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Zusammenfassung

In dieser Arbeit wird die Materialermiidung von Titan- und Eisenwerkstoffen mittels
Positronenzerstrahlung untersucht. Das Positron dient dabei als Sondenteilchen der
zerstorungsfreien Detektion von Fehlern des kristallinen Aufbaus. Ziel ist das Abbilden von
Anderungen der Fehlstellendichte im Verlauf einer mechanischen Schidigung durch Zug- und
Umlaufbiegeversuche. An gerissenen Umlaufbiege- und CT-Proben wird weiterhin die durch
eine erhohte Fehlstellendichte gekennzeichnete plastische Zone vor der Rissspitze analysiert.

Die Empfindlichkeit des untersuchten Zerstrahlungsparameters (S-Parameter) auf plasti-
sche Verformungen wird zunéchst in Zugversuchen bestimmt. Es zeigt sich, dass bei allen
Werkstoffen zumindest abschnittsweise der S-Parameter linear von der Verfestigung abhéingig
ist, die durch die plastische Verformung entsteht. Der Korrelationskoeffizient zwischen S-
Parameter und Verfestigung ist bei den Titanlegierungen TiAl6V4, Titan, Grade2“ und dem
austenitischen Stahl X6 CrNiTi 18-10 trotz des unterschiedlichen Gitteraufbaus vergleichbar.
Da die Verfestigung wiederum mit der Quadratwurzel der Versetzungsdichte /pgis korreliert
[Ber89], kann indirekt ein Zusammenhang von S-Parameter und Versetzungsdichte abgeleitet
werden.

Die Positronenspektroskopie an den Umlaufbiegeproben zeigt einen linearen Zusammen-
hang von S-Parameter und Logarithmus der Lastspielzahl im Laufe der Ermiidung. Die
Proben aus dem austenitischen Stahl X6 CrNiTi18-10 und dem unlegierten Titan , Grade2*
brechen jeweils bei einem einheitlichen S-Parameterwert und so ist durch Aufnehmen ei-
nes Zerstrahlungsspektrums zu verschiedenen Stadien der Ermiidung eine Restlebensdau-
ervorhersage moglich. Bei den Proben aus dem ferritischen Stahl C45E wird die lineare
Korrelation ebenfalls beobachtet, allerdings brechen die Proben nicht bei einem einheitli-
chen Wert des S-Parameters, was die Genauigkeit einer Lebensdauervorhersage stark ein-
schrinkt. Bei TiAl6 V4 ist keine Lebensdauerabschidtzung im untersuchten Bereich von
103 — 10° Lastwechseln moglich. Hier konnte jedoch die plastische Zone vor der Rissspitze
einer Umlaufbiegeprobe abgebildet werden.

Ortsaufgeloste Messungen mit der Bonner Positronenmikrosonde an ermiideten Umlauf-
biegeproben zeigen, dass der S-Parameter bei einer festen Lastwechselzahl proportional der
am Probenort wirksamen Spannung ist. Der aus der gewéhlten Probenform resultieren-
de Spannungsgradient in Probenlédngsachse ermdoglicht eine Restlebensdauervorhersage fiir
mehrere Spannungsniveaus an einer Probe, ohne diese zu zerstoren. Es wird ein Weg zur
Abschétzung der Dauer- und (HCF-) Zeitfestigkeit in einem breiten Spannungsspektrum mit
wenigen Priifungen an einer Probe aufgezeigt.
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Kapitel 1
Einleitung

Werkstoffe werden in den meisten Anwendungen, insbesondere auch im Automobilbau, nicht
nur statisch sondern auch mit wechselnden, zyklischen Amplituden belastet. Die Kenntnis
der Schwingfestigkeit eines Werkstoffes ist daher fiir viele Konstruktionen von grofler Bedeu-
tung. So kann heute mittels der Methode der finiten Elemente (FEM) und den Konzepten
der lokalen Dauerfestigkeit die Lebensdauer komplexer Bauteile bereits vor der ersten Reali-
sierung abgeschétzt werden, sofern die Dauerfestigkeit eines Werkstoffes in seinem geplanten
Einsatzzustand bekannt ist. Zerstorende Untersuchungen zur Materialermiidung von Eisen-
bahnachsen wurden von August Woéhler schon vor fast 150 Jahren erstmals durchgefiihrt
[W6h58], sind jedoch bis heute recht zeitaufwendig geblieben. Neuere Untersuchungen zum
Ermiidungsverhalten von hochfesten Stdhlen zeigen, dass auch bei sehr hohen Lastwechsel-
zahlen (LW) im Bereich des UHCF! noch hiufig Probenbriiche auftreten und die Dauerfestig-
keit dieser Werkstoffe nicht anhand von Versuchen, welche bei 107 Lastwechseln abgebrochen
werden, bestimmt werden kann (s.a. Abbildung 1.1) [Den02, Mug01]. Um Einfliisse infol-
ge Werkstofferwarmung gering zu halten, muss die Priiffrequenz unter wenigen hundert Hz
liegen (tiblich: 10 ... 100Hz), und der Zeitaufwand fiir Untersuchungen im Bereich grofier
Lastwechselzahlen (> 10® LW, HCF bzw. UHCF) ist folglich betrichtlich. Dieser Aufwand
konnte durch eine Abschétzung der Lebensdauer einzelner Proben bei Wohlerversuchen deut-
lich reduziert werden.

Neben der Schwingfestigkeit ist oft das Versagensverhalten eines Werkstoffes von Be-
deutung. So sollte zum Beispiel bei Bauteilen in zivilen Luftfahrzeugen, welche einer re-
gelméffigen Wartung unterliegen, die Rissausbreitungsgeschwindigkeit so klein sein, dass ein
eventuell vorhandener, jedoch noch nicht detektierbarer Anriss innerhalb eines Wartungsin-
tervalls nicht bis zu einer kritischen Risslénge anwachsen kann. Die Grofle des Werkstoftbe-
reiches vor einem Ermiidungsriss, in der der Werkstoff verfestigt (plastische Zone), hat einen
groflen Einfluss auf die Wachstumsgeschwindigkeit. In Modellen, welche das Rissausbrei-
tungsverhalten simulieren, ist die Grofle der plastischen Zone ein entscheidendes Kriterium.
Ein Abbilden der plastischen Zone kann zur Priifung der Modellannahmen genutzt werden
und ermoglicht die Anpassung der Modellparameter an die realen Werkstoffeigenschaften
[Zam02].

Ziel dieser Arbeit ist der Nachweis von Fehlern in der Kristallstruktur von Titan- und

'UHCF: ultra high cycle fatigue , 107 ... 10° LW
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Abbildung 1.1: Wechselfestigkeit hochfester Stihle im HCF und UHCF-Bereich. (a):
Schematisch nach [KHO1] (b): Wechselfestigkeit von 36CrMo? bei 2 verschiedenen
Anlasstemperaturen [AE90]. Im hochfesten Zustand (150 °C Anlasstemp.) nimmt die
Wechselbelastbarkeit nach Erreichen eines Plateaus bei ~ 10% Lastwechseln bei noch
groBeren Lastspielzahlen stetig ab. Bei der hoheren Anlasstemperatur (600°C) zeigt
der Werkstoff eine ausgepriigte Dauerfestigkeit oberhalb 2*10% Lastwechseln.

Eisenlegierungen, die auf Werkstoffermiidung zuriickzufiihren sind und die Korrelation die-
ser Ergebnisse mit dem Ermiidungs- und Versagensverhalten der verschiedenen Legierungen.
Als Messmethode wurde die Positronenzerstrahlung genutzt, welche ein etabliertes Verfah-
ren zum zerstorungsfreien Detektieren von Gitterfehlern darstellt [WHHMO98, Zam02]. Die
Dichte von Leerstellen kann mittels Positronenzerstrahlung in einem weiten Konzentrations-
bereich ((107¢-107%)/Atom) bestimmt werden (s. Kapitel 3.3.2). Andere Gitterfehler wie
Versetzungen (Konzentrationsbereich: (5-108-2-10'"") cm™2) oder Korn- und Phasengrenzen
werden indirekt iiber assoziierte Leerstellen bzw. leerstellendhnliche Defekte nachgewiesen
(Kapitel 3.3.2). In den Experimenten zu dieser Arbeit wurde mittels Positronenspektroskopie
die Anderung der Fehlstellendichte zu verschiedenen Stadien der Ermiidung im Umlaufbiege-
versuch (R=—1) untersucht. Eine Abschitzung der werkstoffspezifischen Empfindlichkeit des
untersuchten Zerstrahlungsparameters (S-Parameter) auf Anderungen der Fehlstellendichte
bei plastischer Verformung erméglichen Zugversuche. An CT-Proben aus Ti Al6 V4 wurde
die plastische Zone vor einem Ermiidungsriss mittels ortsaufgeloster Positronenzerstrahlung
abgebildet und mit bisherigen Ergebnissen an rostfreiem Stahl (AISI 321) [HBB*99] vergli-
chen.



Kapitel 2

Kristallbaufehler und Plastizitat

Die mechanischen Eigenschaften kristalliner Festkérper werden durch UnregelméafBigkeiten
im periodischen Aufbau des Kristallgitters entscheidend beeinflusst. In den folgenden Ka-
piteln soll kurz auf die Eigenschaften und die Entstehung der mittels Positronenzerstrah-
lung nachweisbaren Fehlstellentypen und deren Einfluss auf das plastische Verhalten ein-
gegangen werden. Fiir eine ausfiihrliche Darstellung sei auf die Fachliteratur verwiesen
[Got98, HB84, Berg9].

2.1 Kristallbaufehler

Die verschiedenen Arten von Kristallbaufehlern lassen sich entsprechend ihrer Dimension
klassifizieren. In der Reihenfolge ihrer rdumlichen Ausdehnung werden die fiir die Ergebnisse
dieser Arbeit relevanten Fehlstellentypen vorgestellt.

2.1.1 Punktdefekte

Unbesetzte Gitterpldtze (Einfachleerstellen), mit Fremdatomen besetzte Gitterpliatze und
Zwischengitteratome (Fremd- und Matrixatome) stellen als Punktfehler die einfachsten Kri-
stallfehler dar (Abbildung 2.1). Leerstellen kénnen durch plastische Verformung, Bestrahlen
mit energiereichen Elementarteilchen [Man00] oder durch thermische Anregung erzeugt wer-
den. Mittels Positronenzerstrahlung kann die Leerstellendichte direkt bestimmt werden, wo-
hingegen andere Gitterfehler wie Versetzungen oder Korn- und Phasengrenzen nur indirekt
iiber assoziierte Leerstellen bzw. leerstellendhnliche Defekte nachgewiesen werden konnen.
Da diese Defekte experimentell oft nicht von Leerstellen zu unterscheiden sind, spielen bei
Werkstoffuntersuchungen mit Positronen die Bildungsmechanismen fiir Leerstellen eine ent-
scheidende Rolle.

Das thermische Erzeugen von Leerstellen ist bereits ausfiihrlich, auch mit der Me-
thode der Positronenzerstrahlung, untersucht worden [Sch81]. Dilatometermessungen in
Kombination mit Rontgenbeugungsuntersuchungen ergaben, dass durch thermische Anre-
gung Leerstellen bevorzugt gegeniiber Zwischengitteratomen generiert werden [SB]|. Die
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Abbildung 2.1: Null-Dimensionale Gitterfehler, nach [Ber89]. Eine Leerstelle, die
durch den Sprung eines Atoms von einem Gitterplatz auf einen benachbarten Zwi-
schengitterplatz entsteht, und das zugehorige Zwischengitteratom werden Frenkelpaar
genannt. Fremdatome konnen, abhéngig von ihrer Grofie, auf Gitterplétzen (Substituti-
onsmischkristall) oder auf Zwischengitterplitzen (Einlagerungsmischkristall) eingebaut

werden.

Gleichgewichts-Konzentration thermisch angeregter Leerstellen wird durch

Giv
Cuv(T) = eap(~ 1Y) 1)
kgT
mit  Cyy(T) : Konzentration von Einfachleerstellen
kB : Boltzmannkonstante
T : absolute Temperatur [K]
va : freie Leerstellenbildungsenergie

gegeben. Die freie Energie fiir die Leerstellenbildung GY;, = HE, — S, - T wird durch die
Enthalpie Hf;, und die Entropie S7;, bestimmt.

Die Leerstellenbildungsenthalpie HIy, ist fiir viele Metalle bekannt, den Wert fiir die
Entropie S¥, gewinnt man aus theoretischen Uberlegungen. Typische Werte von HY, in Me-
tallen reichen von ~ 0,4 eV (Cadmium) bis ~ 3,6 eV (Wolfram) [Got98]. Die Leerstellenbil-
dungsenthalpie von a-Eisen betréigt 1,6 eV [Sch81], so dass die Gleichgewichtskonzentration
thermisch erzeugter Leerstellen bei Raumtemperatur Cqy(293K) & 1 - 107! /Atom betréigt
und somit weit unterhalb der Nachweisgrenze fiir Messungen mittels Positronenzerstrahlung
(107%/Atom, siche Kapitel 3.3.2) liegt.

Durch plastische Deformation entstandene Leerstellen (siehe auch Kapitel 2.2.4) kénnen
bei ausreichend hohen Temperaturen iiber Platzwechselvorgdnge durch den Kristall diffun-
dieren und mit Zwischengitteratomen oder an den Kristallrindern (Korngrenzen, Phasen-
grenzen, Oberfliche) annihilieren. Dieser thermisch aktivierte Prozess héngt von der Leer-
stellenwanderungsenthalpie H}{, des entsprechenden Materials ab. Sie liegt fiir a-Eisen bei
Hllwv’Fe ~ 1,3eV[Sch81]. Bei Raumtemperatur sind Leerstellen in Eisen daher nahezu unbe-
weglich.
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Diffusionsvorgéinge iiber Leerstellen, die bei Selbstdiffusion und Diffusion von substi-
tutionell eingebauten Fremdatomen bevorzugt stattfinden, werden von der Summe der
Leerstellenbildungs- und der Leerstellenwanderungsenthalpie bestimmt. Die so genannte Ak-
tivierungsenthalpie fiir Selbstdiffusion korreliert bei nahezu allen Metallen mit der Schmelz-
temperatur und ist bei diffusionsgesteuerten Ausheilvorgéingen von Bedeutung.

2.1.2 Versetzungen

Geometrie

Versetzungen sind eindimensionale, linienhafte Fehler der Kristallstruktur. Sie kénnen
nicht im Inneren des ungestorten Gitters enden und sind daher in geschlossenen Ringen
angeordnet oder miinden in Grenzflichen oder Knotenpunkten. In der Umgebung einer Ver-
setzungslinie entspricht die Anordnung der Atome nicht der Gleichgewichtslage im perfekten
Kristall. Es ergeben sich weitreichende Spannungsfelder, die umgekehrt proportional dem
Abstand zur Versetzungslinie abfallen. Durch diese Spannungsfelder kommt es zu komplexen
Wechselwirkungen der Versetzungen untereinander und mit anderen Gitterfehlern.

Eine Versetzung wird durch die Richtung der Versetzungslinie s und den Burgersvektor b
beschrieben. Es existieren zwei fundamentale Typen von Versetzungen, Stufenversetzungen
und Schraubenversetzungen (siehe Abbildung 2.2). Sie unterscheiden sich in der Anordnung
des Burgersvektors b relativ zur Versetzungslinie s, die bei der Stufenversetzung orthogonal

Stufenversetzung Schraubenversetzung

_’
Burgersvektor b
_>

S GG &

% Q‘W ‘9‘@
P 0

Versetzungslinie

i
. DD ) —¢?

(P P—+ OO
P @"@?@’f@ Q)
. N

A
1 X
HO—O

) )
O—0 <

Versetzungslinie
_>
S

Abbildung 2.2: Aufbau von Versetzungen. Die beiden fundamentalen Versetzungs-
typen Stufenversetzung (links) und Schraubenversetzung (rechts) werden durch die
Anordnung von Burgersvektor b und Richtung der Versetzungslinie § beschrieben.
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Versetzungsring

n

(3)

Abbildung 2.3: Versetzungsbogen (A) und Versetzungsring (B). Andert die Verset-
zungslinie ihre Richtung, kann sich der Charakter der Versetzung von reiner Schrau-
benversetzung (1) zur reinen Stufenversetzung (2) wandeln. Dazwischen besitzt sie
gemischten Charakter (3).

zueinander sind. Man kann sich die Stufenversetzung als eingeschobene Halbebene in das
Kristallgitter vorstellen (Abb.2.2 links). Bei einer Schraubenversetzung ist der Burgersvektor
b parallel zur Versetzungslinie angeordnet. Die Gitterebenen senkrecht zur Versetzungslinie
sind wie eine kontinuierliche Schraubenflache angeordnet (Abb. 2.2 rechts).

In realen kristallinen Festkorpern iiberlagern sich meist beide Versetzungstypen und bil-
den so genannte Mischversetzungen. Verdndert sich bei konstantem Burgersvektor die Rich-
tung der Versetzungslinie §, dndert sich der Charakter der Versetzung beispielsweise von
einer reinen Schrauben- in eine Stufenversetzung (siehe Abbildung 2.3). Der Burgersvektor
einer gemischten Versetzung ist dann die Summe aus Stufen- und Schraubenanteil.

