verformen, setzt die

plastische Verformung ein.

Die inneren Spannungen entstehen dadurch, dass sich Versetzungen in bevorzugten
Gleitsystemen an den Korngrenzen aufstauen (,pile-up). Die Anzahl der Verset-
zungen, die sich an einer Korngrenze aufstauen ldsst, hangt von der Korngréfse ab,
demnach hangt auch die fiir die Verformung nétige Spannung von der Korngrofe
ab. Dies wird durch die Hall-Petch-Beziehung ausgedriickt |15, 16]:

(2.7)

SlF

o =00+
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mit der Spannung o, der (materialspezifischen) kritischen Spannung fiir Verset-
zungsbewegung o, der (materialspezifischen) Hall-Petch-Konstante &, und der

Korngrofe d.

In nanostrukturierten Materialien sind die Kristallite unter Umstdnden so klein,
dass dieser Versetzungsmechanismus nicht mehr funktioniert, d.h. die Kristalli-
te sind so klein, dass im Korninneren keine Versetzungen mehr gebildet werden
konnen (z.B. durch eine Frank-Read-Quelle). Stattdessen bilden sich die Verset-
zungen an Korngrenzen, bewegen sich durch das Korn und verschwinden an der

gegeniiberliegenden Korngrenze. [17]

Bei besonders niedrigen Korngrofen (im Allgemeinen kleiner als 10nm) spielen
dann andere Verformungsmechanismen wie Korngrenzengleiten, Kornrotation oder
Zwillingsbildung eine wichtige Rolle. Bei diesen Korngréfen nimmt die Festigkeit

zum Teil wieder ab, man spricht von der reversen Hall-Petch-Beziehung. [18§]

Eine Festigkeitssteigerung kann neben Kornverfeinerung auch durch die Methoden
der Mischkristallhdrtung, der Kaltverfestigung und der Ausscheidungshértung er-
reicht werden. Bei der Mischkristallhdrtung erfolgt die Festigkeitssteigerung durch
Legierungselemente, bei der Kaltverfestigung durch Versetzungen und bei der Aus-

scheidungshéartung durch Partikel einer zusatzlichen Phase.

Mit Ausnahme der Kornverfeinerung reduzieren alle Methoden der Festigkeits-
steigerung die Duktilitit des Materials. Die Duktilitdt ist die Dehnung, welche
ein Material aushélt bevor es reift (maximale Bruchdehnung), man unterscheidet
sprode (~0,1 % Dehnung), duktile (~10% Dehnung) und superplastische (bis zu
1000 % Dehnung) Materialien. [13]
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2.5 Reversible thermische Ausdehnung

Bis auf wenige Ausnahmen dehnen sich alle Materialien bei Erwidrmung aus, fiir ei-
ne isotropen Festkorper lasst sich diese reversible Langendnderung ndherungsweise

linear beschreiben durch:

AL

— =aAT 2.8
S —a (28)
mit der Lingendnderung AL, dem linearen thermischen Ausdehnungskoeffizien-
ten «, der urspriinglichen Lange Lo und der Temperaturdnderung AT. Fiir diese
Gleichung muss davon ausgegangen, dass der thermische Ausdehnungskoeffizient

temperaturunabhéngig sei, fiir einen kleinen Temperaturbereich trifft das im All-

gemeinen zu.

Die Ursache fiir die thermische Ausdehnung ist die Anharmonizitdt des intera-
tomaren Potenzials, bei Temperaturerhéhung erhéht sich das Energieniveau der
Atome und damit die Amplitude der atomaren Schwingung sowie der Gleichge-
wichtsabstand der Atome (siche Abbildung 2.8) [13]. Bei erh6hten Temperaturen
entstehen auch zusétzlich thermische Leerstellen, welche ebenfalls zur thermischen

Ausdehnung beitragen [19].

In nanokristallinen Metallen ist der Anteil der Korngrenzen um ein Vielfaches
hoher als in grobkristallinen. Wéahrend grobkristalline Metalle beziiglich der ther-
mischen Ausdehnung quasi als Einkristalle betrachtet werden konnen, miissen bei

nanokristallinen Festkorpern die Korngrenzen mit einbezogen werden.

Aus rontgendiffraktometrischen Messungen des Gitterparameters in nanostruktu-
rierten Metallen wurde in Einzelfillen tiber signifikant hohere thermische Ausdeh-
nungskoeffizienten als in grobkristallinen berichtet [20, 21|. Zuriickgefithrt wurde
das darauf, dass Korngrenzen einen groferen thermischen Ausdehnungskoeffizien-

ten besitzen sollten als die Kristallstruktur [22]. Andere Messungen mittels Dilato-
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Abbildung 2.8: Verlauf des interatomaren Potenzials in Relation zum Atomab-
stand; der Gleichgewichtsabstand der Atome ist als strichlierte Linie ein-
gezeichnet (nach [13]).

meter [23] bzw. Dehnungsmesstreifen [24] konnten jedoch keinen Unterschied in den
thermischen Ausdehnungskoeffizienten von nano- und grobkristallinen Metallen

feststellen. Im Folgenden soll dieser Sachverhalt weiter spezifiziert werden.

Man kann nanokristalline Proben als Schichtverbundwerkstoff aus Korn- und Korn-
grenzschichten betrachten, in diesem Fall ist der lineare thermische Ausdehnungs-
koeffizient (o) die Summe der Ausdehnungskoeffizienten der einzelnen Schichten

(ar im Korn und agp in der Korngrenze):

a=(1-p0)ar+ Bags (2.9)
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Der Parameter 3 steht fiir das Verhiltnis von Korn zu Korngrenze:

8= (2.10)

o
d

mit der Korngrenzenbreite  und der Korngrofe d. Daraus wird ersichtlich, dass
in grobkérnigen Metallen mit grofen Korngrofen 5 gegen Null und somit o gegen
ag geht. Fiir nanokristalline Festkorper muss allerdings dieses Verhéltnis bei der

Analyse der thermischen Ausdehnung beriicksichtigt werden.

Durch Umformen von Gleichung (2.9) erhélt man:

a=ar (#) (2.11)

mit dem Faktor x, welcher das Verhéltnis der thermischen Ausdehnungskoeffizien-

ten zwischen Gitter und Korngrenze angibt:

agp = T Qj, (2.12)

Fiir die Korngrenzenbreite 6 wird in diesem Fall von einem Wert von 1 nm ausge-

gangen.
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3 Methoden

3.1 Starke Plastische Verformung

Mittels starker plastischer Verformung (Severe Plastic Deformation, SPD) lassen
sich massive, nanostrukturierte Werkstiicke herstellen. Im Gegensatz zu nanostruk-
turierten Materialien, die durch Verdichtung von nanokristallinen Pulvern herge-
stellt wurden, weisen mittels SPD hergestellte nanostrukturierte Materialien keine
intrinsische Porositdt auf. Die Verformungsgrade erreichen typischerweise Dehnun-
gen von € = 10 und mehr. Ab einem bestimmten Verformungsgrad tritt jedoch, je

nach Material, eine Sattigung der Kornverfeinerung auf.

Die héufigsten SPD-Methoden sind High-Pressure Torsion (HPT) und Equal Chan-
nel Angular Pressing (ECAP), diese Verfahren arbeiten mit Scherverformung, wo-
durch die Probe auch bei hohen Verformungsgraden die Form beibehilt, ein wich-

tiger Punkt bei der Herstellung. [25]

Bei der HPT wird eine scheibenférmige Probe zwischen zwei Stempeln mit meh-
reren GPa Druck zusammengepresst und dann verdreht (siche Abbildung 3.1).
Zuvor kann die Probe durch die Stempel gestaucht und so in die richtige Form
fiir die Verformung gebracht werden; danach wird die Probe gegliiht, um die da-
bei erzeugten Defekte zu entfernen und einen reproduzierbaren Ausgangszustand
zu gewéhrleisten. Um die Oberfliche der Probe aufzurauen, wird die Probe noch

sandgestrahlt. [26]
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Abbildung 3.1: Schematische Darstellung von zwei HPT-Stempeln mit einge-
spannter Probe (nach [27]).

Der angelegte Druck dient, wie das Aufrauen der Oberfliche, dazu, ein Abrut-
schen der Stempel wihrend der Torsionsverformung zu verhindern, zuséatzlich wird
dadurch Rissbildung vermieden. Die tatsichliche Dehnung ¢ in der Probe kann

mit

2rr

=n
V3d

€

(3.1)

berechnet werden [28]. Dabei ist n die Anzahl der Umdrehungen, r der Abstand
zum Mittelpunkt der Scheibe und d die Dicke der Scheibe. Da die Verformung mit
dem Abstand zur Mitte zunimmt und die Koérner in Drehungsrichtung elongiert

werden, kénnen HP'T-Proben stark anisotrop sein.

Die Korngrofe kann jedoch nicht unbegrenzt reduziert werden, da es bereits wah-
rend der Verformung zu Ausheilvorgingen kommt, welche die Verfeinerung limi-
tieren. Dieses Limit ldsst sich verschieben, indem die Verformung bei reduzierter
Temperatur durchgefithrt wird. Eine HPT-Verformung unter fliissigem Stickstoff
liefert im Vergleich zu HPT-Verformung bei Raumtemperatur normalerweise eine

kleinere Korngrofe. [29]
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Beim Equal Channel Angular Pressing, manchmal auch als Equal Channel Angular
Extrusion (ECAE) bezeichnet, wird eine zylinderformige Probe (wiederholt) durch
einen Kanal gepresst, welcher einen Knick aufweist. Neben der Anzahl der Wieder-
holungen, ist auch die Drehung der Probe zwischen den einzelnen Wiederholungen

entscheidend fiir die Mikrostruktur der Probe (siehe Abbildung 3.2). [30]

Route Ba

Abbildung 3.2: Darstellung der ECAP-Routen A, Ba, Bc und C. Nach jedem
Durchpressen durch den Kanal wird die Probe um den angegebenen Winkel
gedreht (nach [31]).

3.2 Differenzdilatometrie

Mithilfe der Dilatometrie wird die thermische Ausdehnung eines Materials be-
stimmt und aus der Langenidnderung in Abhéngigkeit von der Temperaturiande-
rung kann der lineare thermische Ausdehnungskoeffizient ermittelt werden (siehe
Gleichung (2.8)). Bei isotropen Festkorpern kann aus der Léngendnderung direkt

die Volumenanderung ermittelt werden:

AV 3Bl (3.2)
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mit der Volumenédnderung AV bezogen auf das Ausgangsvolumen Vj und der Lan-

gendnderung AL bezogen auf die Ausgangslinge Ly.

Zur thermischen Ausdehnung tragen sowohl reversible, als auch irreversible Pro-
zesse bei, reversibel sind die Aufweitung der Elementarzelle aufgrund der, um ihre
Ruhelage anharmonisch schwingenden, Atome und die Bildung von thermischen
Leerstellen. Irreversible Prozesse sind das Ausheilen von iiberschiissigen Defekten,
die sich nicht im thermodynamischen Gleichgewicht befinden und Kornwachstum.

Bei diesen Prozessen nehmen Lénge und Volumen der Probe dauerhaft ab.

Bei der Differenzdilatometrie werden zwei Proben parallel vermessen und aus der
Differenz der Messwerte konnen irreversible Lingenénderungen (bzw. Volumenén-
derungen) direkt ermittelt werden. Durch den Vergleich von Differenzkurven bei
verschiedenen Heizraten, kénnen zudem Informationen zur Kinetik der Prozesse

gewonnen werden.

Das Linseis DIL L75VD Platinum Series (siche Abbildung 3.3) ist ein hochpra-
zises Differenzdilatometer, es kann zwischen 123 K und 773 K, bei Heizraten von
0,1 Kmin~! bis 50 K min—! betrieben werden. Die Proben sollten idealerweise einen
Querschnitt von 2mmx2mm und eine Lénge bis maximal 20 mm aufweisen. Die
maximal mégliche Langendnderungsmessung betrigt +£2,5mm, die Genauigkeit
des Systems wird vom Hersteller mit 150 nm angegeben. Das System wird mit
Argon als Inertgas gespiilt und kann iiber einen Liifter oder mit fliissigem No

gekiihlt werden.

Die Proben werden im Dilatometer vertikal positioniert und die Ladngenénderungen
iiber zwei Quarz-Schubstangen aufgenommen. Gemessen wird die Langendnderung
induktiv mittels zweier LVDT (Linearer variabler Differential-Transformator), bei
diesen bewirkt die Verschiebung der Schubstangen eine Auslenkung von Eisenker-
nen gegeniiber jeweils zwei Spulen. Diese Auslenkung fiihrt zu einer Spannungsdif-
ferenz gegeniiber der Ruhelage (siehe Abbildung 3.4), woraus dann das Messsignal
abgeleitet wird.
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Abbildung 3.3: Das hochauflésende Differenzdilatometer Linseis DIL LV75VD.
Das Dilatometer besteht aus einer Steuereinheit (unten), dem Ofen (mit-
tig) und den Wegaufnehmern (oben). In der linken unteren Ecke des Bildes
befindet sich der Ny-Dewar und dahinter die Ar-Flasche.
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Abbildung 3.4: Diagramm eines induktiven Wegaufnehmers (nach [32]).
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Da die Probenkérper nicht direkt, sondern iiber einen Ofen erwéirmt werden, weicht
die tatsichliche Probentemperatur etwas von der Ofentemperatur ab. Dieser durch
den Aufbau bedingte Temperaturgradient hingt von der Heizrate ab. Die gemes-
senen Temperaturen miissen also, abhingig von der Heizrate, korrigiert werden.
Zu diesem Thema wurde eine Bachelorarbeit von K. Unger [33] durchgefiihrt.
In der Arbeit wurde die heizratenunabhéngige Curie-Temperatur (631,35 K) von
Nickel und so die Abweichung vom Literaturwert der Curie-Temperatur bei ver-
schiedenen Heizraten bestimmt. Durch Subtraktion dieser Abweichungen von den

gemessenen Temperaturen erhilt man die tatsichlichen Probentemperaturen (sie-
he Tabelle 3.1).

Tabelle 3.1: Die von Unger nach [33] ermittelten Temperaturkorrekturen A
fur drei Heizraten ®.

®/Kmin~! A /K

1,5 1,4
3,0 2,9
6,0 5,7
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4 Herstellung der Proben

Die Nickelscheibe fiir die HPT-Verformung unter No-Kiihlung wurde von Dr. Bernd
Oberdorfer bereitgestellt. Es handelte sich um 99,99-+% reines Nickel, die Proben
wurden aus einem Stab gesdgt und in der HPT-Anlage des ESI Leoben gestaucht,
dann geglitht und sandgestrahlt. Die Probendimension (nach Verformung) kann

aus Abbildung 4.1 entnommen werden.

Abbildung 4.1: Querschnitt durch die Nickelscheibe mit den Abmessungen der
unverformten, gestauchten Probe.

Die Verformung erfolgte am 24.7.2012 am Erich Schmid Institut (ESI) in Leoben.
Nachdem die Probe in die Anlage eingespannt war, wurde sie mit einem axialen
Druck von 3 GPa zusammengepresst. Zur Kiihlung wurde eine Edelstahlmanschet-

te an der Anlage befestigt und diese mit fliisssigem Ng gefiillt.
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Da das Fiillen mehrere Minuten in Anspruch nahm, kann man davon ausgehen,
dass zu Beginn der Verformung die Probe komplett auf 77 K gekiihlt war. Die Pro-
be wurde dann bei einer Umdrehungsgeschwindigkeit von 0,4 rpm mit insgesamt
5 Umdrehungen verformt, was ca. 12min in Anspruch nahm. Nach Verdampfen
des restlichen No und Anwéirmen auf Raumtemperatur, wurde die Probe weiter

bearbeitet.

Zundchst wurde der Rand entgratet und die Probe halbiert, dies erfolgte an der
High Speed Saw (Struers Secotom-10) am ESI Leoben. Es wurde dafiir ein mit-
telhartes AlpOs-Sageblatt mit einem Durchmesser von 130 mm verwendet. Ge-
sigt wurde mit 2800rpm und Vorschubgeschwindigkeiten von 0,01 mms™—! bis
0,055 mms—!. Danach wurde eine 2,5mm breite Scheibe von einer Probenhlf-
te abgetrennt, aus dieser wurden insgesamt sechs Proben heraus gesédgt. Die sechs
Proben hatten (in der Mitte) Abstdnde zum Mittelpunkt der HPT-Scheibe von
12,5mm (2x), 9,5mm (2x) bzw. 6,5 mm (2x).

Die zweite Hélfte der HPT-Probe wurde spéter an der Low Speed Saw (Buehler
Isomet) des Instituts in 3 mm breite Streifen geschnitten, aus welchen weitere Pro-
ben herausgeschnitten wurden. Dabei wurde ein diamantbesetztes Sdgeblatt mit
einem Durchmesser von 100 mm verwendet, die Umdrehungsgeschwindigkeiten be-
trugen zwischen 50 rpm und 300 rpm. Das Schema der Anordnung der einzelnen
Dilatometerproben, sowie deren Nomenklatur und der Verformungsgrad ist in Ab-

bildung 4.2 und in Tabelle 4.1 angegeben.

Die Dilatometerproben konnen eingeteilt werden in Proben mit einem Abstand
vom Mittelpunkt der HPT-Scheibe von 5,5 mm oder 9,0 mm oder 13,0 mm. Nach
Gleichung (3.1) entspricht dabei ein Abstand von 5,5mm einem Verformungsgrad
von £ = 12, diese Proben wurden mit dem Kiirzel ZP (Zentralposition) versehen.
Bei einem Abstand von 9,0 mm betrigt der Verformungsgrad e = 20, diese Proben
wurden mit dem Kiirzel RZP (Rand-Zentralposition) versehen. Ein Abstand von

13,0mm bedingt einen Verformungsgrad von ¢ = 30, solche Proben wurden mit
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Abbildung 4.2: Draufsicht auf die Nickelscheibe mit der Anordnung der axialen
und tangentialen Proben, die Bezeichnungen der Proben sind in Tabel-
le 4.1 angegeben.

dem Kiirzel RP (Randposition) gekennzeichnet. Die so priparierten Proben wer-
den als ,axiale“ Proben bezeichnet, da ihre Lingsachse parallel zur Torsionsachse

liegt.

Die Messung mit dem Dilatometer erfordert, dass die beiden Enden des Proben-
stifts plan sind und parallel zueinander liegen. Um dies zu gewéhrleisten mussten
die Probenenden von Hand nachgeschliffen werden. Dafiir wurden die Probenstifte
in den rechteckigen Kanal einer Haltevorrichtung eingeklebt und moglichst plan
geschliffen, dann wurde der Klebstoff in einem Acetonbad mittels Ultraschall auf-

gelost. Der Probenstift wurde dann mit derselben Seite an die gegeniiberliegende
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Tabelle 4.1: Bezeichnungen der Proben aus Abbildung 4.2. Die Proben mit den
Nummern 1 und 6 bzw. 2 und 5 bzw. 3 und 4 kénnten auch vertauscht

sein.
Probennummer Probenbezeichnung
1 RP1
2 RZP1
3 Referenz
4 ZP1
5 RZP2
6 RP2
7 RP3
8 RZP3
9 7P2
10 ZP3
11 RZP4
12 RP4
13 RP5
14 RZP5
15 7P4
16 7ZP5
17 RZP6
18 RP6
19 2 Mikrostrukturproben
20 2 Mikrostrukturproben
21 oben: TP6, unten: TP5
22 2 Mikrostrukturproben
23 2 Mikrostrukturproben
24 oben: TP3, unten:TP2
25 oben: TP1, unten: TP4
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Abbildung 4.3: Befestigen einer Probe zum Schleifen der Grundflachen, die
nach oben zu zeigende Seite wurde durch eine eingeritzte Markierung
gekennzeichnet.