Bewegung von Versetzungen

Die gute plastische Verformbarkeit von Metallen beruht auf der Gleiten genannten Bewegung
von Versetzungen durch den Kristall (siche Abbildung 2.4). Diese Bewegung findet auf
den so genannten Gleitebenen statt. Die gleitende Versetzungslinie bewegt sich dabei in
einem periodischen Potential, dem Peierls-Potential (Abbildung 2.5). Zur Bewegung muss
die Peierls-Spannung 7, iiberwunden werden, welche nach

Tp ™~ Gewp(—i) (2.2)

proportional dem Schubmodul G ist und exponentiell vom Gleitebenenabstand d und dem
Betrag des Burgersvektors b abhingig ist [Got98]. Mit zunehmendem d und abnehmendem
b wird 7, kleiner. Daher werden die niedrig indizierten, dichtest gepackten Ebenen des
Gitters als Gleitebenen bevorzugt. In der kubisch flichenzentrierten Struktur von ~-FEisen
oder Kupfer sind dies die {111}- Ebenen, im hexagonal dichtest gepackten Magnesium die
{0001}- Basalebenen.

Die Gleitebene wird fiir Stufenversetzungen durch bund § aufgespannt. Schraubenver-
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Abbildung 2.4: Analogie zwischen Raupenbewegung und Versetzungsbewegung. [Got98]
Um zwei Kristallbereiche um einen Atomabstand gegeneinander zu verschieben, ist fiir
das gleichzeitige Verschieben aller Atome (links, (a)) im Vergleich zum sukzessiven
Verschieben einer eingeschobenen Halbebene (Versetzung, (b)) eine deutlich hohere
Schubspannung notig. Erst die Versetzungsbewegung ermoglicht die gute Duktilitét
vieler Metalle.

setzungen besitzen keine festgelegte Gleitebene, da bund § parallel verlaufen. In Kombi-
nation mit einer Gleitrichtung bildet jede Gleitebene ein sogenanntes Gleitsystem. Geméf
der Anzahl der aktiven Gleitsysteme wird bei plastischen Verformungen zwischen Ein- und
Mehrfachgleitung differenziert.

Neben der Bewegung innerhalb der Gleitebene konnen sich Versetzungen auch quer dazu
bewegen. Diese Prozesse werden Klettern und Quergleitung genannt. Das Klettern von Stu-
fenversetzungen (Abbildung 2.5) erfordert je nach Orientierung die Emission oder Absorption
von Leerstellen bzw. Zwischengitteratomen an der Versetzungslinie.

Defekte entlang der Versetzungslinie

Bei der Bewegung einer Versetzung auf ihrer Gleitebene miissen kreuzende Versetzungen auf
anderen, nicht parallelen Gleitsystemen geschnitten werden. Beim Schneidprozess werden
in den schneidenden und den geschnittenen Versetzungen Stufen erzeugt, entsprechend der
Richtung und Lénge des Burgersvektors der jeweils anderen Versetzung [HB84|. Hierbei
unterscheidet man zwischen Stufen, die in der Gleitebene liegen, so genannte Kinken (Abbil-
dung 2.5 links), die wieder beseitigt werden kénnen und solchen, die nicht in der Gleitebene
liegen, so genannten Spriingen oder Jogs, an denen die Versetzung die Gleitebene wechselt
(Abbildung 2.5 rechts)[Ber89]. Je nach Orientierung von Stufe und Burgersvektor der Ver-
setzung zueinander wechselt die Versetzung an der Stufe ihren Charakter von Schrauben-
zu Stufenversetzung und umgekehrt. So fithrt das Schneiden von Schraubenversetzungen zu
nicht gleitfahigen Spriingen, die den Charakter einer Stufenversetzung haben.

Weitere mogliche Fehler entlang der Versetzungslinie sind Stapelfehler. Um die elastische
Energie des Verzerrungsfeldes zu minimieren, tendieren Versetzungen dazu, in Teilversetzun-
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QGleitebene 2 |

Peierlspotential

Abbildung 2.5: Stufen in der Versetzungslinie. Wechselt ein Stiick der Versetzungslinie
von einer Gleichgewichtslage in eine benachbarte, so spricht man von einer Kinke.
Sprung oder Jog wird der Wechsel der Gleitebene genannt.

gen aufzuspalten. Zwischen den Teilversetzungen entsteht ein Stapelfehler. Ob und wie weit
die Versetzung aufspaltet, hingt von der Stapelfehlerenergie des entsprechenden Materials
ab, die notwendig ist, um die Gitterfehlanpassungen zu erméglichen.

Stapelfehler verdndern, dhnlich wie Stufen auf der Versetzungslinie, den Charakter der
Versetzung. Durch die Existenz eines Stapelfehlers an einer reinen Schraubenversetzung wird
deren Gleitebene festgelegt und das Quergleiten in andere Gleitebenen erschwert. Festigkeit
und Duktilitét eines Materials werden daher auch durch die Stapelfehlerenergie beeinflusst.
Aluminium weist beispielsweise eine sehr grofie Stapelfehlerenergie auf (180 2[Got98]) und
so ist das Aufspalten von Versetzungen unwahrscheinlicher als beispielsweise bei Silber, das
eine sehr kleine Stapelfehlerenergie besitzt (20 23[Got98]). Silber hat bei sehr #hnlichen
Werten von Gitterparameter und Schubmodul im Vergleich zu Aluminium eine deutlich
hohere Festigkeit infolge des erschwerten Quergleitens von Schraubenversetzungen.

Die Stapelfehlerenergien der in dieser Arbeit untersuchten Werkstoffe a-Titan und -
Eisen zeigt die Tabelle 2.1. Fiir die kubisch raumzentrierten Werkstoffe a-Eisen und (-
Titan ist wegen der zum Teil rdumlich nicht linearen Anordnung der Stapelfehler im Gitter
eine experimentelle Bestimmung der Stapelfehlerenergien problematisch und es wurden in
der Literatur keine Werte gefunden. Aus den Werten in Tabelle 2.1 ist ersichtlich, dass die
Stapelfehlernergie von a-Titan etwa eine Gréflenordnung iiber der von 7-Eisen liegt. Die
Aufspaltungsweite der Versetzungen ist im Titan daher geringer und bei plastischer Verfor-
mung werden weniger leerstellenartige Defekte generiert, die mittels Positronenannihilation
nachgewiesen werden kénnen (siehe auch Kapitel 2.2.4).

Tabelle 2.1: Stapelfehlerenergien von Reintitan und austenitischem Stahl.

Material ~Stapelfehlerenergie ysp [23] Quelle

m2
a-Titan 155 £ 25 [CBNLS3|
v-Eisen 18-25 [Car84]
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2.1.3 Mehrdimensionale Gitterfehler

Neben Leerstellen und Versetzungen kommen weitere Fehlstellen in der atomaren Struk-
tur von Metallen vor, die zwei- oder dreidimensional sind und meistens keine einheitliche
Struktur besitzen.

Korngrenzen

Eine Korngrenze trennt Bereiche gleicher Kristallstruktur aber unterschiedlicher Orientie-
rung voneinander. Bei geringen Orientierungsunterschieden der angrenzenden Korner (Klein-
winkelkorngrenze) ist die Korngrenze aus einer stabilen Konfiguration von Versetzungen
aufgebaut. Korngrenzen mit einem Drehwinkel grofler als 15° werden GrofSiwinkelkorngren-
zen genannt und sind weniger einfach zu beschreiben. Korngrenzen stellen aufgrund der
Diskontinuitédt der Kristallstruktur fiir Versetzungen im allgemeinen uniiberwindbare Hin-
dernisse dar und so kommt es wahrend plastischer Verformung zum Versetzungsaufstau an
den Korngrenzen.

Phasengrenzen

Einige der untersuchten Titan- und Eisenlegierungen bestehen aus mehreren, nebeneinan-
der vorliegenden Phasen. Die Struktur der Phasengrenzflichen unterscheidet sich gegeniiber
Korngrenzen dadurch, dass die angrenzenden Kristallite nicht nur anders orientiert sein
konnen, sondern auch noch eine andere Gitterstruktur haben. Je nach Kompatibilitdt der
beiden Gitterkonstanten unterscheidet man kohérente (stark dhnliche Gitterkonstanten),
teilkohdrente (dhnliche Gitterkonstanten, Differenzen kénnen durch einzelne Versetzungen
kompensiert werden) und inkohérente (vollig inkompatible Gitterkonstanten) Phasengrenzen
( Abbildung 2.6). Ahnlich wie Korngrenzen behindern Phasengrenzen die Versetzungsbewe-
gung. Durch feine Ausscheidungen von Fremdphasen in der Matrix kann die Festigkeit eines
Werkstoffes deutlich erhoht werden.

Stapelfehler und Leerstellencluster

Neben den im vorangegangenen Abschnitt vorgestellten Stapelfehlern durch Aufspalten einer
Versetzung kann es auch durch Kondensation mehrerer Leerstellen in einer Ebene zu Fehlern
in der Abfolge der kristallographischen Ebenen kommen. Diese Stapelfehler werden durch
einen prismatischen Ring von Stufenversetzungen begrenzt, deren Gleitebene orthogonal zur
Ebene der kondensierten Leerstellen ist. Durch Quergleiten infolge Absorption oder Emission
von Leerstellen oder Zwischengitteratomen kann der Stapelfehler vergréfiert bzw. verkleinert
werden.

Findet die Kondensation der Leerstellen nicht nur in einer Ebene statt, so bilden sich
Hohlrdume, die als Leerstellencluster bezeichnet werden. Sie konnen in der Gréfle je nach
vorhandener Leerstellenkonzentration zwischen wenigen Angstrgm und einigen Nanometern
variieren.
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Abbildung 2.6: Phasengrenzen. Abhingig vom Unterschied der Gitterkonstanten
werden Fremdphasen kohérent ( A), durchgehende Netzebenen), semikohérent ( B),
einzelne Versetzungen zum Ausgleich der unterschiedlichen Gitterkonstanten) oder in-
kohédrent (C) in das Wirtsgitter eingebaut.

2.2 Plastizitat

Die Verformung von Metallen ist im allgemeinen aus einem reversiblen, elastischen bzw.
anelastischen Anteil und einem irreversiblen plastischen Anteil zusammengesetzt. Die pla-
stische Verformung beruht auf der Bewegung von Versetzungen und verédndert dauerhaft die
Kristallstruktur, was neben einer Gestaltdnderung auch zum Bruch des Bauteils oder der
Probe fithren kann.

Entsprechend den vielfédltigen Anforderungen an Konstruktionen aus metallischen Werk-
stoffen existieren eine Reihe von Priifverfahren, um das Verhalten von Werkstoffen unter den
verschiedensten Einsatzbedingungen zu charakterisieren. In dieser Arbeit wurde das qua-
sistatische Verhalten im Zugversuch, die dynamische Belastbarkeit im Umlaufbiegeversuch
sowie das Rissausbreitungsverhalten an CT-Proben untersucht. Am Ende dieses Kapitels
werden die hierbei stattfindenden Vorgénge beschrieben, die fiir die Positronenannihilati-
on relevant sind: Verfestigung durch Versetzungsmultiplikation und Leerstellenentstehung
infolge plastischer Verformung.

2.2.1 Zugversuch

Die grundlegende Beschreibung von Materialeigenschaften erfolgt vielfach zunéchst durch

den Zugversuch, bei dem eine Probe einachsig und kontinuierlich unter sténdiger Dokumen-

tation von Kraft ' und Verlingerung Al gedehnt wird. Die Dehnrate ¢ = %(%) wird hierbei

so gering gewéhlt, dass die Belastung quasistatisch erfolgt. Bei kleinen Spannungen erfolgt
die Dehnung linear und reversibel, was durch das Hooksche Gesetz

co=FE-¢ (2.3)



2.2. PrastiziTAT 11

8 e Rm = Zugfestigkeit
L
I ] _
o | I Bruch
! |
Rp p-- | ,
! |
|
i !
' |
|
| }
1
A, L-Lg
A £= 100%
. Lo

Abbildung 2.7: Spannungs-Dehnungs-Diagramm fiir duktile Werkstoffe, schematisch.
Bei kleinen Spannungen, bis zum Erreichen der Dehn- bzw. Streckgrenze Rp, verformt
sich die Probe reversibel und nahezu linear im Verhiltnis zur wirksamen Spannung
(linear-elastischer Bereich). Bei Uberschreiten von Rp beginnt die irreversible, plasti-
sche Verformung. Bei zunehmender plastischer Verformung schniirt sich die Probe nach
einem mehr oder weniger ausgepréigten Bereich der Gleichmafidehnung (Aq) lokal ein
und die auf den Ausgangsquerschnitt bezogene Nennspannung erreicht ihr Maximum
Ry (Zugfestigkeit). Bei weiter steigender Dehnung bricht die Probe danach im Be-
reich der lokalen Einschniirung. Die Bruchdehnung A kennzeichnet die Duktilitdt eines
Werkstoffes.

von Spannung o und Dehnung £ mit dem Proportionalitdtsfaktor E (Elastizitdtsmodul)
wiedergeben wird. Die (technische) Dehnung
Al
b
ist gegeben durch die Langendnderung Al im Verhéltnis zur urspriinglichen Lénge [, der
Probe. Die fiir die Verformung aufzubringende (technische) Spannung

c (2.4)

o=—
qo

wird aus der angelegten Kraft F' und dem Probenquerschnitt ¢y im Ausgangszustand berech-
net. Den typischen Verlauf einer Spannungs-Dehnungs-Kurve im Zugversuch zeigt Abbil-
dung 2.7. Der Charakter ist fiir viele Metalle einheitlich. Nach Uberschreiten einer Streck-
grenze Rp, dem Ende des elastischen Bereichs (Hookscher Bereich), steigt die Spannung mit
der Dehnung zunéchst an (Verfestigung), erreicht bei einer Dehnung A¢ (Gleichmafidehnung)
ein Maximum R, (Zugfestigkeit) und fallt danach bis zum Erreichen der Bruchdehnung A
ab. Die in der Probe wirkende wahre Spannung steigt, anders als die technische Spannung,
bis zum Bruch kontinuierlich an. Bei der plastischen Verformung verringert sich der Pro-
benquerschnitt mit zunehmender Dehnung (Querkontraktion), und die wahre Spannung o,

lasst sich nach
. F . F q0

~oc-(1+e 2.5
q q g ( ) ( )

Ow
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berechnen, sofern Volumenkonstanz wihrend der plastischen Verformung vorausgesetzt wer-
den kann. Gleichung 2.5 ist allerdings nur fiir den Bereich der Gleichmafidehnung (ohne
lokale Einschniirung) giiltig.

Die angelegte Spannung erzeugt in den kristallographischen Ebenen eine auf die Verset-
zungen wirkende Schubspannung 7. Wird die fiir das jeweilige Gleitsystem charakteristi-
sche, kritische Schubspannung iiberschritten, setzt Versetzungsgleiten und somit plastische
Verformung ein. Bei Verformungsexperimenten an Polykristallen (ohne Textur) ist dabei
schon bei sehr kleinen plastischen Dehnungen in den einzelnen Kérnern Mehrfachgleitung in
fiinf voneinander unabhéngigen Gleitsystemen erforderlich, um die geometrische Kompatibi-
litit zu gewihrleisten [Ber89)]. Kontinuumsmechanische Uberlegungen von KRONER lassen
den Ubergang von Einfach- zu Mehrfachgleitung im Bereich der plastischen Verformung
107" < gy < 1073 erwarten [Kro61].

2.2.2 Wechselverformung

Da die Beanspruchung realer Bauteile in technischen Anwendungen nicht nur statisch, son-
dern auch wechselnd periodisch erfolgt, lisst sich diese als zyklische Verformung bezeichnete
Beanspruchung nicht mehr mit den Kennwerten des Zugversuches beschreiben. Seit den er-
sten Schwingfestigkeitsuntersuchungen von WOHLER an Eisenbahnachsen [W6h58] sind eine
Vielzahl von Experimenten zur Bestimmung des Ermiidungsverhaltens von Werkstoffen ent-
wickelt worden. Bei diesen Versuchen erfolgt die Belastung haufig sinusférmig mit konstanter
Spannungsamplitude ¢, (spannungskontrolliert) oder mit konstanter Dehnungsamplitude ¢,
(dehnungskontrolliert) um eine Mittellast o, bzw. e, (siche Abbildung 2.8).

Der R-Wert

Ou Eu
= —bzw.— (2.6)
Oo €o
mit OuyEn : Untere Lastamplitude
T0,€0 : Obere Lastamplitude
R : R-Wert

gibt die Art der Beanspruchung (Schwellbeanspruchung / Wechselbeanspruchung) wieder
und ist ein Maf fiir das Abweichen von der symmetrischen Verteilung zwischen Ober- und
Unterlast.

Trégt man den Verlauf der Spannung o gegen die Dehnung ¢ wéhrend eines oder meh-
rerer Lastspiele auf, so ergeben sich auch bei Belastungen unterhalb der Elastizitatsgrenze
Hystereseschleifen, die auf die irreversiblen Prozesse der plastischen bzw. mikroplastischen
Anteile an der Gesamtverformung zuriickzuftihren sind (Abbildung 2.9).