Wand des Kanals geklebt und die zweite Seite geschliffen. Die Probenstifte wurden
zu diesem Zweck an einer Lingsseite markiert, diese Markierung sollte jeweils aus
dem Kanal hinaus weisen (siehe Abbildung 4.3). Nach dem Auflosen des Klebstof-
fes wurde die Parallelitit der Flichen durch eine Mikrometerschraube iiberpriift

und die Lange des Probenstiftes bestimmt.

Eine der ZP-Proben wurde als Referenzprobe ausgewahlt, sie wurde bei einer Heiz-
rate von 6 Kmin ! auf 773 K aufgeheizt und dann mit 6 K min—! abgekiihlt. Nach

dieser Gliithung sollte die Probe vollstindig rekristallisiert und defektfrei sein.

Alle Messungen erfolgten als Differenzmessung zur so erhaltenen Referenzprobe,
bei den Messungen wurde zunéchst auf 273 K abgekiihlt, die Temperatur fiir 10 min
gehalten und dann mit variierenden Heizraten aufgeheizt. Nach Erreichen der End-
temperatur von 673K wurde mit einer Kiihlrate von 20 Kmin—! auf Raumtem-

L und

peratur gekiihlt. Die verwendeten Heizraten waren 1,5 Kmin~!, 3,0 K min—
6,0 K min—!. Alle Messungen wurden in einer Ar-Inertgasatmosphire durchgefiihrt,
vor der eigentlichen Messung, wurde die Probenkammer bei einem Gasfluss von
~501h~! fiir ca. eine halbe Stunde gespiilt. Fiir die Messungen selbst wurde ein

Gasfluss von ~51h~! gewihlt.

32



Sechs weitere Proben wurden in Richtung tangential zur Torsionsachse aus der
Scheibe geschnitten (siehe Abbildung 4.2) und mit dem Kiirzel TP bezeichnet. Die-
se vier aufieren als jtangential® bezeichneten Proben weisen einen Verformungsgrad

von € = 30 auf, die zwei innen liegenden einen Verformungsgrad von ¢ = 25.

Von einer der tangentialen Proben (mit ¢ = 25) wurde ein Teil der Oberfliche
abgedtzt, um so mogliche Eigenspannungen zu reduzieren. Dafiir wurden 3,7 g
CuSO4-5H20 in 10 mL deion. HoO und 20 mL 65,5%iger HNOg3 (moglichst voll-
stdndig) gelost und der Probenstift darin 20 min lang angeétzt. In diesem Zeitraum
wurde eine ca. 100 pm dicke Nickelschicht von jeder Seite der Probe entfernt. Die

geitzte Probe wurde danach nur mit deion. HoO gereinigt und nicht weiter behan-
delt.

Zur Bestimmung der Mikrostruktur und Korngrofe, wurden vier kleinere Pro-
ben mittels Rasterelektronenmikroskop untersucht, diese wurden hergestellt, in-
dem vier der Probenstifte der Breite nach halbiert wurden. Jeweils zwei dieser
Kleinproben wurden, bei einer Heizrate von 3,0 Kmin—!, auf Temperaturen von
435K, von 492 K und von 673 K erhitzt, um dann mit 20 K min—! gekiihlt zu wer-
den. Zwei der Kleinproben wurde nicht gegliiht.

Um sicherzustellen, dass die Kleinproben in identischer Orientierung elektronenmi-
kroskopisch vermessen wurden, wurde die, der zu vermessenden, gegeniiberliegende
Seite mechanisch markiert. Gemessen wurde aufien, in (zur Verformungsachse) ra-
dialer Richtung (siehe Abbildung 4.2).
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5 Dilatometrische Messungen

5.1 Allgemeine Vorgehensweisen

Die Messungen wurden mit verschiedenen Heizraten am Dilatometer, Typ Linseis
L75VD durchgefiihrt. Bei einer Messung wurde ein planparalleler, mit Ethanol
gereinigter Probenstift, sowie die ebenfalls gereinigte Referenzprobe stehend in
die beiden Probenhalter eingebaut (siche Abbildung 5.1). Es wurde immer die

Referenzprobe jeweils rechts und die Probe jeweils links eingebaut.

Abbildung 5.1: Einbau einer Probe (links) und der Referenzprobe (rechts) in
die Probenhalterung aus Quarz. In der Mitte zwischen den Schubstangen
kann man das Thermoelement erkennen.
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Die Planparallelitit, sowie der stabile Einbau der Probenstifte wurde iiber den
Nullabgleich der mitgelieferten Gerédtesoftware WIN-DIL iiberpriift. Durch den
Nullabgleich wurden die Eisenkerne der Schubstangen jeweils in Nulllage positio-
niert, der Nullabgleich sollte immer einen Wert kleiner als 0,3 % liefern. Sobald dies
gewdhrleistet war, konnte der Probenhalter in den Ofen abgesenkt werden. Dabei
konnte noch einmal die stabile Lage der Proben iiberpriift werden, indem darauf
geachtet wurde, ob die Probenstifte wackelten oder sich bewegten. Auch der Nul-

labgleich konnte nach Schliefsen des Ofens noch einmal kontrolliert werden.

Gesteuert wurde der Messablauf mit der Gerétesoftware WIN-DIL, in welcher der
Temperaturverlauf eingegeben wurde und eine Datei, in der die aufgenommenen
Daten im .ipr-Format (.txt-Datei) gespeichert werden sollten. Ebenso die Pro-
benldngen fiir die nachfolgende Auswertung, der Abstand, in dem Messpunkte
aufgenommen wurden, die maximale Messdauer und die Temperatur, bei der sich
das Dilatometer automatisch abschaltet. Der Abstand der Messpunkte wurde so
gewahlt, dass wihrend des Aufheizens, unabhéngig von der Heizrate, alle 0,25 K
ein Messpunkt aufgenommen wird. Als maximale Temperatur wurden, die vom

Hersteller vorgegebenen, 773 K iibernommen.

Nach der Messung wurden die aufgenommenen Daten mittels des, ebenfalls zum
Gerat gehorigen, Programmes TA-WIN und dem Programm SigmaPlot ausgewer-
tet. Im Programm TA-WIN kann das Temperatursignal geglittet werden, die ab-
solute Langendnderung mithilfe der in WIN-DIL angegebenen Probenlédnge in die
relative Langendnderung umgerechnet und die Differenz der relativen Langené&nde-

rungen von Probe und Referenzprobe gebildet werden (sieche Abbildung 5.2).

In der so gebildeten Differenzkurve heben sich die reversiblen thermischen Lin-
gendnderungen heraus und es verbleiben nur mehr irreversible Prozesse, wie das
Ausheilen von Defekten oder Rekristallisation. Die genannten Prozesse fiihren zu
einem Schrumpfen der Probe. Ein Schrumpfen zeigt sich in einer negativen Stei-

gung der Differenzkurve, eine irreversible Ausdehnung der Probe, nicht zu ver-
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Abbildung 5.2: Beispiel fiir eine Differenzkurve. Aufgetragen ist die irreversible,
relative Langendnderung %—OL (durch Ausheilen von Defekten) in Relation
als Funktion der Temperatur.

wechseln mit der thermischen Ausdehnung, fiihrt zu einer positiven Steigung in

der Differenzkurve.

Die Ableitung der Differenzkurve (siehe Abbildung 5.3) liefert die Steigung der
Kurve, die ein Maf fiir die Umwandlungs- bzw. Ausheilrate ist und welche ihr
Minimum bei der Temperatur erreicht, bei der die Umwandlungsrate maximal ist.
Diese Temperatur wird definiert als die Umwandlungstemperatur, Ty, die fiir die

Analyse nach Kissinger [14] verwendet wird.

Die Ableitung wurde mit dem Programm SigmaPlot gebildet, davor musste die

Differenzkurve noch im Programm TA-WIN geglattet werden. Zur Glattung wurde
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Abbildung 5.3: Beispiel fiir die Ableitung der Differenzkurve in Abbildung 5.2.
Aufgetragen ist die Ableitung der relativen Langenanderung nach der Tem-
peratur in Relation als Funktion der Temperatur.

fiir den programminternen Faktor ,.Y-Glattung” der voreingestellte Wert von 0,01
gewéhlt. Danach wurden die (gegliatteten) Daten als .txt-Datei exportiert und in

SigmaPlot weiterverarbeitet.

Alle genannten Differenzkurven kénnen qualitativ in drei Abschnitte oder Stufen
eingeteilt werden (siehe Abbildung 5.4): die erste Stufe (Stufe ,A“) erstreckt sich
vom Beginn der Messung bis zum Einsetzen der Rekristallisation, die zweite Stufe
(Stufe ,B“) umfasst die Rekristallisation selbst und die dritte Stufe (Stufe ,,C“)
schlieft an die Rekristallisation an. Beginn und Ende der Abschnitte wurden jeweils
mithilfe der Ableitung bestimmt. Real beginnt die eigentliche Stufe A erst in einem
Bereich von ca. 360 K (siehe Abbildung 5.3), davor ist allerdings eine schwache
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Abbildung 5.4: Die Differenzkurven kénnen in 3 Stufen (A, B und C) unterteilt
werden. Die Unterteilung erfolgt anhand der Ableitung der Differenzkurve
(sieche Abbildung 5.3).

irreversible Langeninderung messbar. Diese Lingendnderung wird im Folgenden

als Teil der Stufe A betrachtet.

Um die Betriige der relativen Léngendnderungen (,Hiibe*) der einzelnen Stufen
zu erhalten, wurden zunéchst aus der Ableitung Anfang bzw. Ende der einzelnen
Stufen ermittelt. Diese wurden als die Maxima vor bzw. nach dem Hauptminimum
(siche Abbildung 5.3) definiert. Aus der (geglitteten) Differenzkurve wurden da-
nach die Werte fiir die entsprechenden Temperaturen ermittelt und die Differenz

gebildet.
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5.2 Messungen der Proben mit axialer

Orientierung

Jeweils sechs Messungen wurden mit Heizraten von 3,0 K min—! bzw. 6,0 K min—!

durchgefiihrt, vier wurden bei einer Heizrate von 1,5 Kmin~! durchgefiihrt. Bei
jeder der drei Heizraten wurden Proben mit unterschiedlichen Verformungsgraden
(ZP-Proben mit € = 12, RZP-Proben mit ¢ = 20 und RP-Proben mit € = 30) ver-
wendet, um ein moglichst vollstédndiges Bild zu erhalten. Alle Messungen erfolgten

in einem Zeitintervall von 16 Tagen bis 93 Tagen nach der HPT-Verformung.

Abbildung 5.5 zeigt die Ausheilkurven der Proben mit einem Verformungsgrad
von ¢ = 12. Abbildung 5.6 zeigt die entsprechenden Ableitungen. Von den fiinf
Differenzkurven in Abbildung 5.5 zeigt die Probe ZP1 (durchgezogen) wesentlich
hohere Langendnderungen als die anderen. Die iibrigen vier Proben weisen recht
dhnliche Langenanderungen auf. Bei diesen vier Proben ist dann erkennbar, dass,
wie zu erwarten war, die Rekristallisation mit zunehmender Heizrate zu hoheren

Temperaturen verschoben wird.

Anhand der Ableitungen in Abbildung 5.6, kann man sehen, dass auch die Probe
ZP1 diese Verschiebung zu hoheren Temperaturen aufweist. Bei hoheren Tempera-
turen ldsst sich kein deutlicher Unterschied zwischen den Proben feststellen, sehr
wohl aber bei niedrigen Temperaturen (Stufe A). Bei dieser Stufe liegt, im Gegen-
satz zur Stufe B, kein scharfes Minimum vor, aber auch hier kann ein Trend mit

steigender Heizrate hin zu héheren Temperaturen erkannt werden.

In Abbildung 5.7 sind die Ausheilkurven der Proben mit Verformungsgrad ¢ = 20
dargestellt. Abbildung 5.8 enthilt die Ableitungen zu den Ausheilkurven. Die
Differenzkurven der Messungen mit ¢ = 20 weisen bei 3,0Kmin ! (kurzgestri-
chelt bzw. strich-punktiert) nur geringe Unterschiede auf, dasselbe gilt auch fiir
die Differenzkurven der Messungen mit 6,0 Kmin ! (langgestrichelt bzw. strich-

doppelpunktiert). Bei den Differenzkurven fiir die Messungen mit 1,5 Kmin™!
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Abbildung 5.5: Dilatometrische Differenzkurven der Proben in axialer Ori-
entierung mit einem Verformungsgrad von € = 12 (ZP-Proben). Aufge-
tragen ist die irreversible, relative Langendnderung als Funktion der Tem-
peratur bei den Heizraten von 1,5 Kmin™! (kurzgestrichelt), 3,0 K min™*
(langgestrichelt und strich-doppelpunktiert) und 6,0 K min=* (durchgezo-
gen und strich-punktiert).

(durchgezogen bzw. punktiert) ist hingegen ein stirkerer Unterschied feststellbar.
Die Verschiebung der Rekristallisation zu hoheren Temperaturen ist auch bei die-

sem Verformungsgrad recht gut erkennbar.

In den Ableitungen der Kurven ist die Verschiebung noch besser erkennbar, in
der Stufe B liegen die Ableitungen der drei Heizraten fast genau iibereinander.
Aber auch bei diesem Verformungsgrad sind deutliche Unterschiede im Bereich
von Stufe A vorhanden. Die Ableitungen fiir 3,0 K min—! bzw. 6,0 K min—! weisen

jeweils Peaks auf, die sich mit der Heizrate zu hoheren Temperaturen verschieben,
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Abbildung 5.6: Ableitungen der Differenzkurven der Proben in axialer Ori-
entierung mit Verformungsgrad € = 12 (siehe Abbildung 5.5). Aufgetra-
gen ist die Ableitung der relativen Langendnderung nach der Temperatur
als Funktion der Temperatur bei den Heizraten von 1,5Kmin™" (kurz-
gestrichelt), 3,0 Kmin~! (langgestrichelt und strich-doppelpunktiert) und
6,0 Kmin=! (durchgezogen und strich-punktiert).

bei den Ableitungen mit Heizrate 1,5 K min~! (durchgezogen bzw. punktiert) kann
man allerdings einen gréfseren Unterschied beobachten. Besonders aufféllig ist die
Ableitung zur Probe RZP1 (durchgezogen), bei der sich nicht ein Minimum, son-
dern eher ein ausgedehnter Bereich, der aus der Uberlagerung mehrerer Minima
bestehen konnte. Die starke Fluktuation, die zu sehen ist, konnte ein Effekt der

Glattung sein.

Die Ausheilkurven der Proben, die einen Verformungsgrad von ¢ = 30 aufweisen,

sind in Abbildung 5.9 gezeigt. In Abbildung 5.10 sind die dazugehorigen Ableitun-
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Abbildung 5.7: Dilatometrische Differenzkurven der Proben in axialer Ori-
entierung mit einem Verformungsgrad von € = 20 (RZP-Proben). Aufge-
tragen ist die irreversible, relative Langendnderung als Funktion der Tem-
peratur bei den Heizraten von 1,5 Kmin~! (durchgezogen und gepunktet),
3,0 Kmin~! (langgestrichelt und strich-punktiert) und 6,0 K min=! (kurz-
gestrichelt und strich-doppelpunktiert).

gen zu finden. Auch bei den Proben mit ¢ = 30 weist die Messung mit einer Heizra-
te von 1,5 Kmin ! (kurzgestrichelt) eine vergleichsweise grofere Lingeninderung
auf als die Messungen mit 3,0 K min~! (durchgezogen bzw. strich-doppelpunktiert)
bzw. mit 6,0 K min—! (langgestrichelt bzw. strich-punktiert). Allerdings finden sich
auch bei diesen Messungen Unterschiede: bei der Heizrate von 6,0 K min~! sieht
man kaum einen Unterschied im Bereich der Stufe A, die Stufe B jedoch liefert

1

stark verschieden Léingendnderungen. Bei der Heizrate von 3,0 Kmin * wieder-

um findet sich ein grofser Unterschied im Bereich der Stufe C, wo die Probe RP2
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Abbildung 5.8: Ableitungen der Differenzkurven der Proben in axialer Orien-
tierung mit Verformungsgrad € = 20 (siehe Abbildung 5.7). Aufgetragen
ist die Ableitung der relativen Langendnderung nach der Temperatur als
Funktion der Temperatur bei den Heizraten von 1,5Kmin™! (durchge-
zogen und gepunktet), 3,0 K min™* (langgestrichelt und strich-punktiert)
und 6,0 Kmin~! (kurzgestrichelt und strich-doppelpunktiert).

(durchgezogen) bei ca. 600K scheinbar eine zusétzliche starke Langenénderung

aufweist. Die Probe RP2 ist die einzige, welche dieses Verhalten zeigt.

Die Minima der Stufe B zeigen in den Ableitungen die zu erwartende Verschiebung,
in der Stufe A sind teilweise keine eindeutigen Extremwerte (Probe RP5, strich-
punktiert) oder gleich mehrere (Probe RP4, kurzgestrichelt) vorhanden. Eine Ver-
schiebung mit der Heizrate ist nicht zu erkennen. Bei der Probe RP2 (durchgezo-
gen) ist die zusétzliche Langeninderung in Stufe C gut am Minimum ersichtlich.

Tabelle 5.1 enthalt die relevanten Ergebnisse aller axialen Messungen.
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Abbildung 5.9: Dilatometrische Differenzkurven der Proben in axialer Ori-
entierung mit einem Verformungsgrad von € = 30 (RP-Proben). Aufge-
tragen ist die irreversible, relative Langenanderung als Funktion der Tem-
peratur bei den Heizraten von 1,56 Kmin™! (kurzgestrichelt), 3,0 K min™*
(durchgezogen und strich-doppelpunktiert) und 6,0 K min=* (langgestri-
chelt und strich-punktiert).
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Abbildung 5.10: Ableitungen der Differenzkurven der Proben in axialer Ori-
entierung mit Verformungsgrad € = 30 (siehe Abbildung 5.9). Aufgetra-
gen ist die Ableitung der relativen Langendnderung nach der Temperatur
als Funktion der Temperatur bei den Heizraten von 1,5Kmin™' (kurz-
gestrichelt), 3,0 Kmin™! (durchgezogen und strich-doppelpunktiert) und
6,0 Kmin~! (langgestrichelt und strich-punktiert).
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5.3 Messungen der Proben mit tangentialer

Orientierung

Von den insgesamt sechs tangentialen Proben wurden jeweils eine mit einer Heiz-
rate von 1,5 K min~! und eine mit einer Heizrate von 3,0 K min—! gemessen, die

restlichen vier Proben wurden mit einer Heizrate von 6,0 K min—! gemessen.

Abbildung 5.11 enthélt den Vergleich der Ausheilkurven von vier tangentialen
Proben mit einem Verformungsgrad von £ = 30. Die jeweiligen Ableitungen dieser
Ausheilkurven zeigt Abbildung 5.12. Alle Ausheilkurven der tangentialen Proben
zeigen innerhalb der Stufe A ein Ausheilverhalten, das sich sehr stark vom Ver-
halten der axialen Proben unterscheidet. Fast alle tangentialen Proben weisen am

Ende der Stufe A eine Léngenzunahme auf.

Die Kurvenform ist sehr stark von der Heizrate abhéngig, bei einer Heizrate von
1,5Kmin~! (durchgezogen) gibt es zunichst keine Lingeninderung, im Bereich
von ca. 375 K setzt dann die Langenzunahme ein, welche in die iibliche Léngenab-
nahme wihrend der Rekristallisation iibergeht. Bei 3,0 Kmin ! (langgestrichelt)
gibt es bis knapp unter 400 K eine Lingenabnahme, welche von einem Bereich ohne
nennenswerte Lingenabnahme bzw. Langenzunahme iibergeht und von der Stufe

B abgeschlossen wird.