Die meisten Metalle zeigen bei Beginn der Wechselbelastung, abhéngig von ihrer Vorge-
schichte, zunéchst zyklische Ver- bzw. Entfestigung, wiahrend bei grofieren Lastwechselzahlen
oft ein Sattigungszustand erreicht wird. Bei dehnungskontrollierter Versuchsfithrung bedeu-
tet dies, dass die o-e-Verldufe nach anfénglicher Unsymmetrie mit steigender bzw. sinkender
Amplitude in einen geschlossenen Kurvenverlauf iibergehen (siehe Abbildung 2.9) und einen
zyklischen Séttigungszustand erreichen [Chr91]. In der Regel bleibt die Form der Hysterese
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Beanspruchung o bzw. ¢

Zeit t

Abbildung 2.8: Spannungs- bzw. Verformungsverlauf bei Schwingbeanspruchung. Zur
Definition des R-Wertes (siehe Text).

dann fiir einen groflen Teil der Lebensdauer in ihrer Form konstant. Dieser quasistabile
Zustand wird oft nur durch einsetzende Rissbildung mit anschliefendem Bruch der Probe
beendet.

Bauschingereffekt

BAUSCHINGER entdeckte 1886, dass die Flieigrenze eines einsinnig beanspruchten
Probekorpers bei Umkehr der Belastungsrichtung deutlich erniedrigt wird [Bau86].
Abbildung 2.10 zeigt schematisch den Bauschin-

A
gereffekt: Bei Zugverformung wird bei der Span- c !
nung o = oy die Elastizitatsgrenze iiberschritten. O [oomem——r ==
r— —
Analog zu den Ergebnissen eines bei einer Deh- S //// - —
nung £,,., unterbrochenen Zugversuches wird die y //

maximale Spannung o,,,, erreicht. Entlasten auf

o = 0 und eine nachfolgende, erneute Zugbela-
stung fiihrt nun zu einer Fliespannung osz, ., ~
Omaz(> 07z). Eine Druckbelastung dagegen fiihrt

schon bei einer Spannung |osp| < |ofz| zum Ein-
setzen des plastischen Flieflens.

Dieser Effekt lasst sich mit einem Modell, das
von der Entstehung innerer Spannungen ausgeht, Abbildung 2.9: Idealisierte Hystereseschlei-
erkldren [AM72]: Neben den Reibungskriften im fe bei der Wechselverformung mit zyklischer
Gitter op; baut sich mit zunehmender Verformung Verfestigung. Bei dehnungkontrollierten Ver-
eine elastische Riickspannung op im Material auf. suchen steigt die Spannung bis zu einem
Dies fithrt dazu, dass ein Teil der aufgewendeten Sattigungswert oy an. (nach [Haa97]).
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Abbildung 2.10: Bauschingereffekt und Bauschinger Parameter, nach [AM72]. Bei der
plastischen Erstverformung wird die plastische Energie Ep nicht vollstdndig in Warme
dissipiert, sondern teilweise als mechanische Energie Eg gespeichert.

plastischen Verformungsarbeit nicht in Warme dissipiert wird. Sie wird elastisch als me-
chanische Energie Fg gespeichert und eine Verformung in die entgegengesetzte Richtung
ldsst diese Energie dann wieder frei werden. Somit wird zum Erreichen einer bestimmten
Dehnung weniger Arbeit benttigt als es bei einer einsinnigen Erstbelastung der Fall wiére.
Die Uberlagerung von anliegender Spannung und innerer Spannung o fithrt dann zu einer
erniedrigten Streckgrenze. Der Bauschingereffekt beeinflusst bei einer Wechselverformung
die Form der Hysteresekurve. Da das plastische Flielen bei einer niedrigeren Spannung ein-
setzt, ist der plastische Anteil an der Gesamtverformung hoher als aufgrund der FlieBkurve
bei monotoner Belastungsrichtung zu erwarten wére.

Bauschinger nahm bei seinen grundlegenden Versuchen an, dass ein Bauteil nur dann
eine unbegrenzte Anzahl von Lastwechseln ertragen kann, wenn dabei die plastische Deh-
nungsamplitude ¢, gleich null ist [Bau86]. Heute ist bekannt, dass eine plastische Deh-
nungsermiidungsgrenze existiert, die fiir die meisten Metalle im Bereich Ae, ~ 107° — 10~*
liegt. Diese Grenze darf jedoch in den ersten Zyklen nicht iiberschritten werden, d.h. die
Spannung bzw. Dehnung muss allméhlich auf den Endwert erhoht werden [Mug86].

Wohlerversuch

Zur Charakterisierung des Ermiidungsverhaltens wird auch heute noch vielfach das
Wohlerverfahren [Wo6h58| angewandt. Danach werden gleichartige Proben in Schwingfe-
stigkeitsversuchen bei verschiedenen, aber jeweils iiber die Priifdauer konstanten Lastampli-
tuden ohne Pause bis zum Bruch zyklisch beansprucht und die jeweiligen Bruchlastspielzah-
len ermittelt. Die Ergebnisse werden graphisch in so genannten Wohlerdiagrammen unter
Angabe der Spannung der jeweiligen Proben auf der Ordinate und der Zahl der Lastwech-



2.2. PrasTiZITAT 15

sel bis zum Bruch auf der Abszisse aufgetragen (siche Abbildung 2.11). Tritt bis zu einer
Grenzschwingspielzahl Ng der Bruch der Probe nicht ein, wird diese Probe als so genannter
Durchliufer gesondert gekennzeichnet. Die Wohlerkurven werden in linearen, halblogarith-
mischen oder doppelt logarithmischen Koordinatensystemen dargestellt. Der Auftrag der
Lastwechsel (Abszisse) erfolgt aufgrund der groBen Bandbreite der Ergebnisse meistens lo-
garithmisch [Ber89].

In Abbildung 2.11 ist zu erkennen, dass selbst bei gleichartigen Proben bei der gleichen
Lastamplitude relativ grofie Streuungen in der Bruchlastspielzahl auftreten. Haufig werden
aus den Ergebnissen eine 10%- und eine 90%-Uberlebenswahrscheinlichkeit berechnet und
diese Werte zusétzlich in das Wohlerdiagramm eingetragen. Der prinzipielle Verlauf von
Wohlerkurven ist fiir viele Metalle &hnlich. Mit abnehmender Spannung steigt im Bereich
der Zeitfestigkeit (bei hoheren Lastamplituden) die Lastspielzahl bis zum Bruch der Pro-
ben an, bis in einem Ubergangsbereich nicht mehr alle Proben bei einer bestimmten Last
brechen. Wird die Spannung weiter verringert, brechen schliellich keine Proben mehr, und
die Wohlerlinie nimmt im Bereich der Dauerfestigkeit einen horizontalen Verlauf an. Die
Grenzschwingspielzahl N¢, oberhalb derer keine Proben mehr brechen, hdngt von den un-
tersuchten Werkstoffen ab. Einige Metalle wie beispielsweise Aluminium besitzen iiberhaupt
keine ausgeprigte Dauerfestigkeit. Hier fallt die Wohlerkurve mit steigender Lastwechselzahl

280
260

240 | e Bruch
220 " Durchlaufer |

200
180

S, [MPa]

160

140

120

Nennspannungsamplitude

100 +————————

Schwingspielzahl N,

Abbildung 2.11: Wéhlerdiagramm, schematisch. Dargestellt sind die Ergebnisse von
Wohlerversuchen an Schweifindhten in S355 [Lac02]. Die Differenz zwischen 10% und
90% Uberlebenswahrscheinlichkeit ist ein Maf fiir die Streubreite der dynamischen
Belastbarkeit eines Werkstoffes. Zur Definition von Zeit- und Dauerfestigkeit siehe
Text.
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auch bei sehr hohen Lastspielzahlen (> 10%) stetig ab. Bei Stiihlen liegt Ng etwa bei 107
Lastwechseln.

Mikrostrukturelles Verhalten bei Wechselverformung
Anders als beim Zugversuch bedingt eine zy-

klische Beanspruchung eine Versetzungsbe-
wegung in wechselnden Richtungen. Infol-

ge der Wechselwirkung zwischen den Ver-

setzungen verlauft diese Bewegung mit zu-
nehmender Lastspielzahl bzw. Lastampli-

tude in stdrkerem Mafle irreversibel und es
bauen sich Versetzungsstrukturen auf. Hin-
sichtlich der Art und Weise, mit der solche
Strukturen aufgebaut werden, kénnen zwei

X

b)

r

Grenzfille unterschieden werden, das plana-
re und das wellige Gleitverhalten (siche Ab-

==
1
Qdaaan / X bildung 2.12).

Von planarem Gleitverhalten spricht

F b

Abbildung 2.12: Planares (a) und welliges (b) man, wenn die Versetzungen aufgrund ei-

Gleitverhalten [GK89]. Schematische Darstellung

des Quergleitprozesses mehrerer Versetzungen um

ner erschwerten Quergleitung ihre Gleitebe-
nen nur unter groffem energetischen Auf-
ein Hindernis. wand verlassen konnen, wie das zum Beispiel
bei austenitischen Stéhlen oder Kupferlegie-
rungen der Fall ist [GK89]. Bei niedrigen Verformungsamplituden entwickelt sich eine
gleichméfige Anordnung einzelner geradliniger Versetzungsbiindel, deren Dichte mit stei-
gender Beanspruchungsamplitude grofler wird. Bei hohen Belastungsamplituden oder hohen
Zyklenzahlen konnen sich Versetzungsdickichte oder Multipolbiindel bilden. Erst in einem
weiteren Schritt konnen sich daraus komplexe Versetzungszellstrukturen entwickeln. Gleiten
die Versetzungen quer, um Hindernisse zu umgehen, ist es fiir die nachfolgenden Versetzun-
gen energetisch giinstiger, der ersten quergeglittenen Versetzung auf ihrem Weg zu folgen und
es kommt zum Versetzungsaufstau vor einem weiteren Hindernis. Planares Gleitverhalten
wird durch niedrige Amplituden, tiefe Temperaturen und eine niedrige Stapelfehlerenergie
begiinstigt.

Von welligem Gleitverhalten spricht man, wenn die Versetzungen ihre Gleitebe-
nen mit geringem energetischen Aufwand verlassen konnen. Dies erlaubt den Ver-
setzungen, Hindernisse durch Quergleiten zu umgehen. Hinter dem Hindernis vertei-
len sich die Versetzungen auf mehrere parallele Gleitebenen desselben Typs. Aufgrund
des leichten Versetzungsquergleitens bildet sich schon bei vergleichsweise niedrigen Ver-
formungsamplituden eine komplexe Versetzungsstruktur aus Zellen mit hoher Verset-
zungsdichte und einem versetzungsarmen Zellinneren. Hohere Beanspruchungen erge-
ben eine geringere Zellgrofle als niedrigere. Bei sehr niedrigen Amplituden wird Kkei-
ne Zellstruktur, sondern nur noch eine Anordnung von Stringen und Béndern gebildet,
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die Versetzungsdipole in hoher Dichte enthalten [Ber89] (vgl. auch Abbildung 2.13).
Legierungen, die wellige Gleitung zeigen,

P

wie zum Beispiel ferritische Stdhle, besit-

zen im allgemeinen ein niedrigeres Verfesti- Zell - Dipole,

gungspotential als planar gleitende Werkstof- strukturen Dipolbindel

fe. Hohe Temperaturen, grofle Verformungs- Persistente
Gleitbander

amplituden und eine hohe Stapelfehlerener-
Gemischte Strukturen

gie begiinstigen die wellige Gleitung.

_Planare Gleitung
Wellige Gleitung

Das Gleitverhalten und damit die Ver- Planare Anordnungen, Gruppen

teilung der Fehlstellen im Gitter beein- 165 10° 1'07 “Ng

o

flusst die Ergebnisse der Positronenspektro- Ae
pl

skopie. Stark inhomogene Versetzungsstruk-
turen mit hoher Versetzungsdichte in den

Zellwanden und versetzungsarmen Zellinne- Abbildung 2.13: Versetzungsstrukturen bei zykli-
ren spiegeln sich in anderen Zerstrahlungs- gcper Verformung. Dargestellt sind mégliche Ver-
parametern wieder als eine homogene Vertei- setzungsstrukturen in Abhéingigkeit von Gleitcha-
lung der gleichen Anzahl von Versetzungen. rakter, Lastspielzahl und Lastamplitude [FL6S].
Wechselt das Gleitverhalten eines Werkstof-

fes im Laufe einer Ermiidung zum Beispiel von planarem zu welligem Gleiten, so hat dies mit
grofler Wahrscheinlichkeit auch Auswirkungen auf die Ergebnisse der Positronenannihilation.

2.2.3 Rissbildung und -ausbreitung

Bei geniigend grofier Belastung kommt es im Endstadium der Ermiidung zum Bruch des
Bauteils oder der Probe. Dem Bruch gehen die Stadien der Rissbildung und Rissausbreitung
voran. Obwohl Risse in Bauteilen wihrend der Lebensdauer meist vermieden werden, spielt
die Rissausbreitung fiir die Art des Bauteilversagens eine entscheidende Rolle (siehe auch
Kapitel 1).

Rissbildung

Sofern der Werkstoff keiner besonderen Randschichtbehandlung wie beispielsweise Kugel-
strahlen oder Nitrieren unterzogen wurde, beginnt die Rissbildung vorzugsweise an der
Oberfliche des Bauteils oder der Probe. Die durch zyklische Beanspruchung entstande-
nen Ermiidungsgleitbénder fithren zu einer unregelméfigen Oberflachenstruktur, aus der
sich durch Ex- und Intrusionen Mikroanrisse herausbilden. Die Oberfliche kommt als Aus-
gangspunkt fiir ein Lokalisieren der plastischen Verformung deshalb in Frage, weil sie den
Versetzungen keinen Austrittswiderstand bietet und zudem gegeniiber dem Werkstoffinne-
ren meist aufgrund von geringen Unebenheiten oder Kerben (Oberflichenrauigkeit) lokale
Spannungsspitzen aufweist [Ber89]. Nach einem Modell von WOOD ist ein Zuriickgleiten
von aus der Oberflidche heraustretenden Stufen einer Gleitebene durch Oberflachenoxidation
und/oder Verfestigung behindert, so dass die Abgleitung bei Lastumkehr auf einer parallelen
Gleitebene stattfindet. Aus den so entstandenen Ex- und Intrusionen kénnen wahrend den
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nachfolgenden Zyklen Risse anwachsen [Woo58].

Rissausbreitung

Die Ausbreitung von Ermiidungsrissen wird in drei Stadien unterteilt. Im Stadium I brei-
ten sich einzelne Mikrorisse unter 45° zur dufleren Normalbeanspruchung entsprechend der
Richtung der maximalen Schubspannung aus. Die zur Rissausbreitung fithrenden Vorgénge
an der Rissspitze hédngen empfindlich von strukturellen Einflussgrofien ab und so kénnen die
Mikrorisse durch Korngrenzen oder Teilchen an ihrer weiteren Ausbreitung gehindert werden
[Ber89).

Hat der Riss eine bestimmte Lénge erreicht, verdndert sich der Spannungszustand an
der Rissspitze von einem Schubspannungs- in einen Normalspannungszustand und der Riss
schwenkt in eine zur dufleren Beanspruchung senkrecht liegende Ausbreitungsrichtung ein.
In diesem Stadium II genannten Bereich der Rissausbreitung verldauft das Risswachstum
ebenso wie im Stadium I stabil, dass heifit zur Vergroflerung eines vorhandenen Risses ist
eine Zunahme der wahren Spannung notwendig. Die Rissfortschrittgeschwindigkeit wird in
diesem Stadium der Ermiidung weniger durch den strukturellen Aufbau des Gefiiges, sondern
wesentlich vom Spannungsfeld vor der Rissspitze beeinflusst.

Durch diese stabile Rissausbreitung wird der tragende Querschnitt des Bauteils oder
der Probe so lange stetig vermindert, bis im Restquerschnitt die Zugfestigkeit erreicht bzw.
iiberschritten wird und der Bruch ohne weitere Zunahme der wahren Spannung im Stadium
IIT der instabilen Rissausbreitung eintritt. Nach dem Bruchmodell von GRIFFITH (linear
elastische Bruchmechanik), welches auf einem Energieansatz beruht, erfolgt der Ubergang
von stabilem zu instabilem Risswachstum bei einem kritischen Spannungsintensitétsfaktor

ke =275 E (2.7)

von

mit ke : Spannungsintesitatsfaktor
vs : spezifische Oberflichenenergie
E : Elastizitdtsmodul

wobei der Spannungsintensititsfaktor k£ nach

k=oyma-f

aus der Spannung o, der Rissldnge a und einem probenabhéngigen Geometriefaktor f be-
rechnet werden kann. Bedingung fiir instabiles Risswachstum ist demnach, dass durch ein
Vergroflern der Risslénge mehr Energie aus der gespeicherten elastischen Verformungsenergie
freigesetzt wird, als zur Bildung der neuen Rissoberflichen erforderlich ist [RS97a].

Die linear elastische Bruchmechanik ist allerdings nur fiir ideal sprode Werkstoffe giiltig,
die keinerlei plastische Verformung zeigen. Bei den meisten Metallen bildet sich vor der
Rissspitze eine plastische Zone aus, in der der Werkstoff verfestigt. Durch die plastische
Zone verdndert sich die Spannungsintensitéit und die kritische Spannung steigt aufgrund
der Verfestigung an. Eine Erweiterung der linear elastischen Bruchmechanik stellen die
linear elastische Bruchmechanik mit Kleinbereichsflieen und die elastisch plastische Bruch-
mechanik dar [RS97a]. Hier wird die plastische Verformung vor der Rissspitze mit in die
Berechnungen einbezogen.
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Abbildung 2.14: Prinzipielle Form der plastischen Zone vor einem Ermiidungsriss,
nach DUGDALE.