Die Differenzkurven bei einer Heizrate von 6,0 K min ! (kurzgestrichelt bzw. strich-
punktiert) verhalten sich zuniichst identisch wie jene bei 3,0 Kmin~!. Ab einer
Temperatur von ca. 375K kann jedoch eine massive Lingenzunahme der Probe
beobachtet werden, an die sich, wie erwartet, die Rekristallisation anschliefst. Es
fallt auch auf, dass die Langendnderung der beiden Kurven wihrend der Rekris-

tallisation sich stark unterscheidet.

Die Ableitungen der Ausheilkurven spiegeln die genannten Unterschiede wider: bei
einer Heizrate von 6,0 Kmin ! (kurzgestrichelt bzw. strich-punktiert) sicht man

zunichst ein Minimum, gefolgt von einem Maximum des Langenwachstums und
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Abbildung 5.11: Dilatometrische Differenzkurven der Proben in tangen-
tialer Orientierung mit einem Verformungsgrad von € = 30 (TP-
Proben). Aufgetragen ist die irreversible, relative Lingendnderung als
Funktion der Temperatur bei den Heizraten von 1,5 Kmin™! (durchgezo-
gen), 3,0Kmin™! (langgestrichelt) und 6,0 Kmin™ (kurzgestrichelt und
strich-punktiert).

dem Minimum der Rekristallisation. In der Stufe C sind keine weiteren Vorginge zu
erkennen. Bei einer Heizrate von 3,0 Kmin ! (langgestrichelt) fehlen in der Stufe A
eindeutige Minima und Maxima, stattdessen wird ein Absinken der Ableitung bis
knapp unter 400 K beobachtet, ein kurzer Anstieg auf ein hoheres Niveau und dann

das Minimum der Stufe B.

Bei der Heizrate 1,5 Kmin~! (durchgezogen) passiert zuniichst wenig, ein Maxi-
mum knapp unter 400K ist zu erahnen, das Minimum der Rekristallisation ist

wiederum eindeutig zu erkennen. Zwischen den Heizraten von 1,5 K min~! bzw.
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Abbildung 5.12: Ableitungen der Differenzkurven der Proben in tangen-
tialer Orientierung mit Verformungsgrad € = 30 (siehe Abbildung 5.11).
Aufgetragen ist die Ableitung der relativen Langendnderung nach der Tem-
peratur als Funktion der Temperatur bei den Heizraten von 1,5K min—!
(durchgezogen), 3,0 K min™ (langgestrichelt) und 6,0 K min™* (kurzge-
strichelt und strich-punktiert).

6,0 Kmin ! sieht man auch bei tangentialen Proben die Verschiebung zu héheren

Temperaturen mit der Heizrate, die Messung mit der Heizrate von 3,0 Kmin—!

liegt jedoch im Bereich der Messungen mit 6,0 K min—".

In Abbildung 5.13 sind zwei Ausheilkurven von tangentialen Proben mit einem
Verformungsgrad von ¢ = 25 dargestellt (kurzgestrichelt bzw. strich-punktiert),
beide Kurven wurden mit derselben Heizrate von 6,0 Kmin~! aufgenommen. Zur
Erinnerung: die Oberfliche von Probe TP6 (strich-punktiert) wurde, um mogli-

che Eigenspannungen zu reduzieren, teilweise abgeatzt. Zum Vergleich enthalt die

49



10
05F
00F
-0,5 L
<|r -
= [
T TR
qt: ; : “*-\-q;::::ﬂ:-
~ ~N =
- i ~
< 15 F ~
- TP3 £=30
, [ — ——  TP4 £=30
T TP5 £=25
- ———— TP6 £=25
25 C
3.0 . PR P T R S PR T A S S S S | PR T S S PR R
200 300 400 500 600 700
T /K

Abbildung 5.13: Dilatometrische Differenzkurven der Proben in tangentia-
ler Orientierung mit einer Heizrate von ® = 6,0 K min—! (TP-Proben).
Aufgetragen ist die irreversible, relative Langendnderung als Funktion der
Temperatur bei Verformungsgraden von ¢ = 30 (durchgezogen und lang-
gestrichelt) und € = 25 (kurzgestrichelt und strich-punktiert). Die Probe
TP6 (strich-punktiert) wurde vor der Messung angeitzt.

Abbildung auch die Ausheilkurven der tangentialen Proben mit Verformungsgrad
e = 30, welche ebenfalls bei dieser Heizrate aufgenommen wurden (durchgezogen
bzw. langgestrichelt). Die entsprechenden Ableitungen sind in Abbildung 5.14 zu
finden.

Die allgemeine Form der Kurven ist hier identisch, allerdings ist die Langenzu-
nahme der Proben mit ¢ = 25 geringer als die der Proben mit ¢ = 30. In der
Stufe A kann man erkennen, dass bei den Proben mit einem Verformungsgrad von

€ = 25 die Langenabnahme eher spéat einsetzt, wihrend Proben mit ¢ = 30 bereits
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Abbildung 5.14: Ableitungen der Differenzkurven der Proben in tangentia-
ler Orientierung mit einer Heizrate von ® = 6,0 K min~! (siche Abbil-
dung 5.11). Aufgetragen ist die Ableitung der relativen Langendnderung
nach der Temperatur als Funktion der Temperatur bei Verformungsgraden
von ¢ = 30 (durchgezogen und langgestrichelt) und ¢ = 25 (kurzgestri-
chelt und strich-punktiert).

mit Beginn des Aufheizens schon auszuheilen beginnen. Auch in der Stufe C kann

eine geringere Lingenabnahme bei den schwicher verformten Proben beobachtet

werden. Die Ableitungen der Kurven bestétigen dies.
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5.4 Messungen zur Bestimmung der reversiblen
thermischen Ausdehnungskoeffizienten an

nanokristallinem Nickel

Vor der eigentlichen HPT-Verformung der Probenscheibe wurden Messungen durch-
gefiihrt, mit denen die thermischen Ausdehnungskoeffizienten der Korngrenzen von
Nickel bestimmt bzw. abgeschéitzt werden sollten. Moglich wurde dies dank zweier
Proben, die von Dr. Bernd Oberdorfer bereitgestellt wurden. Die Proben wurden
von DI Eva-Maria Steyskal mittels HPT bei Raumtemperatur hergestellt und da-
nach mit der Low-Speed-Saw geschnitten [11]. Es handelte sich einerseits um die
komplett rekristallisierte Referenzprobe, andererseits um eine Probe im Ausgangs-

zustand.

Zuniichst wurde die unbehandelte Probe mit einer Heizrate von 3,0 Kmin—' bis
448 K aufgeheizt, dadurch sollten Leerstellen und Versetzungen ausheilen, ohne
dass Rekristallisation einsetzt. Der Wert von 448 K wurde aus der Masterarbeit von
DI Steyskal [11] iibernommen. Danach wurden vier unterschiedliche Messungen mit
Referenz- und nanokristalliner Probe im Temperaturbereich zwischen 223 K und
438 K durchgefiihrt. Dabei wurden eine Aufheiz- und drei Abkiihlkurven aufgenom-

1

men. Bei Auftheizkurven wurde jeweils eine Heizrate von 3,0 Kmin™" verwendet,

bei Abkiihlkurven wurde keine aktive Kiihlung verwendet.

Nach der HPT-Verformung unter Stickstoffkiihlung wurden diese Messungen mit
der neuen Referenzprobe und der Probe RP1 wiederholt. Die Probe RP1 wurde
ebenfalls mit 3,0 K min—! bis 448 K aufgeheizt, um sicherzugehen, dass die Probe
moglichst Leerstellen- und Versetzungsfrei sei, wurde die Probe noch einmal auf
443 K aufgeheizt. Danach wurden die vier eigentlichen Messungen zur Bestimmung
der Ausdehnungskoeffizienten im Temperaturbereich zwischen 223 K und 438 K
durchgefiihrt, es handelte sich in diesem Fall jeweils um Aufheizkurven. Um sys-

tematische Fehler auszuschlieffen, wurde jeweils eine der vier Messungen mit ver-
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tauschter Probe bzw. Referenzprobe durchgefiihrt. Aus den acht aufgenommenen
Kurven wurden die thermischen Ausdehnungskoeffizienten der (grobkristallinen)

Referenz- und der nanokristallinen Probe berechnet und gemittelt.

Nach Abschluss der Messungen zur Kinetik der Defekte, wurden weitere Mes-
sungen beziiglich des Ausdehnungskoeffizienten durchgefiihrt. Verwendet wurden
dafiir zwei Kleinproben, wie sie zur Mikrostrukturbestimmung benotigt wurden.
Eine der beiden Proben wurde im Herstellungszustand verwendet, die andere wur-
de vor den Messungen bei einer Heizrate von 3,0 Kmin—! auf 435K aufgeheizt.
Die gegliihte Probe sollte demnach, bei identischer Mikrostruktur, eine niedrigere
Leerstellen- und Versetzungsdichte aufweisen als die ungegliihte. Mit diesen Mes-
sungen sollte festgestellt werden, ob die Defektkonzentration eine Auswirkung auf

den thermischen Ausdehnungskoeffizienten hat.

Um zu verhindern, dass die Defekte in der unbehandelten Probe wiahrend des Mes-
sens ausheilen, wurden die Messungen unterhalb der Raumtemperatur, in einem
Temperaturbereich zwischen 223 K und 300 K durchgefiihrt. Es wurden insgesamt
acht Aufheizkurven (es wurde nicht aktiv geheizt) aufgenommen, von denen bei
der Hélfte wieder jeweils die Probe und Referenzprobe vertauscht wurden. Aus
den Kurven wurden erneut die thermischen Ausdehnungskoeffizienten bestimmt

und gemittelt.
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6 Diskussion der Ergebnisse

In diesem Kapitel sollen die Ergebnisse im Einzelnen diskutiert werden. Zuerst
werden die Ergebnisse zur Mikrostruktur, Defektkinetik, zum absoluten Defektvo-
lumen, Korngrenziiberschussvolumen und zur Anisotropie angegeben. Des Weite-
ren wird der etwaige Einfluss der Defekte auf den linearen thermischen Ausdeh-
nungskoeffizienten diskutiert. Zum Schluss werden Vorschlige fiir die moglichen
Ursachen der, zum Teil noch offenen Fragen gegeben, die zu weiterer Forschung

auf diesem Gebiet motivieren.

6.1 Mikrostruktur

Die Abbildung 6.1 zeigt SEM-Aufnahmen der Mikrostruktur von Proben zu ver-
schiedenen Zeitpunkten wéihrend der Messungen, d.h. nach Aufheizen mit einer

Heizrate von 3,0 Kmin—! auf die jeweiligen Temperaturen.

Wird Nickel bei 300 K (Raumtemperatur) mittels HPT verformt (sieche Abbil-
dung 6.2), erhiilt man, in tangentialer Richtung elongierte Korner. Die Dimensio-
nen der Korner betragen 295 nm in tangentialer und 150 nm in axialer bzw. radialer
Richtung [27|. Nach Verformung bei einer Temperatur von 77 K (Siedepunkt von
fliissigem Stickstoff) ergeben sich annidhernd runde Korner mit einer durchschnitt-
lichen Korngrofe von 254nm. Es kann nur eine schwache Elongation mit Werten

von ca. 277nm in tangentialer und ca. 230 nm in axialer bzw. radialer Richtung
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Abbildung 6.1: Rasterelektronenmikroskopische Aufnahmen von vier Kleinpro-
ben (a-d), die Proben wurden so gegliiht, dass ihr jeweiliger Zustand den,
im unteren Bild markierten Zeitpunkten, wahrend der Messungen ent-
spricht
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Abbildung 6.2: Rasterelektronenmikroskopische Aufnahme der Mikrostruktur
einer bei 300 K HPT-verformten Nickel-Probe, der Zustand der Probe
und die VergroBerung der Aufnahme sind identisch mit Abbildung 6.1a
(nach [27]).

beobachtet werden. Dies entspricht einem Seitenverhiltnis von 1,20 im Gegensatz

zu einem Seitenverhiltnis von 1,97 nach Verformung bei Raumtemperatur.

Werden die Proben bis zur Stufe A aufgeheizt, beobachtet man eine leichte Vergro-
fserung der Korner auf 304 nm, die Elongation verdndert sich kaum. Ein dhnliches
Verhalten tritt auch bei den bei 300 K verformten Proben auf. Nach der Rekristal-
lisation (Stufe B) ergibt sich eine mittlere Korngrofe von 4,5 pm, allerdings sind
immer noch Reste der Mikrostruktur feinkornig (Korngréfken unter 1,0 pum), erst
nach dem Autheizen bis auf 673 K ist die Rekristallisation vollstdndig abgeschlos-
sen. Zu diesem Zeitpunkt wird eine mittlere Korngréfe von 12,5 pm gemessen,
dagegen weisen rekristallisierte Proben, welche bei Raumtemperatur verformt wur-
den, nach erfolgter Rekristallisation eine mittlere Korngréfte von lediglich 3,4 pm

auf.

Wie in Abbildung 6.3 ersichtlich wird, ist die Korngréfe auch nach der vollstén-
digen Rekristallisation noch uneinheitlich, einzelne Korner sind bis auf ca. 60 pm
oder 80 pm Korngrofe angewachsen, wihrend andere noch unter 5,0 pm Korngrofe

aufweisen.
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Abbildung 6.3: Rasterelektronenmikroskopische Aufnahme der Mikrostruktur
der rekristallisierten Probe, die Probe ist identisch mit Abbildung 6.1d,
allerdings mit einer geringeren VergréRerung.

Rathmayr und Pippan [29] fanden fiir Nickel nach HPT-Verformung bei 77 K Korn-
grofsen im Bereich von 200 nm, wobei die Elongation, also die Anisotropie, der

Korner in ihren Messungen mit abnehmender Temperatur zunahm.

6.2 Analyse der Defektkinetik

Die Temperatur der maximalen Umwandlungsgeschwindigkeit oder Umwandlung-
stemperatur verschiebt sich mit steigender Heizrate hin zu hoheren Werten. Die
gemessenen Werte (siehe Tabelle 5.1) fiir die Rekristallisation (Stufe B) zeigen
dieses Verhalten. Bei einer Heizrate von 1,5 K min~! wird eine gemittelte Rekris-

1 \wird ein

tallisationstemperatur von 448,5 K, bei einer Heizrate von 3,0 Kmin—
mittlerer Wert von 456,6 K und bei der Heizrate 6,0 K min~! wird ein mittlerer

Wert von 466,7 K gemessen.
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Diese Werte liegen jeweils deutlich niedriger als die Werte, die fiir, bei Raum-
temperatur verformtes Nickel, gemessen wurden [11]. Nach HPT-Verformung bei
Raumtemperatur erhilt man mittlere Werte von 460,8 K bei 1,5 K min—! Heizrate,
4721 K bei 3,0 Kmin—! Heizrate und 479,8 K bei 6,0 K min—! Heizrate.

Auch fiir die Stufe A kann eine mittlere Umwandlungstemperatur berechnet wer-
den, allerdings ist die Abweichung innerhalb der Heizraten fiir die Stufe A grofer

1

als fiir die Stufe B. Man erhilt fiir eine Heizrate von 1,5 Kmin * eine mittlere

1

Temperatur von 391,0 K, fiir die Heizrate von 3,0 Kmin * einen mittleren Wert

von 400,5K und fiir 6,0 Kmin—' eine mittlere Temperatur von 425,5 K.

Fiir bei Raumtemperatur verformtes Nickel liefert fiir die Stufe A Werte von
394,4K bei 1,5 K min—! Heizrate, 397,6 K bei der Heizrate von 3,0 K min ', respek-
tive 414,4 K fiir die Heizrate von 6,0 K min—!. Wie man sieht, liegt zwar die Tempe-
ratur bei der Heizrate 1,5 K min—! ebenfalls unter dem Wert fiir Raumtemperatur-

verformtes Nickel, bei den anderen Heizraten kehrt sich das aber um.

Um die Aktivierungsenergie des Rekristallisationsprozesses zu erhalten, wird die
Kissinger-Analyse genutzt. Dazu werden die gemessenen Umwandlungstempera-
turen, sowie die entsprechenden Heizraten bendtigt; die daraus ermittelten Werte
werden nach Gleichung (2.6) in einen sogenannten Kissinger-Plot eingetragen (sie-
he Abbildung 6.4). Die eingetragenen Werte sollten auf einer Geraden mit der
Steigung —% liegen, im vorliegenden Fall erhélt man eine Aktivierungsenergie von
Q@ = (1,144+0,06) eV. Nach Verformung bei Raumtemperatur wird eine Aktivie-
rungsenergie von @ = (1,20£0,05) eV gemessen [11].

Mit dem Wert fiir die Aktivierungsenergie und der Gleichung (2.4) kann nun
der Frequenzfaktor A berechnet werden, hier erhélt man einen Wert von
A = (1,240,4)x10'9s~1, Fiir die bei Raumtemperatur verformten Proben erhélt
man einen Wert von A = (2,440,7)x10%s71, diese Werte konnen als iiberein-

stimmend angenommen werden. Der Versuch einen Kissinger-Plot fiir die Stufe A
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Abbildung 6.4: Kissinger-Analyse der Rekristallisationsstufe (Stufe B) von
HPT-Nickel-Proben in axialer Orientierung.

aller Proben aufzustellen, liefert ein Ergebnis, wie in Abbildung 6.5. Einen Wert
fiir die Aktivierungsenergie zu berechnen ist, aufgrund der grofen Streuung bzw.

Fehlergrenzen der gemessenen Werte, wenig sinnvoll.

Wenn allerdings nur die Proben mit einem Verformungsgrad von ¢ = 12 (ZP-
Proben) fiir den Kissinger-Plot herangezogen werden, erhilt man eine Aktivie-
rungsenergie von () = 0,52eV. Dieser Wert stimmt sehr genau mit dem Wert
iiberein, welcher nach Verformung bei Raumtemperatur ermittelt werden kann,
ndmlich @ = 0,56eV [11]. Fiir Leerstellen wire allerdings eine Aktivierungsener-

gie von ) = 1,04 eV [34] anzunehmen. Das Ergebnis deutet an, dass in der Stufe A
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Abbildung 6.5: Kissinger-Analyse der ersten Ausheilstufe (Stufe A) von HPT-
Nickel-Proben in axialer Orientierung mit unterschiedlichen Verformungs-
graden . Fiir die Ermittlung der Steigung der Geraden wurden nur Proben
mit einem Verformungsgrad von ¢ = 12 (ZP-Proben, rote Punkte) ver-
wendet.

ein oder mehrere komplexe Prozesse iiberlagern. Zum Vergleich sind die Kissinger-

Plots fiir Stufe B und Stufe A in Abbildung 6.6 in einem Plot vereint.

6.3 Relative Langenanderungen

Die mittlere relative Lingendnderung von, mit Stickstoff gekiihlt, HP T-verformtem

Nickel betragt %—OL = —5,4x107% Im Vergleich dazu betrigt die gesamte Lingen-
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Abbildung 6.6: Vergleich der Kissinger-Analysen der ersten Ausheilstufe (Stu-
fe A, schwarz, siehe Abbildung 6.5) und der zweiten Ausheilstufe (Stufe B,
blau, siehe Abbildung 6.4) von Proben in axialer Orientierung.

anderung bei Raumtemperatur-verformtem Nickel %—f = —4,1x10~*. Diese Beob-
achtung setzt sich groftenteils auch bei den relativen Langendnderungen wiahrend

der einzelnen Stufen fort.