Modelle von IRWIN und BROEK gehen von einer zylindrischen plastischen Zone aus
[Irw58, Bro78]. Wird die Winkelabhéngigkeit des Spannungsfeldes zuséatzlich beriicksichtigt,
ergibt sich die in Abbildung 2.14 dargestellte, typische Form der plastischen Zone [Dug60].
Durch die Verfestigung in der plastischen Zone ist eine erhohte Versetzungs- und Fehlstellen-
konzentration zu erwarten, welche mittels Positronenzerstrahlung abgebildet werden kann.

2.2.4 Plastizitat und Positronenzerstrahlung

Mittels Positronenannihilation werden im wesentlichen Leerstellen und innere, offene Volu-
mina, welche oft auch an Versetzungen assoziiert sind, nachgewiesen (Kapitel 3.3.2). In den
folgenden Abschnitten wird die Entstehung von Versetzungen und Leerstellen bei plastischer
Verformung beschrieben.

Versetzungsmultiplikation und Verfestigung

Plastisches Verformen von Metallen bedingt, wie bereits erwédhnt, die Bewegung von Ver-
setzungen und daher héngt das Verformungsverhalten empfindlich von der Beweglichkeit
dieser linienartigen Kristallfehler ab. Aus den weitreichenden Spannungsfeldern einer Ver-
setzung resultiert eine Wechselwirkung der Versetzungen untereinander, und im Laufe der
Verformung entstehen stabile Versetzungsanordnungen wie z.B. Versetzungsdipole, die unbe-
weglich in der Gleitebene liegen und die Bewegung anderer Versetzungen behindern. Weitere
Hindernisse fiir die Versetzungsbewegung stellen die Korngrenzen dar, da die Gleitrichtun-
gen im Nachbarkorn gewohnlich anders orientiert sind. Vor den Hindernissen kommt es zum
Aufstauen von Versetzungen und die Versetzungsdichte ist hier lokal erhoht. Sowohl Schneid-
prozesse, die zur Bildung von Spriingen fithren, als auch ein Aufspalten in Teilversetzungen
(Stapelfehler) schrianken die Bewegungsmoglichkeiten der Versetzungen ebenfalls ein, da die
Spriinge bzw. die aufgespaltenen Bereiche eine andere Gleitebene besitzen konnen.
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Mit fortschreitender plastischer Verformung nimmt die Versetzungsdichte stark zu. Ver-
setzungsanordnungen wie z.B. FRANK-READ-Quellen emittieren Versetzungsringe unter Ein-
wirken einer Schubspannung 7 in der Gleitebene [FR50]. Die Versetzungsdichte p = L/V
ist definiert als die Lénge der Versetzungslinien L in einem Volumen V. In Metallen variiert
die Versetzungsdichte zwischen 10 m~2 in ausgeheilten Einkristallen und > 10" m=2 in
plastisch stark verformten Proben.

Mit steigender Versetzungsdichte wird die kritische Schubspannung, oberhalb derer pla-
stisches Flieen moglich ist, erhoht. Dieses Phénomen wird als Verfestigung durch plastische
Verformung bezeichnet. Nach TAYLOR besteht zwischen der Versetzungsdichte p und der
kritischen Schubspannung 7y, folgender Zusammenhang [Sev93]:

Thkrit 2
p=(—~7) (2.8)
a-G-b
mit a  : geometrische Konstante 0,3...0,5
G : Schubmodul
b : Betrag des Burgersvektors

Die zu Gleichung 2.8 fithrenden Ansétze beruhen auf der Annahme einer homogenen Verset-
zungsverteilung, so dass fiir den mittleren Abstand d zwischen den Versetzungen d = 1/,/p
gilt. Bei zyklischer Verformung wird aufgrund des Ausbildens von Zellstrukturen diese For-
derung nicht mehr erfiillt. Fiir den Zugversuch an polykristallinen Werkstoffen kann die
Zunahme der Fliefigrenze ARy (Verfestigung) nach

ARy ~ \/p (2.9)

abgeschétzt werden, sofern keine Verformungstextur auftritt und ein linearer Zusammenhang
zwischen Schubspannung 7 und Zugspannung o (TAYLOR-Faktor) erhalten bleibt.

Leerstellenentstehung infolge plastischer Verformung

Plastisches Verformen von Metallen erhoht nicht nur die Versetzungsdichte, sondern
ermoglicht auch die Entstehung von Leerstellen, deren thermische Erzeugung in Eisen und Ti-
tan bei Raumtemperatur nach Gleichung 2.1 praktisch vernachlassigt werden kann. Die wich-
tigsten Mechanismen der Leerstellengeneration infolge plastischer Deformation sind das An-
nihilieren von Stufenversetzungen und das Ziehen von unbeweglichen Spriingen auf Schrau-
benversetzungen [Saa61].

Stufenversetzungen konnen annihilieren, wenn sich zwei Versetzungen mit unterschiedli-
chem Vorzeichen auf eng benachbarten Gleitebenen bewegen. Es entsteht dann eine ganze
Perlenkette von Leerstellen oder Zwischengitteratomen, die sich entsprechend ihrer Beweg-
lichkeit und Bindungsenergie entweder zu Agglomeraten zusammenlagern oder einzeln ins
Gitter diffundieren kénnen. Die Wahrscheinlichkeit fiir das Annihilieren ist bei hohen Ver-
formungsgraden, das heiffit hohen Versetzungsdichten erwartungsgeméfl hoher.

Ein Sprung auf einer Schraubenversetzung entspricht einem Stiick Stufenversetzung, wel-
ches nicht gleitfihig in der Gleitebene der Schraubenversetzung ist (Abbildung 2.15). Der
Bewegung der Schraubenversetzung kann der Sprung nur durch Klettern folgen, also durch
Emittieren oder Absorbieren von Leerstellen respektive Zwischengitteratomen. Die Energie
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Abbildung 2.15: Ziehen von Spriingen auf einer Schraubenversetzung, nach [Wid99).
Ein Sprung auf einer Schraubenversetzung (Jog) hat eine festgelegte Gleitebene. Glei-
tet die Versetzung auf einer dazu nichtparallelen Ebene, kann der Sprung nur durch
Klettern folgen, wodurch Leerstellen und Zwischengitteratome emittiert werden.

zur Erzeugung der Leerstellen stammt aus der plastischen Verformungsenergie. Die Absorp-
tion von Leerstellen oder Zwischengitteratomen erfordert eine Diffusion, welche thermisch
aktiviert erfolgt.

Zwischen Leerstellen und Versetzungen besteht eine elastische Wechselwirkung durch
ein mechanisches Spannungsfeld. Einzelne Leerstellen konnen daher durch eine passierende
Versetzung eingesammelt werden, wodurch atomare Spriinge entlang der Versetzungslinie
entstehen. Solche Defekte werden aufgrund ihres leerstellenartigen Charakters auch offene
bzw. freie Volumina genannt. Die Bildungs- und Wanderungsenthalpie von atomaren Leer-
stellen ist in den Bereichen vergrofierter Atomabsténde um die Versetzungslinie kleiner als im
ungestorten Gitter. Das lokale thermische Gleichgewicht fiithrt daher im Dilatationsbereich
um eine Versetzung zu einer hoheren Konzentration an Leerstellen [Sch92].
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Kapitel 3
Das Positron als Fehlstellensonde

Das Positron wurde 1928 von DIRAC als Antiteilchen des Elektrons postuliert [Dir28]. AN-
DERSON entdeckte vier Jahre spéter bei Untersuchungen der kosmischen Hohenstrahlung
erstmals , positiv geladene Elektronen“[And32], welche aus dem Zerfall des Myons stamm-
ten: put — et + 0, + v..

In kondensierter Materie annihilieren Positronen nach kurzer Zeit (i.a. 100-300 ps) mit
Elektronen zu Gammastrahlung. Die Zeitdauer bis zum Zerstrahlen sowie die Impulsvertei-
lung der entstehenden Lichtquanten werden durch die elektronische Umgebung des Positrons
am Zerstrahlungsort beeinflusst und konnen als Messsignal fiir Werkstoffuntersuchungen ge-
nutzt werden. Seit Ende der 60er Jahre wird die so genannte Positronenannihilationsspek-
troskopie fiir den Nachweis von Gitterfehlstellen in Festkorpern genutzt [MKMMG67].

3.1 Erzeugen von Positronen

Positronen sind zwar stabile Teilchen (t;, > 2 - 10?* Jahre [SL88]), sie kénnen aber mit
Elektronen zerstrahlen. Fiir Werkstoffuntersuchungen miissen die Positronen direkt erzeugt
werden. Folgende Methoden sind denkbar:

e Paarerzeugung: Hochenergetische Gammastrahlung (£, > 1,022 MeV') kann im Wech-
selwirken mit einem massiven Teilchen ein Elektron-Positron-Paar erzeugen.

e Teilchenbeschuss: Massive Teilchen hoher Energie erzeugen bei der Kollision mit Ma-
terie Teilchenschauer, die unter anderem auch Positronen enthalten.

e Radioaktiver Zerfall: Neutronenarme Kerne konnen unter Emission eines Positrons
zerfallen. Hierbei wandelt sich ein Proton unter Aussenden eines Positrons und eines
Elektronneutrinos in ein Neutron um: p — e +n + v,

Fiir das Erzeugen von Positronen durch Paarbildung oder Teilchenbeschuss sind Beschleuni-
ger oder Kernreaktoren in der Nédhe des Experimentes erforderlich. Daher werden auch aus
okonomischen Gesichtspunkten hiufig radioaktive Isotope als Positronenquelle verwendet.
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Tabelle 3.1: Einige hiufig verwendete Positronenquellen [Sch81]. Angegeben sind
maximale kinetische Energie der Positronen aus dem [37-Zerfall, Anteil von simultan
mit dem Positron emittierten v-Quanten und Halbwertszeit der Radionuklide.

Isotop max f"-Energie ~-Koinzidenz zu T Halbwertzeit

[MeV] [%]
2Na 0,54 100 2,62
58Co 0,48 100 71d
48y 0,70 100 16d
4T /Se 1,47 100 482
68Ge 1,88 1,5 270d
9Nb 1,50 0 14,7h

Geeignete Priparate sollten neben einer ausreichend langen Halbwertszeit eine hohe Zer-
fallswahrscheinlichkeit fiir den §7-Zerfallskanal im Vergleich zum konkurrierenden Elektro-
neneinfang aufweisen. Von der Vielzahl moglicher Isotope werden nur einige wenige experi-
mentell eingesetzt, deren Eigenschaften in Tabelle 3.1 aufgefiihrt sind.

Das preisgiinstigste und am hiufigsten genutzte Quellenmaterial fiir Positronen ist 2’Na,
welches auch fiir die meisten Untersuchungen dieser Arbeit verwendet wurde. Neben dem
Vorteil der vergleichsweise langen Halbwertszeit (2,6 a) kann das mit jedem Positron emit-
tierte prompte y-Quant (E, = 1275keV) als Startsignal fiir die Messmethode der Lebens-
dauerspektroskopie (s. Kap.3.3.1) genutzt werden. ?*Na wird meistens als 2?NaCl verwendet.
Diese Verbindung ist chemisch sehr stabil und kann aus wéssriger Losung in kleinste Quel-
lendurchmesser eingetrocknet werden.

Die Eindringtiefe in die zu untersuchende Materie (siehe auch Gleichung3.2) héngt bei
Verwenden von Radionukliden als Quelle von der kinetischen Energie der Positronen des
BT-Spektrums und von der Dichte des untersuchten Werkstoffes ab. Neben **Na wurde im
Rahmen dieser Arbeit auch ®Ge als Quellmaterial verwendet, um die Defekte tiefenabhiingig
zu untersuchen.

Das simultan emittierte 1275keV v-Quant des ?2Na verschlechtert die Energieauflésung
des Detektors, sofern keine Quelle-Moderator Kombination wie beispielsweise bei der Bonner
Positronenmikrosonde verwendet wird und der Detektor gegeniiber der direkten Gamma-
strahlung der Quelle abgeschirmt werden kann. Bei der Analyse der Zerstrahlungsspektren
mit der Methode der Dopplerverbreiterung (s. Kap. 3.3.1) beeinflusst die Energieauflosung
des Detektors das Messergebnis. Die Zerfallsschemata der beiden verwendeten Quellmate-
rialien sind in Abbildung 3.1 dargestellt.
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Abbildung 3.1: Zerfallsschemata von *>Na (i) und ®®Ge (re): Das Germaniumiso-
top zerfillt iiber Elektroneneinfang in %Ga. Das Tochternuklid besitzt eine um vier
GroBlenordnungen kleinere Halbwertszeit und ist der ,eigentliche® Positronenemitter.

3.2 Positronen im Festkorper

3.2.1 Thermalisieren

In kondensierter Materie werden Positronen innerhalb weniger Pikosekunden bis auf ther-
mische Energie Ey, = kT (= 1/25¢V bei Raumtemperatur) abgebremst [NO80, Pau83].
Die Zeit fiir diese Thermalisierung betrdgt nur einen Bruchteil der gesamten Positronen-
lebensdauer in Festkorpern [PN94, Pau83, Nie83]. Die wichtigsten Mechanismen fiir den
Energieverlust in Metallen sind hierbei:

e Inelastische StoBe mit Rumpf- und Leitungselektronen. Dieser Prozess ist bei hoheren
Energien (>10keV) dominierend

e Anregung von Plasmonenschwingungen

e Phononenanregung

3.2.2 Eindringtiefe

Das Implantationsprofil der Positronen wird durch die verschiedenen Streuprozesse wiahrend
des Thermalisierens bestimmt. Fiir monoenergetische Quellen sind hierzu umfangreiche Si-
mulationsrechnungen durchgefiihrt und an Experimenten verifiziert worden [Gho95]. Die aus
den simulierten Implantationsprofilen resultierende mittlere Eindringtiefe kann mittels Glei-
chung 3.1 abgeschétzt werden [Gho95]. Die Breite der Verteilung entspricht dabei ungefiahr
dem doppelten Wert der mittleren Eindringtiefe.
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A
(2(E)) = —E" (3.1)
P
mit  (2(E)) : mittlere Implantationstiefe [A]
E : Positronenenergie [keV]
p : Dichte [g/cm?]
An : Fitparameter

Bei Verwenden von radioaktiven Préparaten als Quelle ist die breite Energieverteilung des
BF-Spektrums zu beriicksichtigen. Empirische Untersuchungen [PN94] fithrten zu dem Er-
gebnis, dass die Positronenintensitét mit zunehmender Eindringtiefe exponentiell abnimmt.
Fiir das Implantationsprofil ergibt sich folgender Ausdruck:

-3
_ : 1y _ g _Plgem™]
1(z) = Ipexp(—a,z) ,wobei ayfem™ | = 17W (3.2)
max
mit  I(z) : Positronenintensitét

1/a4  : charakteristische Eindringtiefe
p : Dichte [g/cm3]
Emax : maximale Positronenenergie

Die charakteristischen Reichweiten Z, definiert als I(z) = I(0)/e, von Positronen aus den
Isotopen ®Ge und 22 Na sowie fiir monoenergetische Quellen mit 30 keV in den untersuchten
Titan- und Eisenlegierungen sind in Tabelle 3.2 aufgefiihrt.

Tabelle 3.2: Mittlere Eindringtiefe von Positronen aus %Ge und 2’ Na Priparaten
(Exin,max = 540bzw.1880keV) und von monoenergetischen Positronen (Ey, = 30keV)
in Titan und Stahl.

Werkstoff  p[ 5] Zeewalpm]  Zesgelpm]  Zzowev[pm]
Ti 4,5 55 316 2,1
Fe 7.8 32 183 1.2

3.2.3 Diffusion

Nach dem Thermalisieren diffundiert das Positron den weitaus lingsten Teil seiner Lebens-
dauer vergleichbar einem ,random walk® durch den Festkérper [NO80, Nie83]. Die typische
Diffusionsldnge L wird durch die mittlere Lebensdauer 7.+ gemif3

L+ =4/ 6 - D+ * Tet (33)

bestimmt. Die Diffusionskonstante D, ist nur ungenau bekannt und liegt in vielen Mate-
rialien bei etwa 1cm?/s [SL88]. Mit einer mittleren Lebensdauer 7.+ von 100-300ps in de-
fektarmen Metallen [PN94] ergeben sich somit Diffusionsldngen von 0,1-0,4 um. Diese grofie
Beweglichkeit im thermalisierten Zustand erklart die hohe Empfindlichkeit von Positronen
gegeniiber Defekten der kristallinen Struktur. Punktdefekte kénnen ab Defektkonzentratio-
nen grofer als 1077...10~%Defekte/Atom experimentell nachgewiesen werden. Abbildung 3.2
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Abbildung 3.2: Diffusionsweg eines Positrons im Kristallgitter, schematisch. Atoma-
re Leerstellen konnen aufgrund ihres attraktiven Potentials Positronen einfangen. Die
Equipotentiallinien des abstoflenden Coulombpotentials der Ionenriimpfe sind schema-
tisch eingezeichnet. [Wid99]

zeigt schematisch den Weg eines Positrons durch den Festkorper nach dem Thermalisieren.
Es wird an den positiv geladenen Kernen gestreut und kann von Fehlstellen eingefangen wer-
den. Der Diffusionsweg bis zum Zerstrahlen entspricht ohne Einfang etwa dem 1000-fachen
der Gitterkonstanten in Metallen.

3.3 Annihilieren von Positronen und Elektronen

Der wahrscheinlichste Prozess fiir das Zerstrahlen von Elektron - Positron Paaren ist die
Emission zweier y-Quanten mit einer der jeweiligen Ruhemasse entsprechenden Energie von
je 511 keV. Der Zerfall in ein bzw. drei Photonen bedingt weitere vertices in den entspre-
chenden Feynman-Graphen und die zugehdrigen Wirkungsquerschnitte sind um den Faktor
a3 bzw. a kleiner [Wes73].

3.3.1 Experimentell zugingliche Gréfien des Zerstrahlens

Durch Analyse der emittierten Gammastrahlung kénnen auf unterschiedlichem Wege Infor-
mationen iiber den Aufbau der untersuchten Materie gewonnen werden. Die verschiedenen
Verfahren sind schematisch in Abbildung 3.3 erldutert.

1 1

a & 13-, Feinstrukturkonstante
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Abbildung 3.3: Verschiedene Analysemethoden der Positronenzerstrahlung, schema-
tisch: Positronen aus einer radioaktiven Quelle dringen in die Probe ein, thermalisie-
ren, diffundieren und zerstrahlen schliefflich mit Elektronen der Probe. Die Zeitdauer
zwischen der Emission des Positrons und dessen Annihilation wird bei Positronenle-
bensdauermessungen bestimmt. Die durch den transversalen Impuls p; des Elektron-
Positron-Paares verursachte Abweichung von der Antiparallelitéit wird bei Experimen-
ten zur gestorten Winkelkorrelation genutzt. Die longitudinale Impulskomponente
p; verursacht eine Dopplerverbreiterung der Annihilationslinie, nach [KRL99].

Positronenlebensdauerspektroskopie

Fiir langsame Positronen ergibt sich fiir das Annihilieren in zwei y-Quanten ein Wirkungs-
querschnitt von o = 7rdc/v (rg = e?/mc?, klassischer Elektronenradius), der umgekehrt
proportional der Geschwindigkeit v ist. Daraus folgt fiir die Zerstrahlungsrate I' [Wes73]:

I' =owvne ~ n, (3.4)

Die Positronenlebensdauer 7. = 1/I' ist somit unabhéingig von der Geschwindigkeit und
umgekehrt proportional der Elektronendichte n. am Zerstrahlungsort. Die experimentell
zugangliche Messgréfie Positronenlebensdauer dndert sich dementsprechend mit der elektro-
nischen Umgebung am Ort der Zerstrahlung. Unterschiedliche Fehlstellentypen wie Leer-
stellen, Leerstellencluster oder Versetzungen fithren zu einer unterschiedlichen Positronenle-
bensdauer. Die Sensitivitat auf unterschiedliche Fehlstellentypen ist einer der grofien Vorteile
der Positronenlebensdauerspektroskopie [Sta96]. Allerdings ist fiir eine Differenzierung der
Ergebnisse nach einzelnen Fehlstellentypen eine hohe Anzahl detektierter Ereignisse notwen-
dig, um zuverlassige Anpassungen zu ermoglichen. Ferner benotigt man ein Startsignal fiir
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die Zeitmessung, was bei unmoderierten Quellen ein promptes v-Quant und bei monoener-
getischen Strahlen ein Pulsen des Strahls erfordert. Die Positronenlebensdauer hédngt nur
von der Elektronendichte, nicht aber von der Impulsverteilung der Elektronen am Zerstrah-
lungsort ab. Beispielsweise kann der Einfluss von Fremdatomen in Legierungen, welche sich
durch einen unterschiedlichen Impuls ihrer Kernelektronen auszeichnen, mittels Positronen-
lebensdauerspektroskopie nicht nachgewiesen werden.

Impuls des Elektron-Positron-Paares

Neben der Positronenlebensdauer geben zwei weitere Charakteristika der Zerstrahlung Aus-
kunft iiber den Zustand des Elektron-Positron Paares zum Zeitpunkt des Annihilierens. Die
Energie der beiden v-Quanten sowie deren Winkelkorrelation werden durch den Gesamtim-
puls des Zerstrahlungspaares beeinflusst. Das thermalisierte Positron besitzt im Vergleich
zum Elektron einen deutlich kleineren Impuls, so dass der Elektronenimpuls den wesentlichen
Beitrag zum Messsignal liefert.

Im Schwerpunktsystem (Abbildung 3.4) werden beide Photonen mit jeweils der hal-
ben Gesamtenergie Ey = Fyya/2 des Systems antiparallel zueinander emittiert, wobei
Eiota = 2moc* + E,. Die Bindungsenergie Ej des Elektrons und des Positrons an den
Festkorper verringert geringfiigig die Energie der Annihilationsquanten. Die Transformation
in das Laborsystem fiihrt nun zu zwei experimentell zugénglichen Observablen, welche im
wesentlichen vom Impuls des Elektrons bei der Zerstrahlung anhéngig sind.

Schwerpunktsy stem Laborsystem
p?i | Dri
Protal H total
.:I eI] = eI
‘/&&/ F ; g r
Py Py

Abbildung 3.4: Im Schwerpunktsystem (links) werden beide Photonen antiparal-
lel emittiert. Beim Transformieren in das Laborsystem ist zusédtzlich der Impuls p
des Elektron-Positron-Paares zu beriicksichtigen, welcher die Winkelkorrelation der -
Quanten stort und die Energie der Annihilationsquanten verdndert.



3.3. ANNIHILIEREN VON POSITRONEN UND ELEKTRONEN 29

(Gestorte) Winkelkorrelation

Die transversale Impulskomponente pr des Elektron-Positron-Paares fiithrt zu einer Storung
der Antiparallelitdt der y-Quanten:

50 =0, — 0, ~ T (3.5)

moc
Die Methode der Winkelkorrelation nutzt diesen Effekt fiir detaillierte Messungen der Im-
pulsverteilung der Elektronen in Materie. Der Messaufbau besteht aus zwei Detektoren,
welche in Koinzidenz geschaltet die Abweichung von der Antiparallelitit der Zerstrahlungs-
quanten registrieren. Die Auflésung wird bei diesem Messverfahren durch die geometrische
Anordnung von Kollimatoren und Detektoren gegeben und kann zu ungunsten der Zihlrate
nahezu beliebig hoch gewéhlt werden.

Der Vorteil von Winkelkorrelationsmessungen ist das hohe Winkel- (A© ~ 0,5 — 1 mrad)

und damit Impuls- und Energieauflésungsvermogen % ~ 255.5;:; 5 [Sch81]. Im Vergleich zu

Lebensdauerspektroskopie- oder Dopplerverbreiterungsmessungen ergeben sich jedoch auch
bei bis zu 100 mal groBeren Quellstirken sehr lange Messzeiten aufgrund geringer Zahlraten.

Dopplerverbreiterung

Der longitudinale Anteil des Paarimpulses p;, verdndert im Laborsystem aufgrund des Dopp-
lereffektes die Energie E; 5 der beiden Photonen:
PL

1
(1 =

E172 = 5 total 2moc

(3.6)

Die Gesamtenergie im Laborsystem Ej ,,; ergibt sich aus der relativistischen Transformation

E, i = Eiotar/\/1 —v%/c?, wobei v die Geschwindigkeit des Schwerpunktes des Elektron-

tota
Positron-Paares bezeichnet.

Der Longitudinalimpuls p;, sorgt also fiir eine Verbreiterung der Annihilationslinie sym-

metrisch um F; Anderungen in E/,,, fiihren zu einer Verschiebung der Annihilationsli-

otal* otal

nie, welche aufgrund der relativistischen Transformation in den meisten Féllen jedoch ver-
nachlassigbar klein ist. Der Impuls eines Elektrons mit einer kinetischen Energie von nur
10eV(pr = 6,3 - 10™3myc) verdndert dagegen die y-Quantenenergie um maximal 1,6 keV .
Germaniumdetektoren mit Energieauflésungen von = 1,2 keV bei 511 keV koénnen diese Ver-
breiterung nachweisen.

Der Vorteil von Dopplerverbreiterungsmessungen ist die hohe Zahlrate bei relativ geringer
Quellstiirke, da prinzipiell keine Koinzidenzmessung erforderlich ist 2. In kurzer Zeit kénnen
Haftstellenkonzentrationen bestimmt werden. Allerdings kénnen diese Haftstellenkonzen-
trationen nicht ohne weiteres nach verschiedenen Haftstellentypen differenziert werden. Ein
weiterer Vorteil der Dopplerverbreiterungsmessungen ist die Moglichkeit des Differenzierens
nach den Elementen, mit denen das Positron zerstrahlt. Bei ausreichend hoher Ereignissan-
zahl im Zerstrahlungspeak kann durch Auswerten des Hochimpulsteiles der Zertsrahlungsli-
nie der Einfluss von Ausscheidungen an der Werkstoffschadigung bestimmt werden [ZamO02].

2Durch eine zusitzliche Koinzidenzschaltung kann der Untergrund reduziert werden
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Fiir die Untersuchungen zu dieser Arbeit wurde das Messverfahren der Dopplerverbreite-
rung genutzt. Messungen an einer Vielzahl von Wohlerproben erforderten viele Einzelmes-
sungen mit geringerer Ortsauflosung. Der Vorteil der kurzen Messzeit konnte hier genutzt
werden. Fiir Messungen mit hoher Ortsauflosung stand mit der Bonner Positronenmikro-
sonde ein weltweit einzigartiger kontinuierlicher, monoenergetischer Positronenstrahl mit
extrem kleinem Strahldurchmesser d < 10 um zur Verfiigung. Aufgrund der gegebenen ex-
perimentellen Voraussetzungen (Zahlrate, kontinuierlicher Strahl) ist hier nur die Analyse
der Spektren mittels der Methode der Dopplerverbreiterung maoglich.

3.3.2 Wechselwirken von Positronen mit Fehlstellen

Im ungestorten Metallgitter erreicht die potentielle Energie des Positrons auf Zwischengitter-
pliatzen ein Minimum, und ein Zerstrahlen ist hier am wahrscheinlichsten. Wahrend der Dif-
fusion durch das Gitter kann das Positron allerdings von Haftstellen eingefangen werden. Das
Diffundieren des Positrons durch den Festkorper kann als delokalisierter Zustand gedeutet
werden, welcher quantenmechanisch durch eine iiber mehrere Gitterkonstanten ausgedehnte
Wellenfunktion beschrieben wird. An Defekten des kristallinen Aufbaus unterscheidet sich
die potentielle Energie der Positronen zum Teil deutlich von der defektfreien Umgebung und
das Positron kann hier in einen lokalisierten Zustand iibergehen. Je nach Art der Fehlstel-
le, charakterisiert durch die Tiefe des Potentials und abhéngig von der Probentemperatur
kann das thermalisierte Positron bis zu seiner Zerstrahlung gebunden bleiben oder aus der
Haftstelle reemittiert werden. Soweit experimentell bestimmbar, wird neben Elektronen-
dichte und -impuls auch die Bindungsenergie Ejg fiir Positronen zur Charakterisierung von
Haftstellen genutzt. Das Einfangen in eine Haftstelle wird ,trapping”, das Reemittieren
,detrapping” genannt.

Ein Trapping-Modell

Das Einfangen von Positronen in verschiedene Haftstellen lésst sich durch so genannte Trap-
ping Modelle beschreiben (vgl. Abbildung 3.5). Die im allgemeinen temperaturabhéingige
Rate x, mit der die Positronen pro Zeiteinheit in einen bestimmten Haftstellentyp eingefan-
gen werden, ergibt sich nach

R(T)=v(T) - cq (3.7)

aus der spezifischen Einfangrate v, die den Defekttyp beschreibt, und der Konzentration ¢,
des Defektes. Sofern die Haftstelle ausreichend tief in Relation zur thermischen Energie der
Positronen ist, kénnen diese nicht mehr entkommen und zerstrahlen mit der Rate \; aus der
Haftstelle.

Bei flachen Haftstellen ist, abhéngig von der Probentemperatur, ein Verlassen aufgrund
der thermischen Energie des Positrons sehr wahrscheinlich. Das Positron kann dann ent-
weder in den ungebunden delokalisierten Zustand oder in eine assoziierte, tiefere Haftstelle
reemittiert werden.

Fiir das zuverldssige Detektieren eines Defekttyps sollte die Zerstrahlungsrate \; der an
den Defekt gebundenen Positronen mindestens in der Gréfenordnung der Zerstrahlungsrate
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Abbildung 3.5: Ein Trapping Modell: Freie, delokalisierte Positronen werden von
flachen und tiefen Haftstellen mit den Einfangraten x; und k9 eingefangen. Wahrend
Positronen mit thermischer Energie tiefe Haftstellen bis zum Zerstrahlen nicht mehr
verlassen konnen, werden sie aus flachen Haftstellen mit der Detrapping-Rate § zuriick
in den freien Zustand oder mit der Ubergangsrate 7 in tiefe Haftstellen reemittiert. Die
Zerstrahlungsraten aus den verschiedenen Zustdnden sind mit A; gekennzeichnet.

Ay aus dem delokalisierten Zustand liegen.

Leerstellen

Einfachleerstellen besitzen aufgrund der fehlenden abstoflenden Komponente durch einen
positiv geladenen Atomrumpf ein attraktives Potential fiir Positronen. Abbildung 3.6 zeigt
schematisch den Verlauf der potentiellen Energie von Positronen im Bereich einer Einfach-

\\/(g\/é) o / ®\T/

E

1eV

Abbildung 3.6: Skizzierter Verlauf der potentiellen Energie von Positronen im FEin-
flussbereich einer Finfachleerstelle. Aufgrund der fehlenden abstoflenden Komponen-
te der Atomriimpfe bildet sich ein attraktives Potential mit einer Bindungsenergie
Ep > 1€V aus. Lokalisierte Positronen mit thermischer Energie kénnen diese Haftstelle
bis zum Zerstrahlen nicht mehr verlassen.
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Die Tiefe des Potentialtopfes, charakterisiert durch die Bindungsenergie Eg, wird mit
Ep > 1eV angegeben [Sch81]. Selbst bei Temperaturen nahe dem Schmelzpunkt vieler Me-
talle ist daher kein Entweichen aus dem Haftstellenpotential einer Einzelleerstelle moglich.
Im Trappingmodell (Abbildung 3.5) konnen Leerstellen daher als tiefe Haftstelle (Defekttyp
2 in Abb.3.5) gedeutet werden. Die spezifische Einfangrate fiir diesen Fehlstellentyp liegt
bei v &~ 10 — 10571 [Wes73]. In Verbindung mit einer Zerstrahlungsrate von X\, ~ 109571
aus dem freien Zustand ergibt sich eine Nachweisgrenze von ca. 107%/Atom fiir Einfach-
leerstellen. Oberhalb einer Leerstellenkonzentration von etwa 10~*/Atom wird nahezu jedes
Positron von einer Leerstelle eingefangen und ein weiteres Differenzieren von noch héheren
Fehlstellenkonzentrationen daher unmaglich [PN94].

Versetzungen

Der Versetzungskern einer idealen Stufen- bzw. Schraubenversetzung ist gemé&fl Theorie

und Experiment eine flache Haftstelle fiir Positronen mit einer Bindungsenergie von Fp <
100 meV [HMM90, HMM89, WMH99, DDDVST74]. Sie entsprechen dem Defekttyp 1 aus

Abbildung 3.7: Skizzierter Verlauf der potentiellen Energie von Positronen im Ein-
flussbereich einer Stufenversetzung Entlang der Versetzungslinie liegt das Potential ge-
ringfiigig unter dem des ungestorten Gitters. Eine Leerstelle, welche an die Verset-
zung angelagert ist, bildet einen monoatomaren Sprung. Der schematisch dargestellte
Potentialverlauf zeigt an dieser Stelle ein tiefes, leerstellenartiges Potential. Das fla-
che Potential der Versetzungslinie kann die Ubergangsrate der Positronen in derartige
Fehlstellen vergrofiern.[Wid99]



3.3. ANNIHILIEREN VON POSITRONEN UND ELEKTRONEN 33

Abbildung 3.5 (Trapping-Modell), und ein Detrapping von lokalisierten Positronen aufgrund
der thermischen Energie ist sehr wahrscheinlich. Theoretische Uberlegungen ergeben, dass
die Annihilationsrate A\g; aus einer flachen Haftstelle derer des freien Zustandes sehr dhnlich
ist. Flache Haftstellen sind daher experimentell nicht direkt nachweisbar.

Experimentell nachgewiesene Positronenlebensdauern, die fiir Versetzungen charakteri-
stisch sind, unterscheiden sich jedoch deutlich vom freien Zustand und sind entweder gleich
oder nur geringfiigig kiirzer als die von Einzelleerstellen. Dies kann dadurch erklart werden,
dass die Versetzungslinie eine Art Ubergangszustand fiir Positronen bildet, bevor diese in
assoziierten, tieferen Haftstellen eingefangen werden (siehe auch Abbildung 3.7). Spriinge
auf der Versetzungslinie oder im Spannungsfeld der Versetzung gebundene Leerstellen stellen
innere offene Volumina dar (,,open volume defects®) und besitzen eine den Einfachleerstellen
entsprechende hohe Positronenaffinitit [Seebb, HW61]|. Diese Defekte werden oft als leer-
stellenartig bezeichnet [MSSS74]. Die Anwesenheit der Versetzung erhoht die Einfangrate in
solche assoziierten Defekte um die Ubergangsrate . Versetzungen stellen ebenfalls ,,schnelle
Diffusionswege® fiir Positronen dar und erméglichen groflere Diffusionsléngen bis zum Zer-
strahlen [WMHO99]. Dies erhoht die Wahrscheinlichkeit des Einfangens durch eine assoziierte
Haftstelle oder eine weitere Fehlstelle im Gitter.