In der Stufe A ist der mittlere Léngendnderungsbetrag bei Stickstoff-

verformtem Nickel (%)A: —1,7x10~* und bei Raumtemperatur-verformtem Ni-

ckel (%—OL)A: —1,6x107%. Die relative Lingensinderung in der Stufe A ist somit

annahernd identisch.
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In der Stufe B erhélt man eine Léngendnderung von (%—f)B: —2.4x10™* fiir

bei 77K verformtem bzw. eine Lingendnderung von (%)B: —1,8x107* fiir bei

300 K verformtem Nickel. Wihrend der Stufe C betragen die Langendnderungs-

betrage <%_0L>C: —1,2x10~% nach Verformung unter fliissigem Stickstoff, sowie

<AL—OL)C: —0,7%x107% nach Verformung bei Raumtemperatur.

Eine Auftragung der Langendnderungen der Stufe A iiber dem Probenalter zeigt ei-
ne klare Tendenz (siche Abbildung 6.7a): die Langenénderung sinkt mit zunehmen-
dem Probenalter von ca. (%) = —2x107% auf ca. (%) = —1,5x107* ab.

0/ A 0/ A

Auch in der Stufe B (Abbildung 6.7b) kann ein #hnliches Verhalten beobachtet
werden, die Stufe C (Abbildung 6.7¢) verhélt sich nur andeutungsweise auf diese
Art. Generell kann man feststellen, dass die Schwankungen in den Langenénde-

rungen mit der Zeit abnehmen.

6.4 Korngrenziiberschussvolumen

Aus den Langenédnderungen, in Kombination mit den Mikrostrukturdaten, lasst
sich, unter der Annahme, dass die Langendnderung in den Stufen B und C le-
diglich auf Kornwachstum beruht, das Korngrenziiberschussvolumen egp bestim-
men. In diesem Fall ist davon auszugehen, dass der irreversible Langenverlust der
Proben durch das Verschwinden von Korngrenzen bzw. dem damit verbundenen

Uberschussvolumen entsteht.

Nach Oberdorfer et al [35] kann man bei bekannten Korngrofen der defektfrei-
en Proben vor und nach der Rekristallisation das Uberschussvolumen berechnen

nach:

(AV) S(AL) 3 (1 1 ) (6.1)
— ] =3|— | =3e - - — .
‘/O Rz LO Rx or dl df
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Abbildung 6.7: Auftragung der Betrdge der relativen Langenanderungen
(a) der Stufe A, (b) der Stufe B und (c) der Stufe C als Funktion des
Alters der jeweiligen Probe zum Zeitpunkt der Messung.
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dabei bezeichnet d; die Korngroke vor und dy diejenige nach der Rekristallisation,

(AL—OL)R ist die relative Lingen&dnderung wiahrend der Stufe B.
X

Fiir Nickel, welches bei Raumtemperatur HPT-verformt wurde, konnten, je nach
den Werten, die fiir die Berechnung herangezogen werden, Korngrenziiberschuss-
volumina von ca. eqgp = 30 pm bis ca. eqp = 60 pm ermittelt werden. Bei unter
Stickstoff-Kiihlung verformtem Nickel beobachtet man grofere Langendnderungen
in der Stufe B, bei gleichzeitig groferen Kornern, was gleichbedeutend ist mit we-
niger Korngrenzen. Aus diesen Daten werden nun Werte von ca. egp = 70 pm bis

ca. egp = 80 pm berechnet.

Wenn die Stufe C mit einbezogen wird, erhilt man fiir das Uberschussvolumen
Werte bis ca. egp = 100 pm. Es muss daher davon ausgegangen werden, dass in
den Stufen B und besonders C nicht nur Kornwachstum auftritt, sondern dass noch
weitere Defekte wie z.B. Versetzungen oder stabile Leerstellencluster, die erst bei
hoheren Temperaturen ausheilen, dem Kornwachstum iiberlagert sind. Ein Aus-

heilen dieser Defekte wire mit einem irreversiblen Langenverlust verbunden.

6.5 Anisotropes Ausheilverhalten

Von besonderem Interesse war die Frage nach der Anisotropie, die HPT-verformtes
Nickel bzw. Eisen [27] beim Ausheilen zeigen. Eine mogliche, naheliegende Erkla-
rung fiir das Langenwachstum wéhrend der Stufe A wiren Eigenspannungen in
der Probe, welche durch die Verformung oder durch die Probenvorbereitung einge-
bracht werden. Dies kdnnte eine Verbiegung der Probe bewirken. Das Verschwinden
der Spannungen wéihrend des Aufheizens konnte eine Zunahme der Lénge vortau-

schen.

Dagegen spricht allerdings, dass XRD-Untersuchungen keinen Hinweis auf Span-
nungen lieferten [27]. Auch spricht dagegen, dass durch das Abétzen der Oberflé-

che keine erkennbare Anderung in der Form der Differenzkurven beobachtet wurde
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(siehe Abbildung 5.13). Da die angeéitzte Probe nach dem Atzen nicht mehr weiter
bearbeitet wurde, ist davon auszugehen, dass durch die Probenvorbereitung kei-
ne messbaren Spannungen eingebracht wurden. Sollten tatsédchlich makroskopische
Eigenspannungen, die durch die Verformung entstehen, in den Proben vorliegen,

hat ein Materialabtrag an der Oberfliche keinen Einfluss darauf.

Eine alternative Erklarung fiir den Anisotropie-Effekt wére ein anisotropes Aushei-
len von Leerstellen. Durch die Elongation der Korner sollten Leerstellen in tangen-
tialen Proben bevorzugt senkrecht zur Langsachse zu den Korngrenzen diffundieren
und dort ausheilen, da der Diffusionspfad in dieser Richtung kiirzer ist. Demnach
miisste die Langenabnahme, die mit dem Ausheilen der Leerstellen verbunden
ist, in diesen Proben in Stufe A geringer ausfallen bzw. gar nicht beobachtbar

sein.

Mit jeder Leerstelle ist allerdings auch eine Gitterrelaxation verbunden (siehe Ab-
bildung 2.3), in tangentialen Proben wiirde also eine Kombination aus Ausheilen
der Leerstellen (was in dieser Richtung wenig beitrigt) und Aufhebung der Rela-
xation (was in allen Richtungen voll beitragt) gemessen werden. So konnte eine

Liangenzunahme durch das Wiederbesetzen von Leerstellen erkldrt werden.

Da bei, unter Stickstoffkiihlung verformten, HPT-Proben die Formanisotropie (Elon-
gation) geringer ist als bei normal verformten, miisste eigentlich ein geringerer
Anisotropie-Effekt gemessen werden. Das ist allerdings nicht der Fall, tatsichlich

wird sogar ein bis zu doppelt so groker Effekt beobachtet (sieche Abbildung 6.8).

Um einen so grofen Effekt zu verursachen, wére eine Gitterrelaxation von ca.
50 % notig, was aber unwahrscheinlich ist. Da die Stérke des Anisotropie-Effektes,
je nach Verformungsgrad (siehe Abbildung 5.13), unterschiedlich ist, miisste man
weiterhin annehmen, dass entweder die Gitterrelaxation vom Verformungsgrad ab-
héngt, oder die Leerstellenkonzentration zwischen den Proben drastisch schwankt

(dies miisste man dann auch in axialen Proben erkennen).
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Abbildung 6.8: Dilatometrische Differenzkurven der Proben in tangentialer
Orientierung mit einer Heizrate von ® = 6,0 K min~! (TP-Proben). Aufge-
tragen ist die irreversible, relative Langendnderung als Funktion der Tem-
peratur bei Verformungsgraden von ¢ = 30 (durchgezogen, langgestri-
chelt, strich-doppelpunktiert und gepunktet) und & = 25 (kurzgestrichelt
und strich-punktiert). Die Proben TP1' und TP2' (strich-doppelpunktiert
und gepunktet) stammen aus der Arbeit von Steyskal [11] und wurden bei
Raumtemperatur verformt.

Sollte nun tatsédchlich eine anisotrope Leerstellendiffusion der Verursacher des
Anisotropie-Effektes sein, dann kann die Form der Kérner nicht der Hauptgrund
fiir ebendiese anisotrope Diffusion sein. Es besteht immer noch die Moglichkeit,
dass bei der Verformung eine Textur oder Vorzugsrichtung in die Mikrostruktur
eingebracht wird, welche zu einer bevorzugten Leerstellendiffusion in axialer und

radialer Richtung fiihrt.
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6.6 Reversibler thermischer

Ausdehnungskoeffizient

Im Zuge der Arbeiten stellte sich die Frage, ob die Defekt- und Mikrostruktur einen
Einfluss auf die reversible, lineare thermische Ausdehnung hat. Wére dies der Fall,
miissten infolgedessen die Ergebnisse dieser, sowie friiherer Arbeiten entsprechend

korrigiert werden.

Fiir die Proben im verformten Zustand (,as-received®) ergibt sich ein Ausdehnungs-
koeffizient a4r =(13,2040,30)x100 K~ 1. Nach dem Gliihen bis ca. 440K sollten
die Proben wenig bis gar keine Defekte mehr aufweisen (,recovered”), in diesem
Zustand wird ein Ausdehnungskoeffizient apo =(13,284:0,29)x 100 K1 gemessen.
Vollstandig rekristallisierte Proben (,recrystallized”) weisen einen Ausdehnungsko-
effizienten von apy =(13,3940,33)x10% K~ auf und stimmen somit gut mit dem
Literaturwert von 13,4x 106 K1 [36] iiberein. Die angefiihrten Werte sind jeweils
Mittelwerte aus 8 bzw. 16 Messungen (sieche Tabelle 6.1).