Die mittels Positronenannihilation bestimmten Versetzungsdichten stimmen gut mit den
Ergebnissen von Restwiderstandsmessungen iiberein. Nicht das temporére Lokalisieren im
flachen Potential von einigen 100 meV, sondern die schnelle Diffusion entlang der Verset-
zungslinie und das Einfangen an assoziierten Haftstellen sind die Ursache fiir die gute
Ubereinstimmung.

Ausscheidungen und Fremdphasen

Ausscheidungen und andere Phasen mit von dem Grundwerkstoff abweichender chemischer
Zusammensetzung konnen auf verschiedene Art und Weise als Haftstellen fiir Positronen
wirken. Entscheidend sind die rdumliche Anordnung im Kristallgitter und die chemische
Zusammensetzung.

Die Positronenaffinitdt der verschiedenen Elemente des Periodensystems unterscheidet
sich zum Teil erheblich [PN94]. Ausscheidungen oder Einschliisse, die aus Elementen mit
hoherer Positronenaffinitdat als der Grundwerkstoff aufgebaut sind, kénnen als Haftstellen
fiir Positronen wirken. Die Zerstrahlungsparameter werden dann im wesentlichen durch die
Eigenschaften des ausgeschiedenen Materials beeinflusst. Anders als bei Leerstellen kann das
Lokalisieren des diffundierenden Positrons hier beispielsweise den S-Parameter (siehe Kap.
4.4) herabsetzen.

Die rdumliche Anordnung von Ausscheidungen hat grofien Einfluss auf den Positronen-
einfang. Je nach Art des Einbaus der Fremdatome in das Wirtsgitter konnen weiterhin
zusétzliche Haftstellen entstehen. Abbildung 3.8 zeigt schematisch den Verlauf von po-
tentieller Energie und Aufenthaltswahrscheinlichkeit fiir Positronen im Einflussbereich von
kohérenten und inkohérenten Ausscheidungen. Kohérente Ausscheidungen stellen ein fla-
ches, rdumlich ausgedehntes Potential fiir Positronen dar. Die Tiefe des Potentialtopfes
héngt von der Differenz der Positronenaffinitdten zwischen Ausscheidungselement und Wirts-
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Abbildung 3.8: Skizzierter Verlauf der potentiellen Energie von Positronen im Ein-
flussbereich von Ausscheidungen (a) kohédrent (b) kohérent mit einer inneren Leerstel-
le (c) teilkohérent oder inkohérent; W, ist die Aufenthaltswahrscheinlichkeit am Ort
x.[KRL99]

gitter ab. In der Ausscheidung gebundene Leerstellen stellen fiir Positronen eine tiefe Haft-
stelle dar. Die Ausscheidung erhoht, dhnlich wie bei Versetzungen, den Einfang in assoziierte
Defekte. Weitere tiefe Haftstellen treten an den Phasengrenzen von teil- oder inkohérenten
Ausscheidungen auf. Durch die zum Grundgitter inkompatible Gitterkonstante der Aus-
scheidung treten an der Phasengrenze gehauft Leerstellen oder leerstellenartige Defekte auf.
Das Lokalisieren von Positronen erfolgt daher bei inkohérenten Ausscheidungen bevorzugt
an den Phasengrenzen.

Bei Untersuchungen von mehrphasigen Materialien ist der konkurrierende Einfang durch
die verschiedenen Phasen und Phasengrenzen zu beriicksichtigen. Die Nachweisschwelle von
Gitterdefekten kann dadurch zu stark erhohten Defektkonzentrationen verschoben werden.
Bei denen in dieser Arbeit untersuchten Werkstoffen sind der ferritische Stahl C45E und die
Titanlegierung Ti Al6 V4 aus mehreren Phasen aufgebaut (siehe auch Kapitel 4.1).

Weitere Haftstellen

Neben Leerstellen, Versetzungen und Ausscheidungen sind noch weitere Haftstellentypen fiir
Positronen in Metallen bekannt. Korn- und Phasengrenzen bilden ebenso wie Leerstellenclu-
ster attraktive Potentiale fiir Positronen. Das experimentelle Untersuchen solcher Defekte
ist bislang jedoch schwierig. So ist es praktisch unmoglich, Leerstellencluster nur einer spe-
ziellen Groe zu praparieren. Fiir das Auflésen von Korngrenzen ist der Strahldurchmesser
der meisten Positronenspektrometer zu grof3.
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Durch theoretische Berechnungen der Einfangrate verschiedener Haftstellen konnen trotz
der experimentellen Schwierigkeiten die unterschiedlichen Haftstellentypen bewertet werden.
So ergeben Monte-Carlo-Simulationen der Positronenannihilation in feinkoérnigem Material,
dass in Materialien mit Korngrolen kleiner als 1 ym der Einfang von Positronen an Korn-
grenzen einen Anteil von bis zu 30 % haben kann. Mit zunehmender Fehlstellenkonzentration
im Korninneren nimmt dieser Anteil jedoch ab. Insbesondere bei bimodalen Mikrostruktu-
ren mit zum Teil sehr fein strukturierter zweiter Phase (siehe auch Kapitel 4.1.1) ist dieser
Einfluss der Korngrenzen zu beriicksichtigen [SKK99].

Experimentelle Fortschritte beim Charakterisieren von Korngrenzen sind vor allem durch
den Einsatz fein fokussierter Positronenstrahlen zu erwarten. Der mit Abstand geringste
Strahldurchmesser eines kontinuierlichen Positronenstrahles liegt derzeit bei 7 um (Bonner
Positronenmikrosonde, Sommer 1998). Dieser Strahldurchmesser liegt in einer dhnlichen
Groflenordnung wie der doppelte Diffusionsradius von Positronen von etwa 1 um, welcher
die untere Grenze der Ortsauflosung fiir Experimente mit Positronen darstellt.



36 KAPITEL 4. EXPERIMENTELLE METHODEN

Kapitel 4
Experimentelle Methoden

Die Experimente zur Bestimmung der Fehlstellendichte mittels Positronenannihilation wur-
den an kubisch raumzentrierten, kubisch flichenzentrierten und hexagonalen Kristallsyste-
men durchgefiihrt. Im Vordergrund stand dabei die Anwendungsnéhe der verwendeten Werk-
stoffe, dass heifit die Untersuchungen sollten explizit nicht an ,,exotischen* Modellwerkstoffen
erfolgen, welche in der Praxis kaum verwendet werden. Deshalb wurden Titanlegierungen
und Stéhle untersucht, welche in der Luftfahrt und im Automobilbau haufig eingesetzt wer-
den.

4.1 Probenmaterial

4.1.1 Titanlegierungen

Titan stellt etwa 0,6 % der Erdkruste und ist das vierthdufigste Metall in der Erdrinde. Sei-
ne geringe Verbreitung in Massensegmenten wie beispielsweise dem Serienfahrzeugbau ist in
erster Linie auf den hohen Werkstoffpreis zuriickzufithren. Titan kommt in der Natur meist
in Form oxidischer Erze wie Rutil und Anatas (TiOz) vor, deren Reduktion zu metallischem
Titan aufgrund der hohen Affinitéit zu Sauerstoff, Stickstoff und Kohlenstoff sehr energieauf-
wendig und folglich kostenintensiv ist. Titanlegierungen besitzen eine hohe spezifische Fe-
stigkeit und somit eine hervorragende Eignung fiir den stofflichen Leichtbau. Aufgrund des
hohen Werkstoffpreises werden Titanlegierungen vorwiegend fiir Anwendungen eingesetzt,
bei denen neben der Gewichtsreduktion weitere positive Eigenschaften wie beispielsweise
die exzellente Korrosionsbestandigkeit, welche auf einer Deckschichtbildung in oxidierenden
Medien beruht, genutzt werden (siche zum Beispiel Titan-Achsfeder des Volkswagen Lupo
FSI [SMK™*01]). Bei bewegten Bauteilen wie dem Pleuel in einem Verbrennungsmotor oder
Turbinenschaufeln in Flugzeugtriebwerken rechtfertigt die Verringerung der oszillierenden
Massen den Einsatz von Titan. Hier ist die Kenntnis der dynamischen Belastbarkeit von
besonderer Bedeutung. Titanlegierungen besitzen jedoch, dhnlich wie Aluminiumwerkstoffe,
keine ausgepriagte Dauerfestigkeit und dadurch wird das Abschéitzen von Ausfallwahrschein-
lichkeiten, besonders bei sehr grofien Lastspielzahlen (> 108 Lastwechsel) erschwert.

Reines Titan kommt in zwel Gittermodifikationen vor. Oberhalb von 882°C ist die
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Abbildung 4.1: Gitterstrukturen von Titan. Im hep-Gitter des Titans sind die {1010}
bzw. {1011}-Ebenen gegeniiber den {0001 }-Basisebenen als Gleitebenen bevorzugt.

kubisch raumzentrierte $-Phase bestidndig, die unterhalb dieser Temperatur (so genannte
f-Transustemperatur) allotrop in die hexagonale a-Phase umwandelt. Abbildung 4.1 zeigt
die Gitterstrukturen von a- und (-Titan mit den wichtigsten Ebenen und Gleitsystemen.
a-Titan besitzt ein relativ kleines c¢/a- Verhéltnis von 1,58 und daher wird die Prismen-
und Pyramidengleitung auf den {1010} bzw. {1011}-Ebenen gegeniiber der Basisgleitung
auf den nicht ganz dichtest gepackten {0001}-Ebenen bevorzugt (,,Titan- Mechanismus“
[Ber89, Got98]). Allerdings befinden sich bei Titan nicht alle Atome exakt in den Pyramiden-
und Prismenebenen, so dass von ,welligen“ Gleitebenen gesprochen wird, die eine hohere
kritische Schubspannung aufweisen als glatte Gleitebenen.

Die Legierungselemente in Titanlegierungen werden in Abhéngigkeit von ihrem Einfluss
auf die (-Transustemperatur in neutrale, a-stabilisierende und [-stabilisierende Elemente
eingeteilt (siche auch Abbildung A.1). Gemé&8 ihrem Anteil an S-stabilisierenden Elementen
und (-Phasengehalt bei Raumtemperatur werden Titanlegierungen in fiinf Obergruppen
zusammengefasst: a-,Near-a-, (a + 3)-, metastabile 8- und 3- Legierungen'.

Unlegiertes (a-) Titan (Ti2)

Da vor allem die mechanischen Eigenschaften von Titan bereits durch geringe Gehalte an
Begleitelementen erheblich beeinflusst werden, wird zwischen reinem Titan und Titan techni-
scher Reinheit unterschieden. Titan technischer Reinheit wird weiterhin, mit zunehmendem
Gehalt an Begleitelemeneten wie Sauerstoff, Stickstoff, Wasserstoff und Kohlenstoff in vier
Stufen von ,Grade 1“ bis ,,Grade4“ unterschieden. Mit steigendem Gehalt dieser Verunrei-
nigungen nimmt die Festigkeit zu, die Duktilitdt wird geringer. Im Rahmen dieser Arbeit

1Zur Bezeichnung von Titanlegierungen siehe auch Kapitel A im Anhang
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(b)

Abbildung 4.2: Unlegiertes Titan Ti2, nach Weck [Pet94] (Farbitzung, wdssrige
(N Hy)HF5-Lésung) gedtzter Querschliff, Lichtmikroskop: (a): 100x (b): 500x. Die
Korner werden ihrer Orientierung entsprechend unterschiedlich angeédtzt und erschei-
nen daher in verschiedenen Helligkeiten. Das Gefiige besteht zu 100 % aus «a-Titan.

wurde Titan Grade2 (Ti2, W.Nr. 3.7035) untersucht, das zum Beispiel fiir Abgasanlagen in
Kraftfahrzeugen verwendet wird.

Die mittels optischer Emissions Spektroskopie (OES) bestimmte chemische Zusammen-
setzung des verwendeten Titan Grade2-Materials zeigt Tabelle 4.1. Bei Raumtemperatur
besteht das Gefiige zu 100 % aus a-Phase, wie der gedtzte Querschliff in Abbildung 4.2 zeigt.
Die globular angeordnete, hexagonale a-Phase besitzt eine ausgepriagte Anisotropie, die eine
Reihe von physikalischen Eigenschaften beeinflusst. So betrégt bei Raumtemperatur der
E-Modul parallel zur c-Achse 145 GPa, senkrecht dazu entlang der {0001 }-Basisebene aber
nur 100 GPa [Don88|. Beim Umformen stellt sich eine ausgeprigte Textur ein, welche sich
durch Rekristallisationsglithen nicht wesentlich veréndert [Zwi74].

Tabelle 4.1: Chemische Zusammensetzung des Titan Grade2-Probenmaterials (Ti2)
nach eigener Analyse (OES) und Spezifikation nach DIN 17850 [DIN850] (alle Angaben
Masse-%).

‘ Element Fe (@) N C andere Ti ‘
DIN 17850 <0,20 | <0,18 | <0,05 | <0,06 <0,40 Rest
OES Proben 0,06 n.b. 0,02 0,01 <0,15 | 99,76

Die (a + )-Titanlegierung Ti Al6 V4

Die mit Abstand am weitesten verbreitete Titanlegierung Ti Al6 V4 2 (W.Nr. 3.7165), welche
iiberwiegend in der Luftfahrt und im Rennsport bei hochbeanspruchten Bauteilen eingesetzt
wird, z&hlt zur Gruppe der (a + 3)-Legierungen. Abbildung 4.3 zeigt einen quasibinéren

2Nominelle Zusammensetzung: 6 Gew.-% Al, 4 Gew.-% V. Einzelheiten in Tabelle 4.2 und Kapitel A
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Schnitt durch das Dreistoffsystem Ti6Al-V. Durch verschiedene thermische und thermo-
mechanische Behandlungen kann die Mikrostruktur den Anforderungen entsprechend ange-
passt werden. Es konnen, je nach gewiinschtem Eigenschaftsspektrum, vier Grundtypen
von Mikrostrukturen eingestellt werden und zwar lamellare, globulare, bi-modale und mar-
tensitische. Bi-modale Gefiige vereinigen die positiven Eigenschaften von globularen und
lamellaren Gefiigen. Martensitische Gefiige verhalten sich in etwa wie extrem feine, lamel-
lare Strukturen.

Lamellare Gefiige entstehen bei lang-

samem Abkiihlen aus dem [(-Gebiet.

T Wihrend der Abkiihlung wandelt die (-
['cl Phase allotrop und nahezu vollstindig in
die a-phase um. Die Breite und die Léange
950 der dabei entstehenden a-Lamellen wer-
den durch die Abkiihlgeschwindigkeit aus
dem (-Gebiet kontrolliert. Erhohen der
\ Abkiihlrate fiihrt zu einer Reduktion der

I
]
I
|
|
i \ Lamellenabmessungen. Bei ausreichend
l
|
l

N

800 ----

. hohen Abkiihlraten bis zu Temperaturen
arfl\ unter die Martensitstart-Temperatur (sie-
\-Ms he auch Abbildung 4.3) erfolgt ein Um-
T-6Al 4 % Vv wandeln der [-Phase in den hexagonal
verzerrten Martensit o

Fiir das Einstellen globularer und bi-
Abbildung 4.3: Quasibindrer Schnitt durch das Sy- modaler Gefiige ist eine plastische Vorver-
stem Ti 6Al - V.(alle Angaben Gewichts-%) Die 3- formung notwendig, um eine geniigend ho-
Transustemperatur von Ti Al6 V4 liegt bei 990°C'. he Versetzungsdichte fiir die anschlieBende
Rekristallisation der priméren globularen
a-Phase (a,) zu schaffen. Ublicherweise erfolgt die Umformung im (« + (3)-Gebiet, da bei
Uberschreiten der S-Transustemperatur starkes Kornwachstum einsetzt. Nach der Umfor-
mung wird die Rekristallisationsglithung ebenfalls im (« + )-Gebiet durchgefithrt. Die
Hohe der Glithtemperatur bestimmt entsprechend den Hebelverhéltnissen in Abbildung 4.3
den Anteil der primiren a-Phase «,. Wéhrend der Rekristallisationsglithung tritt durch
Kornwachstum eine Vergréberung der a,-Korner auf, so dass iiber die Glithdauer die ay-
Korngrofle eingestellt werden kann. Die Parameter a,-Korngréfie und a,-Volumenanteil
haben zusétzlich im Zusammenspiel Einfluss auf die §-Korngrole, da das Kornwachstum
der 3-Phase beim Glithen durch die a-Phase behindert wird. Bei den bimodalen Gefiigen
konnen daher deutlich kleinere 3-Korngréfien als bei den rein lamellaren Gefiigen eingestellt
werden. Waihrend der Abkiihlung von der Rekristallisationstemperatur wird die 3-Phase
analog zu den lamellaren Gefiigen in a-Lamellen bzw. in o'-Martensit umgewandelt.

In einer abschlieBenden Warmebehandlung kénnen die mechanischen Eigenschaften durch
Ausscheidungshéartung variiert werden. In der a-Phase bildet sich eine kohérente TizAl-
Phase (ay), in der verbliebenen, tiberséttigten [-Phase scheidet sich fein verteilt a-Phase
aus oder ganze Bereiche wandeln sich in fein verteiltes a-3-Mischgefiige um [Don88]. Dies
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Abbildung 4.4: TiAl6 V4, Mikroitzung nach [Pet94] (wissrige 2% HF, 5% HyO2-
Lésung), Querschliff, Lichtmikroskop, 500z: (a): bi-modal (b): globular. Das bi-
modale Gefiige besitzt einen deutlich groBeren Anteil an nadeligem (a+ [3)-Mischgefiige

(dunkelgrau).

beeinflusst die mechanischen Eigenschaften und erhoht zum Beispiel die Streckgrenze, ohne
die Duktilitdt deutlich herabzusetzen.

Im Rahmen dieser Arbeit wurde hauptséchlich die bi-modale Gefiigestruktur, welche
aufgrund der giinstigen Eigenschaftskombination oft verwendet wird, untersucht. Um den
Einfluss der sehr fein verteilten Korn-und Phasengrenzen des bi-modalen Gefiiges auf die
Positronenzerstrahlung (siche Kapitel 3.3.2) abzuschétzen, wurden zusétzlich Umlaufbie-
geproben mit globularem Gefiige untersucht. Die gobulare Struktur besitzt eine deutlich
homogenere Korngréfienverteilung und nur einen geringen Anteil von («a + 3)-Phase. Einen
gedtzten Schliff der untersuchten Gefiigezustéinde zeigen die Abbildungen 4.4a und b. Die
chemische Analyse (OES) des verwendeten Stangenmaterials ist in Tabelle 4.2 angegeben.

Tabelle 4.2: Chemische Zusammensetzung des Ti Al6 V4 -Probenmaterials nach eige-
ner Analyse (OES) und Spezifikation nach DIN 17851 [DIN851] (alle Angaben Masse-

%).
Element Al \% Fe 0] N C H Rest Ti
DIN 17850 5,50-6,75 | 3,5-4,5 | <0,30 | <0,20 | <0,05 | <0,08 | 0,015 | <0,40 | Rest
OES Proben 6,70 3,78 0,13 n.b. 0,04 | 0,009 | n.b. | <0,11 | 89,27

4.1.2 Eisenlegierungen

Eisenwerkstoffe stellen mit Abstand die am meisten verwendeten metallischen Werkstoffe
dar. Dies liegt zum einen daran, dass an abbauwiirdigen Eisenerzvorkommen kaum ein
Mangel besteht und die Verarbeitung dieser Erze zu Eisen und Stahl in grolem Mafle relativ
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billig erfolgt, zum anderen an den besonderen mechanischen und magnetischen Eigenschaften
des Eisens [Ber89).

Reineisen liegt bei Raumtemperatur in der kubisch raumzentrierten a-Phase (Ferrit) vor,
welche bei 910°C" allotrop in die kubisch-flichenzentrierte y-Phase (Austenit) umwandelt.
Oberhalb von 1390 °C' wandelt die v-Phase wieder in eine kubisch-raumzentrierte Struktur,
die 6-Phase um, was jedoch fiir technische Anwendungen im Gegensatz zur a-y-Umwandlung
nicht genutzt wird. Der Existenzbereich der verschiedenen Phasen kann durch Legierungs-
elemente, insbesondere Kohlenstoff stark verédndert werden.

Eisenlegierungen werden geméfl ihres Kohlenstoffgehaltes in Stdhle und Gusseisen un-
terteilt, wobei Stdhle einen Kohlenstoffanteil von 0,02 % bis 2,06 % und technische Gussei-
sensorten von 2 bis 4,8 % (alle Angaben Masse-%) enthalten. Stéhle konnen weiterhin grob
in ferritische und austenitische Stédhle unterteilt werden. In dieser Arbeit wurde der ferriti-
sche Kohlenstoffstahl C45E (W.Nr. 1.0503) und der austenitische Stahl X6 CrNiTi18-10
(W.Nr.1.4541) untersucht.

Der Kohlenstoffstahl C45E

Der ferritische Stahl C45E? enthilt als wichtigstes Legierungselement ~0,45 % C und zihlt zu
der Gruppe der unlegierten Vergiitungstiahle [EN083]. Tabelle 4.3 zeigt die chemische Zusam-
mensetzung des untersuchten Probenmaterials. Durch unterschiedliche Warmebehandlungen
konnen verschiedene Gefiigezustinde eingestellt werden, welche die mechanischen Eigen-
schaften entscheidend beeinflussen.

Tabelle 4.3: Chemische Zusammensetzung des ferritischen Probenmaterials nach eige-
ner Analyse (OES) und Spezifikation nach EN 10083-1 [EN083] (alle Angaben Masse-
%).

(Element | © | si | Mo | P | s | o | Mo | Ni |
EN 10088 | 0,42-0,50 | <0,40 | 0,50-0,80 | <0,035 | <0,035 | <0,40 | <0,10 | <040
OES Proben 0,49 0,26 0,67 0,017 0,004 0,10 0,02 0,09

Abbildung 4.5 zeigt das Eisen-Kohlenstoff-Diagramm mit dem metastabilen System Fe-
Fe3C Teilsystem und einem Teil des stabilen Fe-C-Zustandsdiagrammes. Fiir das Einstellen
der verschiedenen Gefiigezustédnde ist die allotrope Umwandlung des v-Fisens in a-Eisen
von besonderer Bedeutung. Die -Phase wandelt sich bei einem Kohlenstoffgehalt von 0,8 %
wéahrend des Abkiihlens bei 723°C' eutektoid in Perlit um. Perlit besteht aus dicht ne-
beneinander liegenden Ferrit- (a-Eisen) und Zementitlamellen (Fe;C)(siehe auch Abbildung
4.6Db).

C45E liegt iiber 780°C' vollsténdig in der v-Phase vor. Beim Abschrecken auf Raum-
temperatur wird die Perlitbildung unterdriickt und der Austenit wandelt in tetragonal ver-
spannten Martensit um. Bei langsamerem Abkiihlen (<1K/min), wie zum Beispiel beim
Normalglithen (siehe Kapitel 4.2.2), bildet sich unterhalb von 780°C' zunéchst Ferrit mit
0,02 %C an den Korngrenzen der Austenitkorner und der Austenit wird an Kohlenstoff an-

3Die Kurznamen von Stihlen sind in Kapitel B im Anhang beschrieben
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Abbildung 4.5: Zustandsdiagramm Fe-Fe3C [Ber89]. Die gestrichelten Diagrammlini-
en entsprechen dem stabilen System Fe-C.

gereichert. Unterhalb von 723 °C zerfillt der verbleibende Austenit (mit 0,8 %C) in Perlit.
Bei sehr langsamer Abkiihlung (~0,5 K/min) besteht das Gefiige von C45E bei Raumtempe-
ratur aus 60 % a-Fe (Ferrit) und 40 % Perlit. Wird schneller als 1 K/min abgekiihlt, wird die
voreutektoide Ferritausscheidung unterdriickt und der Anteil von Perlit am Gefiige nimmt
entsprechend zu [RS97b]. Die Abbildungen 4.6 a und b zeigen das ferritisch perlitische Gefiige
der untersuchten Proben. Der Ferritanteil betrigt etwa 55 %. In Abbildung 4.6 a ist deutlich
die Walzstruktur zu erkennen. Die Probenléngsachse liegt jeweils in Walzrichtung.

Die FlieSkurve von ferritischen Stdhlen weist gegeniiber der von austenitischen Stdhlen
oder Titanlegierungen eine Besonderheit auf. Nach Uberschreiten der (oberen) Streckgren-
ze (Rey in Abbildung 4.7a) fillt die FlieSspannung zunéchst leicht ab und bleibt dann
fiir einen gewissen Bereich der plastischen Dehnung nahezu konstant, bevor die Verfesti-
gung einsetzt. Der Bereich konstanter Fliespannung wird Liidersdehnung, das Streckgren-
zenphinomen ausgepréigte Streckgrenze genannt. An der Probenoberfliche bilden sich so
genannte Liidersbédnder aus. Erst wenn die Liidersbdnder den gesamten minimalen Proben-
querschnitt durchsetzt haben, beginnt die Verfestigung. Dieses Phédnomen beruht auf der
Anordnung der C-Atome im kubisch raumzentrierten Gitter von a-Fe. Die C-Atome befinden
sich bei kubischen Strukturen auf Zwischengitterplatzen in Oktaederliicken. Beim kubisch
raumzentrierten a-Eisen sind die Oktaederliicken kleiner als beim kubisch-flachenzentrierten
~v-Eisen. Dadurch wird das bce-Gitter durch C-Atome elastisch verspannt. In der Umge-
bung einer Versetzung sind die Oktaederliicken jedoch etwas groler und die Anordnung von
C-Atomen ist daher hier energetisch giinstiger. Durch Diffusion, welche bereits bei Raum-
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Abbildung 4.6: Ferritischer Stahl C45E, mit Nital (2% HNOs) gedtzter Querschliff,
Lichtmikroskop: (a): 100x (b): 1000x. Es sind deutlich der zeilige Aufbau des Gefiiges
(a) und die ausgeprégten Zementitlamellen des Perlits (b) zu erkennen. Der Perlitanteil
des Gefiiges betrigt etwa 45%.

temperatur oder leicht erhéhten Temperaturen (~150°C) ablduft, ordnen sich die C-Atome

in so genannten Cotrellwolken um die Versetzung, die dadurch elastisch an die Cotrellwolke
gebunden wird (Abbildung 4.7b) [Ber89].

Die Versetzungsblockierung erhoht im Zugversuch die kritische Spannung, bei der das
plastische Flielen einsetzt. Fiir das Losreiflen der Versetzungen aus den Verankerungen ist
eine hohere Spannung notwendig als fiir ihre Weiterbewegung. Eine losgerissene Versetzun-
gen gleitet daher infolge der dufleren Spannung durch den Kristall, bis sie auf ein Hindernis
wie z.B. eine Korngrenze, die Kristalloberfliche oder andere Versetzungen trifft. Dieses in
einem lawinenartigen Vorgang von Versetzungslosreilen und -erzeugen ablaufende, hoch lo-
kalisierte Gleiten verfestigt den abgeglittenen Bereich. Bei Weiterbeanspruchung starten
aufgrund der lokalen Spannungserhéhung nun die Losreifiprozesse in den Nachbarbereichen.
Dieser Prozess setzt sich durch die ganze Probe oder das Werkstiick fort und es kommt an
der Abgleitungsfront zum Ausbilden eines Liidersbandes. Erst wenn das Liidersband das
gesamte beanspruchte Werkstoffvolumen durchsetzt hat, liegt ein einheitlicher Verformungs-
und Verfestigungszustand vor [Ber89].

Der austenitische Stahl X6 CrNiTi18-10

Der Stahl X6 CrNiTi18-10 * (W.-Nr. 1.4541) zihlt zur Gruppe der rostfreien Edelstéhle.
Durch einen ausreichenden Gehalt an austenitstabilisierenden Elementen - in erster Linie
Ni - bleibt das Matrixgitter auch bei langsamem Abkiihlen aus dem Austenitgebiet bis

4Die Werkstoffbezeichnung wird in Kapitel B niher erliutert.
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Abbildung 4.7: Ausgeprigte Streckgrenze [Ber89]. A) Liidersdehnung im Bereich der
Streckgrenze [Hon81]. Durch Blockieren der Versetzungen setzt das plastische FlieBen
erst bei einer hoheren Spannung Ry ein, als ohne Blockierung zu erwarten wire. Die
Verfestigung beginnt, nachdem Liidersbinder das gesamte Probenvolumen durchzogen
haben. B) Versetzungsblockierung durch bevorzugte Ausscheidung von Einlagerungs-
atomen an Versetzungen (COTRELL-Wolke).

unter Raumtemperatur metastabil austenitisch (siche auch Abbildung B.1, S.103). Eine
martensitische Umwandlung beeinflusst wegen der anderen Kristallstruktur des Martensits
und der erhohten Dichte an Korngrenzen auch die Ergebnisse der Positronenannihilation.

Die Austenitstabilitdt kann nach der Martensitstarttemperatur klassifiziert werden. Die
Martensitstarttemperatur Mg lésst sich nach EICHELMANN und HurL [EH53] durch die
Legierungszusammensetzung abschitzen (siehe Gleichung B.1). Bei plastischer Verfor-
mung kann die Martensitbildung allerdings auch oberhalb der Martensitstarttemperatur Mg
spannungs- bzw. verformungsinduziert eingeleitet werden [Lag64, PC53]. Als Maf fiir die
Austenitstabilitat bei plastischer Verformung kann die M pzo-Temperatur angesehen werden,
welche als Temperatur, bei der sich bei 30 % wahrer Dehnung 50 % des Gefiiges in Martensit
umwandeln, definiert ist (Elemente in Maasen-%) [Angb4] (Gleichung B.2). Bei dem ver-
wendeten Probenmaterial liegt die Martensitstarttemperatur bei Mg = —200°C, Mps3g bei
30°C. Bei ausreichend hoher Verformung sollte sich also verformungsinduzierter Martensit

bilden.

Die chemische Zusammensetzung des Probenmaterials ist in Tabelle 4.4 aufgefiihrt. Cr
sorgt durch passivierende Effekte an der Oberflache fiir eine Korrosionsbestandigkeit ge-
geniiber oxidierenden wiéssrigen Losungen. Durch Zugabe von Titan wird iiberschiissiger
Kohlenstoff als Titancarbid (TiC) abgebunden (Titan-Stabilisierung) und so eine Verschlech-
terung der Korrosionsbestindigkeit durch Bildung von Chromcarbiden (CrC) verringert.
X6 CrNiTi18-10 besitzt daher eine hohere Besténdigkeit gegeniiber interkristalliner Korro-
sion als X5 CrNi18-10 (W.-Nr. 1.4301).

Abbildung 4.8 zeigt das Gefiige der untersuchten Proben im ausgeheilten Zustand. Das
Mikrogefiige weist die fiir austenitische Strukturen charakteristische Zwillingsbildung auf.
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Tabelle 4.4: Chemische Zusammensetzung des austenitischen Probenmaterials nach ei-
gener Analyse (OES) und Spezifikation nach EN 10088-3 [EN088] (alle Angaben Masse-
%).

\ Element C Si Mn P S Cr Ni Ti
EN 10088 <0,08 | <1,00 | <2,00 | <0,045 | <0,030 | 17,00-19,00 | 9,00-12,00 | <0,70
OES Proben | 0,061 | 0,50 | 1,05 | 0,024 | 0,02 17,43 10,44 0,31

Abbildung 4.8: Austenitischer Stahl X6 CrNiTi 18-10 , mit Vo A-Beize gedtzter Quer-
schliff, Lichtmikroskop: (a): 100x (b): 500x, Interferenzkontrast. Es sind deutlich die
Rekristallisationszwillinge zu erkennen.

Weiterhin sind einzelne Mangansulfidzeilen zu erkennen.

4.2 Probenvorbereitung

Da die Eindringtiefe der Positronen bei den verwendeten Positronenquellen nur wenige ym
betrigt (siche auch Kapitel 3.2.2), hat der Oberflichenzustand der Proben einen entschei-
denden Einfluss auf die Messergebnisse. Die durch die mechanische Bearbeitung bedingten
Fehler im Kristallgitter miissen vor dem Experiment weitestgehend eliminiert werden. Wei-
terhin wird ein moglichst homogener Zustand der Fehlstellendichte bei den verschiedenen
Proben angestrebt, um eine Vergleichbarkeit der Proben untereinander im Ausgangszustand
zu gewihrleisten. Die Herstellung und das anschliefende Ausheilen der Proben werden in
den folgenden Abschnitten beschrieben.

4.2.1 Probenformen und -herstellung

Als Ausgangsmaterial fiir nahezu alle Proben (mit Ausnahme der CT-Proben) wurde Stan-
genmaterial mit einem Durchmesser von 14 mm verwendet.
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Abbildung 4.9: Flachzugprobe: Die Probendicke betrigt bei den Titanproben 1,5 mm
bei Stahl 1,2 mm.

Fiir die Zugversuche wurden Flachzugproben mit den in Abbildung 4.9 aufgefiihrten
Dimensionen hergestellt. Die grofiere Reichweite der Positronen in Titan im Vergleich zu
Stahl erforderte ein Anpassen der Probendicke (Fe:1,2mm; Ti:1,5mm), um sicherzustellen,
dass nahezu alle (>99 %) Positronen in der Probe zerstrahlen. Um die Maximalkraft der
Zugpriifeinrichtung nicht zu iiberschreiten, wurde die Probenbreite bei den Titanproben
entsprechend von 7 auf 6 mm verringert.

Das Stangenmaterial wurde zunéchst unter Zwischenglithen in mehreren Stichen auf dop-
pelte Endmafdicke kaltgewalzt. AnschlieSfend wurden die Proben aus den Walzrohlingen
herausgefrast. Die Probenldngsachse der Zugproben liegt in Walzrichtung. Bei dem unle-
gierten Titan Ti2 stellte sich eine ausgepragte Walztextur ein.