Wie zu sehen ist, liegen alle drei Werte, aar, arc und aprx innerhalb der je-
weiligen Standardabweichung der Messung, welche ca. 2% betrigt, es kann daher
kein tatsdchlicher Unterschied in den Ausdehnungskoeffizienten beobachtet wer-
den. Auffillig ist allerdings, dass der Ausdehnungskoeffizient der nanokristallinen
Probe in 7 von 8 Fillen niedriger ist als die der rekristallisierten Probe. Die-
ses Verhalten widerspricht jenen Messungen, wonach Korngrenzen einen hoheren
Ausdehnungskoeffizienten besitzen und demnach der Ausdehnungskoeffizient na-

nokristalliner Metalle héher sein miisste als der grobkristalliner [20, 21].

Wenn die erhaltenen Werte in Gleichung (2.9) eingesetzt werden, kann festgestellt
werden, dass die Korngrenzen tatséchlich sogar einen negativen Ausdehnungsko-
effizienten besitzen miissten, um eine derartige Abweichung zu erzeugen. Es kann
also davon ausgegangen werden, dass die Mikrostruktur keinen messbaren Einfluss

auf die erhaltenen Ergebnisse hat.
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Tabelle 6.1: Reversible, lineare thermische Ausdehnungskoeffizienten von drei
Nickelproben. Der Index AR (,as-received”) bezeichnet eine nanostruk-
turierte, defektreiche Probe. Der Index RC (,recovered”) bezeichnet eine
nanostrukturierte, defektfreie Probe. Der Index RX (,recrystallized”) be-
zeichnet eine grobkoérnige, defektfreie Probe.

QAR ORC aRX

MESSINE 1 106K 1x100 K /1x100 K
! 13,47 13,60
; 12,61 12,77
; 12,92 13,18
0 13,11 13,14
- 13,52 13,59
p 13,45 13,69
- 13,49 13,66
. 13,63 13,55
9 13,31 13,20
10 13,11 13,76
T 12,94 13,15
1 13,16 13,08
13 12,91 13,18
" 12,92 13,09
15 13,73 13,49
6 13,54 13,35
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6.7 Offene Fragen, mogliche Erklarungen und
Ausblick

Der Einfluss des Probenalters auf die relativen Langendnderungen in der Stufe A
ist bei Proben, welche bei 77K verformt wurden, grofer als bei Proben, welche
bei 300 K verformt wurden (siche Abbildung 6.7). Da in dieser Stufe Erholung
auftritt, ist davon auszugehen, dass durch Tieftemperaturverformung dynamische
Erholung behindert wird und damit eine héhere Leerstellenkonzentration nach der

Verformung vorliegt.

Die Tatsache, dass in der Stufe C noch ein ,betrichtliches Defektvolumen aus-
heilt, deutet darauf hin, dass dafiir stabile Defekte verantwortlich sind, wie z. B.
Versetzungsringe oder Leerstellencluster, die erst bei htheren Temperaturen aus-
heilen. Besagte Leerstellencluster konnten sich schon bei Raumtemperatur bzw.
wahrend der Stufe A bilden, in der sie nicht messbar wiren, da sich die Leerstel-
len nur umordnen und daher das freie Volumen der Leerstellen erhalten bleiben

wiirde.

Das Ausheilen oder Verschwinden solcher Leerstellencluster konnte zum Teil auch
durch den Rekristallisationprozess (der Stufe B) ausgelost werden. Das wiirde er-
klaren, warum in der Stufe B, unabhéngig von der Orientierung, ein groferer Wert
fiir die relative Langendnderung beobachtet wird als bei Proben, welche bei 300 K
verformt wurden. Allein durch das Ausheilen von Korngrenzen lassen sich die Lan-

geninderungen in dieser Stufe nicht erklaren.

Der verstirkte Anisotropie-Effekt, der alleine wohl nicht nur aus einer Leerstellen-
relaxation zu erkliren ist, konnte auch durch ein anisotropes Ausheilen von Ver-
setzungen hervorgerufen werden. Das konnte auch erkldren, warum die Langenzu-
nahme in der Stufe A erst bei einer Temperatur von ca. 360 K beginnt und warum
bei niedrigeren Temperaturen bereits eine Lingenabnahme, also das Ausheilen von

freiem Volumen, beobachtet werden kann. Sollte der Anisotropie-Effekt tatsich-
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lich auf ein anisotropes Ausheilen von Leerstellen zuriickzufiihren sein, konnte der

Grund dafiir in einer mdoglichen Textur der Kérner liegen.

Hinsichtlich der, bei dieser Verformung erhaltenen, Mikrostruktur sei noch auf die
Verformungsrate der Verformung hingewiesen. Die Tieftemperaturverformung die-
ser Probe wurde mit einer Umdrehungsgeschwindigkeit von 0,4 rpm durchgefiihrt,
wiahrend die Verformung bei 300 K mit einer Geschwindigkeit von 0,07 rpm [11]
durchgefiihrt wurde. Die Tieftemperaturverformung von Rathmayr und Pippan
wurde immerhin bei einer Geschwindigkeit von 0,2rpm durchgefiihrt [29]. Inwie-
weit die sechsfach bzw. doppelt so hohen Verformungsraten einen Einfluss auf die
Mikrostruktur, die erzeugten Defekte und deren Konzentration haben, bleibt noch

zu klaren.

Zur Klarung der noch offenen Fragen miissten weitere HPT-Verformungen an
Nickel unter unterschiedlichen Bedingungen durchgefiihrt werden, z.B. HPT-
Verformung bei 77 K mit niedrigerer Verformungsrate. Auch Variationen der Pro-
benpréiparation beziiglich der Lage der Dilatometerproben in der HPT-verformten
Scheibe miissten durchgefiihrt werden, um nur einige mogliche zu nennen. Ein
Verkippen der Probe durch, beim Aufheizen ausheilende, Eigenspannungen liefse
sich durch Anwenden der Methode der Laserdilatometrie, die auch am Institut
vorhanden ist, beobachten, da das Verkippen zum Verlust der Planparallelitit der

Probengrundflichen fiihren wiirde.
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7 Zusammenfassung

In einer friitheren Diplomarbeit an diesem Institut wurden die Defekte und deren
Ausheilverhalten in hochreinem Nickel untersucht, das bei 300 K HPT-verformt
wurde. In dieser Diplomarbeit wurden die Untersuchungen an Nickel mit gleicher
Reinheit fortgesetzt, wobei diesmal die HPT-Verformung bei 77K durchgefiihrt
wurde. Ziel der Tieftemperaturverformung war es, eine Probe mit kleineren Kor-
nern zu erzeugen, wodurch die Effekte, die bei einer  konventionell“ verformten
Probe beobachtet werden konnen, noch verstiarkt werden sollten. Es zeigte sich je-
doch, dass die neue Probe nicht nur gréfsere, sondern auch rundere Kérner aufweist

als die ,konventionell“ verformte.

Das Ausheilen der Defekte wéhrend linearen Aufheizens bis 670 K kann in drei Be-
reiche unterteilt werden: in einer ersten Stufe, der Stufe A, wird mit einer relativen
Lingendnderung von (%—OL)A: —1,7x10™%* ein um 6 % hoherer Wert als fiir ,kon-
ventionelle” Proben gemessen. Das mit dieser Langendnderung verbundene freie
Volumen konnte bereits durch das Ausheilen von Leerstellen und Versetzungen

erklart werden.

Die Stufe B wurde durch die elektronenmikroskopischen Aufnahmen als die Stu-
fe der Rekristallisation identifiziert, fiir diese Stufe wire eigentlich zu erwarten,
dass die Proben ein geringeres freies Volumen enthalten, da weniger Korngrenzen
vorhanden sind. Es wird allerdings mit (%—f)B: —2,4x107% eine um 33 % hdohe-
re Langendnderung gemessen, daher wird klar, dass diese Stufe auch noch das

Ausheilen anderer Defekte beinhaltet.
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In der Stufe C, nach der Rekristallisation, wird mit (%—f)cz —1,2%x107% ein Wert
der sogar um 71 % hoher liegt gemessen. Wodurch genau das frei werdende Vo-
lumen in dieser letzten Ausheilstufe zustande kommt, ist noch unklar: es findet
immer noch Kornwachstum statt, v.a. in nanokristallinen Restbereichen, es miis-
sen aber auch noch andere, langsame Prozesse stattfinden. Zusammen ergibt alles

eine relative Langendnderung von %—OL = —5,4x107%.

Die Kinetik der Rekristallisationsstufe (Stufe B) kann sehr gut mithilfe der
Kissinger-Analyse beschrieben werden, man erhélt so fiir die Rekristallisation ei-
ne Aktivierungsenergie von @) = 1,14eV, ein Wert, der so zu erwarten war. Die
Rekristallisationstemperaturen, also die Temperaturen, bei denen die Rekristal-
lisationsrate am hochsten ist, liegen unabhéngig von der Heizrate unterhalb der

Temperaturen der bei 300 K verformten HPT-Nickelproben.

Weiterhin wurde im Bereich der Messgenauigkeit, der thermische Ausdehnungs-
koeffizient von Nickel in Abhéngigkeit von Korngréfe und Defektkonzentration
gemessen, dabei konnten keine signifikanten Unterschiede ermittelt werden. Daher
ist davon auszugehen, dass etwaige Unterschiede im Ausdehnungskoeffizienten im
Hinblick auf die Messgenauigkeit vernachlassigbar sind und keinen Einfluss auf die

Messergebnisse haben.

Ein unerwartetes Ergebnis lieferte der Vergleich von axialen und tangentialen Pro-
ben: bei ,konventionell* HPT-verformten Nickel wurde ein eindeutiger Anisotro-
pieeffekt gemessen. Obwohl die Korner der aktuellen Proben deutlich runder und
daher weniger anisotrop sind, trat jedoch teilweise ein noch stirkerer Effekt der
Anisotropie beim Ausheilen der Defekte zwischen axial und tangential orientier-
ten Proben auf. Da ein Vergleich von angeitzten und unbehandelten tangentialen
Proben keinen Unterschied bei diesem Anisotropieeffekt lieferte, sollten Eigenspan-
nungen als Grund fiir die Anisotropie nicht in Frage kommen. Weitere Forschung

in dieser Richtung ist daher nétig.
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