Die Form der Umlaufbiegeproben zeigt Abbildung 4.10. Das Rundmaterial wurde auf
einer CNC-Drehmaschine (Gildemeister CTX 500) auf Endkontur abgedreht. Durch Va-
riation der Parameter Schneidwerkzeug und Schnittdaten (Schnittgeschwindigkeit, Vor-
schub, Zustellung) konnte bei den Titanproben eine hinreichend glatte Probenoberfliche
(°Rz < 1,5 um) erzielt werden [Alt00, BisO1], so dass auf ein Polieren verzichtet werden
konnte. Die Stahlproben wurden nach dem Drehen mechanisch poliert. Hierdurch verringer-
te sich der Durchmesser im eingeschniirten Bereich um etwa 100 ym. Die durch das Polieren
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Abbildung 4.10: Umlaufbiegeprobe: Alle Angaben in mm. Der Durchmesser der po-
lierten Stahlproben betrégt im Bereich der Einschniirung 6,1 mm.
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erzielte mittlere Rauhtiefe Rz ist kleiner 0,5 pym.
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Abbildung 4.11:
Die Probendicke betragt 1,5mm.
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Geometrie der CT-Proben:

Die von

Normproben abweichende Verldngerung mit der
zweiten Bohrung (obere Bildhélfte) dient als

Die Untersuchungen zum Rissausbreitungs-
verhalten wurden nur am Werkstoff Ti Al6 V4
durchgefiihrt. Die CT-Proben (Abbildung 4.11)
wurden durch Drahterodieren aus abgeflachten
Schmiederohlingen herausgearbeitet. Die durch
das Erodieren entstandene Oxidschicht wur-
de durch Schleifen mit geringem Anpressdruck
(< 50kPa) entfernt und die Oberfléche durch
abschliefendes mechanisch-chemisches Polie-
ren mit einem Gemisch aus 98% Tonerde,
1,5 %H5045 und 0,5% HF gegléttet. Durch das
chemische Polieren wird eine etwa 100 ym dicke
Materialschicht von der Oberfliche abgetragen.
Das infolge des mechanischen Schleifens ver-
formte Material wird dadurch entfernt [Som96]
und eine weitere Warmebehandlung der Proben
ist nicht erforderlich. Dies wurde durch einen

Aufnahme fiir die Positronenmikrosonde. Vergleich der S-Parameter von geglithtem Pro-
benmaterial mit den unverformten CT-Proben
abgesichert.

4.2.2 Wirmebehandlung

Die Warmebehandlung von Werkstoffen dient in erster Linie dem Einstellen des gewiinschten
Gefiigezustandes, welcher beispielsweise eine giinstige Kombination aus Festigkeit und Duk-
tilitat darstellt. Im Rahmen dieser Untersuchungen wurde die Warmebehandlung weiterhin
dazu genutzt, die durch die mechanische Bearbeitung in die Randschicht der Probe einge-
brachten Fehler auszuheilen und vor den Untersuchungen einen Ausgangszustand vergleich-
barer Fehlstellendichte bei den unterschiedlichen Probe einzustellen.

Da alle verwendeten Werkstoffe bei den hierfiir notwendigen Temperaturen an Luft ei-
ne Zunderschicht bilden, welche anschliefend wieder mechanisch entfernt werden miisste,
wurde die abschlieBende Warmebehandlung in einem Rohrvakuumofen bei einem Vakuum
besser 5-107% hPa durchgefiihrt’. Der Wirmeiibertrag im Vakuumofen erfolgt im wesentli-
chen durch Strahlung und zu einem geringen Anteil durch Warmeleitung, deshalb sind nur
kleine Aufheiz- und Abkiihlgradienten in der Probe realisierbar. In Vorversuchen wurde eine
maximale Aufheiz- und Abkiihlrate von 1 K/min oberhalb etwa 500°C' ermittelt.

Die Proben aus C45E wurden 1h bei 860°C' losungsgeglitht und anschliefend mit
0,5 K/min abgekiihlt, was dem Normalglithen nach EN 10083-1 entspricht [EN083]. Durch
das Normalgliithen werden GefiigeungleichméfBigkeiten beseitigt und es stellt sich ein

°Rz: gemittelte Rauhtiefe nach DIN4768
SWegen der hohen Affinitdt von Titan zu atmosphirischen Gasen bei Temperaturen oberhalb 300°C
werden an die Reinheit der verbleibenden Ofenatmosphiire besondere Anforderungen gestellt.
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feinkorniges, ferritisch-perlitisches Gefiige (Abbildung 4.6) ein. Wie die Ergebnisse der Aus-
heilversuche zeigen (Kapitel 5.4), werden zudem sédmtliche Fehler, welche durch plastisches
Verformen induziert wurden, beseitigt.

Ein einstiindiges Losungsglithen bei 1000°C' sorgte beim austenitischen Stahl
X6 CrNiTi18-10 fiir das Homogenisieren des Gefiiges. Eventuell noch vorhandene Chrom-
carbide und sprode o- bzw. y- Phasen werden bei dieser Temperatur ebenfalls aufgelost.
Die Ausheilversuche bestétigten auch hier, dass alle Einfliisse der mechanischen Bearbeitung
bei der gewahlten Losungsgliithtemperatur beseitigt werden konnten.

Bei der Wirmebehandlung der Titanproben darf die A-Transustemperatur nicht
iiberschritten werden, da im (-Gebiet starkes Kornwachstum einsetzt. Eine Kornfei-
nung kann nur durch weitere Umformschritte erzielt werden. Dadurch ist die maximale
Glithtemperatur zusétzlich begrenzt. Die Proben aus unlegiertem Titan wurden 1h bei
700°C' gegliiht.

Der Gefligezustand der zweiphasigen (a + (3)-Legierung TiAl6 V4 wird durch thermo-
mechanische Behandlungen variiert (siche Anschnitt 4.1.1). Das bi-modale Gefiige der Pro-
ben wurde durch die Prozessschritte Schmieden bei 900 °C', 1h Rekristallisationsglithen bei
900 °C, Wasserabschrecken und abschliefendes, zweistiindiges Auslagern bei 590°C' (lang-
same Abkiihlung) eingestellt. Die mechanische Bearbeitung erfolgte im rekristallisierten,
abgeschreckten Zustand, so dass die Ausscheidungshértung fiir das Ausheilen der ober-
flichennahen Defekte genutzt werden konnte. Ein globulares Gefiige wird durch Rekri-
stallisationsglithen nahe dem a-Gebiet bei 700°C' erzeugt. Da bei dieser Temperatur der
a-Mischkristall nicht so stark iiberséattigt ist, ist eine Ausscheidungshéirtung analog zu dem
bimodalen Gefiige unméglich. Zum Ausheilen wurden die Proben mit globularem Gefiige
nach der Bearbeitung nochmals 1h bei 700 °C' gegliiht.

4.3 Experimenteller Aufbau

In den folgenden Abschnitten werden Aufbau und Durchfithrung der einzelnen Experimente
vorgestellt.

4.3.1 Zugversuch

Anhand von Zugversuchen wurde zundchst untersucht, wie stark sich der untersuchte Para-
meter der Positronenzerstrahlung bei einsinniger plastischer Verformung édndert. Die Ergeb-
nisse geben Hinweise darauf, wie sensitiv die Positronenexperimente bei den einzelnen Werk-
stoffen auf plastisches Verformen reagieren und in welcher Art und Weise Zusammenhénge
zwischen Fehlstellendichte und dem gemessenen Positronenparameter existieren.

Die Versuche wurden ex-situ durchgefiihrt, das heifit die Proben wurden um einen be-
stimmten Betrag plastisch gedehnt, danach entlastet und in einem Positronenspektrometer
untersucht. Diese Abfolge wurde bis zum Bruch der Probe wiederholt. Ergebnisse fritherer
Arbeiten zeigen, dass es bei Auswertung der Dopplerverbreiterung der Positronenannihilati-
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Abbildung 4.12: Schematischer Aufbau der Zugpriifeinrichtung: Durch Verdrehen der
Gewindehiilse (obere Bildhilfte) wird die Zugkraft erzeugt. Kraft und Dehnung werden
in einem PC kontinuierlich dokumentiert.

onslinie unerheblich ist, ob die Proben im belasteten oder im entlasteten Zustand gemessen
werden. Der elastische Anteil an der Verformung hat keinen signifikanten Einfluss auf das Er-
gebnis [Wid99]. Das Zerstrahlungsspektrum wurde in Probenmitte, bei lokaler Einschniirung
zusétzlich in diesem Bereich aufgenommen.

Streng genommen handelt es sich bei der gewéhlten Vorgehensweise nicht um einen Zug-
versuch sondern um eine Wechselverformung mit einem R-Wert von R=0, steigender Span-
nungsamplitude (Mehrstufenversuch) und kleinen Lastspielzahlen (N <15).

Den Aufbau der Zugpriifeinrichtung zeigt Abbildung 4.12. Durch Verdrehen einer Schrau-
be wird die Zugkraft aufgebracht, welche mit einer Kraftmessdose (Fa. HBM, 5 bzw. 10 kN
Messbereich) kontinuierlich aufgenommen und in einem PC dokumentiert wurde. Fiir die
Dehnungsmessung wurde ein Feindehnungsaufnehmer (Fa. HBM) verwendet, dessen An-
fangsmesslinge [y 20 mm, der maximal nutzbare Messbereich + 2mm betriagt. Dadurch ist
die Gesamtdehnung wihrend eines Messzyklusses auf 10 % beschrinkt. Beim Fortfiithren
des Zugversuches nach Aufnehmen eines Zerstrahlungsspektrums wurde der Dehnungsauf-
nehmer wieder mit seiner Anfangsmesslange von 20mm auf die Probe aufgesetzt, so dass
die akkumulierte Dehnung nicht der technischen Dehnung ¢ = ZA—OZ entspricht, da sich diese
immer auf die urspriingliche Probenlénge [y bezieht. Der durch Aufsummieren der einzelnen
Dehnungen erhaltene Wert entspricht eher der wahren Dehnung ¢,, (Umformgrad ¢), welche

iiber

Ew = /a;l =In (;) =In(l+¢) (4.1)

0

definiert ist [Got98].
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4.3.2 Umlaufbiegeversuch

Das Ermiidungsverhalten wurde in Umlaufbie-
geversuchen untersucht, wobei die Umlaufbie-
gung zu verschiedenen Stadien der Ermiidung
unterbrochen und ein Zerstrahlungsspektrum
aufgenommen wurde. Die Proben wurden, wie
bei den Zugversuchen, im unbelasteten Zustand
analysiert.

Zur Durchfithrung der Versuche stand eine
Umlaufbiegemaschine der Fa. Schenck vom Typ
Rapid (Baujahr 1955) zur Verfiigung. Den prin-
zipiellen Aufbau der Umlaufbiegemaschine zeigt
Abbildung 4.13. Durch Verschieben des Ge-
wichtes G auf dem Waagenbalken wird die auf
die Probe iibertragene Kraft F variiert. Bei der
verwendeten Anordnung bewirkt diese Kraft ein
vom Loslager (rechts in Abbildung 4.13) zum
Festlager linear ansteigendes Biegemoment. Die
Spannung in der Randfaser der Probe entlang
der Probenléngsachse x ergibt sich nach

_ Mgp(x)  F-b(x)
= W@ rodwim 2

o(z)

o=
-
|

Abbildung 4.13:  Umlaufbiegepriifung, sche-
matisch: Durch Verschieben des Gewichtes G
auf dem Waagenbalken kann die Zugkraft F
verindert werden. Das Biegemoment steigt mit
zunehmendem Abstand von der Krafteinleitung
linear an.

aus dem Biegemoment Mp und dem Widerstandsmoment Wpg am Ort x der Probe, wobei
Wg(z) vom Durchmesser d(z) der Probe und Mg(x) vom Abstand b(z) zur Krafteinleitung

Relative Spannung

10 8 6 4 2

0 2 -4 6 -8 -10

Abstand von der Probenmitte [mm)|

Abbildung 4.14: Spannung in der Probenrandfaser: Aus dem Biegemoment auf die

Probe und dem Wiederstandsmoment ergibt
Spannungsverlauf in der Randfaser der Probe.

sich der dargestellte, unsymmetrische
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abhéngig sind. Den qualitativen Verlauf der Spannung in der Randfaser innerhalb des einge-

schniirten Bereiches zeigt Abbildung 4.14. An der Probenoberseite werden in der Randfaser

dabei die maximalen Zugspannungen induziert, welche linear iiber den Probenquerschnitt

in umgekehrt gleich grofie Druckspannungen an der Probenunterseite iibergehen. Bei rotie-

render Probe ergibt sich an einem festen Probenort auf der Oberfliche der in Abbildung

2.8 dargestellte, sinusférmige Verlauf von alternierenden Zug- und Druckspannungen. Die

Priiffrequenz bei den Versuchen betrug 100 Hz bei eingeschaltetem Antriebsmotor. Fiir das
Priifen kleiner Lastwechselzahlen (<100 LW) wurde die Maschine von Hand durchgedreht.

L [ ]

Abbildung 4.15: Schematischer Aufbau der
Verformungsapparatur: (1) oberes und un-
(2) Kraftmessdose, (3) kapazi-
(4) Probe, (5) Piezo-

Stapeltranslator, (6) bewegliches Mitteljoch mit

teres Joch,
tiver Wegaufnehmer,

Federvorspannung [Wid97]

Um eventuelle Ver- und Entfestigungs-
vorgiange wahrend der Materialermiidung de-
tektieren zu konnen, wurde die Umlaufbie-
gemaschine zusédtzlich mit einer Kraftmessdo-
se und einem induktiven Wegaufnehmer aus-
geriistet. Vorversuche ergaben, dass die Kraft
deutlich genauer und mit besserer zeitlicher
Auflésung gemessen werden konnte als die
Durchbiegung. Deshalb wurden die Versuche,
anders als beim klassischen, spannungskontrol-
lierten Wohlerversuch, totaldehnungskontrol-
liert durchgefithrt. Durch Auflegen einer ent-
sprechend grofien Last wurde der Waagebalken
der Umlaufbiegemaschine an einer einstellbaren
Endposition arretiert, was durch den indukti-
Die
Kraft (Spannung in der Probe) ist bei dieser

ven Wegaufnehmer dokumentiert wurde.

Versuchsfithrung die variable Groéfle und gibt
Die
Versuche wurden abgebrochen, wenn die Span-

Ver- und Entfestigungsvorginge wieder.

nung wahrend eines Versuches aufgrund eines
Ermiidungsrisses auf etwa i des Ausgangswer-
tes abgefallen war.

4.3.3 Versuche zur Rissausbrei-
tung

Die Untersuchungen zur Rissausbreitung wur-
den auf einer piezoelektrischen Verformungs-
apparatur durchgefithrt. Abbildung 4.15 zeigt
den schematischen Aufbau. Der maximale Ver-
fahrweg des Piezotranslators betriagt 80 um, die
maximale Kraft, welche auf die Probe dabei
iibertragen werden kann, liegt bei 4,5 kN. Wei-
tere Einzelheiten sind in [Wid97] aufgefiihrt.
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Die CT-Proben wurden mit einer Frequenz von 1Hz im Zug-Druck-Modus belastet
(R=—1). Die Versuche wurden, wie die Umlaufbiegepriifungen, totaldehnungskontrolliert
durchgefithrt. Aus der Hysterese im Spannungs-Dehnungsdiagramm (vergleiche Abbildung
2.9) kann der plastische Anteil an der Gesamtverformung abgeleitet werden. Der Versuch
wurde abgebrochen, wenn sich in der Probe ein etwa 10 mm langer Ermiidungsriss ausgebil-
det hatte.

4.3.4 Ausheilen der Defekte

Bei isochronen Warmebehandlungen im Vakuum wurde das Ausheilverhalten von ermiideten
Proben untersucht. Dazu wurden die Proben in der Vakuumkammer der Positronenmikro-
sonde (Kap. 4.5.2) mittels eines Elektronenstrahls fiir 20 Minuten auf die gewiinschte Tem-
peratur erwarmt und anschlieBend schnell auf Raumtemperatur abgekiihlt. Die Kiihlung
erfolgte durch eine Kupferkapillare, welche mit fliilssigem Stickstoff durchspiilt wurde. Die
Temperatur der Proben wurde hierbei mittels eines Thermoelementes bestimmt. Nach jedem
Ausheizschritt wurde ein Zerstrahlungsspektrum mit der Positronenmikrosonde aufgenom-
men.

Verschiedene Defekte wie Leerstellen oder Versetzungen heilen bei unterschiedlichen, ho-

T aus, so dass aus den Messungen Riickschliisse auf die durch die

mologen Temperaturen
Ermiidung hervorgerufene Defektstruktur gezogen werden konnen. Zusétzlich konnten die
Ergebnisse fiir die Wahl einer geeigneten Warmebehandlung zum Ausheilen der durch die

Probenbearbeitung erzeugten Defekte genutzt werden.

4.4 Aufnehmen und Analysieren der Zerstrahlungs-
spektren

Fiir die Analyse der Dopplerverbreiterung (~1,5keV) der Annihilationslinie (s. auch Kap.
3.3.1) wird eine hohere Energieauflosung als beispielsweise fiir Positronenlebensdauermes-
sungen benotigt.

Die Zerstrahlungsspektren wurden mit einem hochauflésenden Germaniumdetektor
(gekiihlter Ge-Einkristall, ~ 60 x 60 x 60mm?) aufgenommen. Die Amplitudensigna-
le des Germaniumdetektors wurden in einem Vor- und Hauptverstarker verstarkt und in
einem ADC (Analog-Digital-Converter) digitalisiert. Der ADC wurde auf einer gleich-
zeitig aufgenommenen Monitorlinie (478 keV, "Be) stabilisiert®. Neben dem Stabilisieren
der Messelektronik kann das Spektrum der Monitorlinie dazu genutzt werden, mit dem S-
Parameter (s. unten) der Monitorlinie als Referenzwert Artefakte in den Messergebnissen
zu eliminieren, welche durch Schwankungen der Detektorauflésung (Elektronik, Zihlrate,
Erschiitterungen,...) entstehen kénnen.

Zur Charakterisierung der Energieverteilung der v-Quanten, welche beispielhaft in den

"Homologe Temperatur T*:Tl; Tpy=Schmelztemperatur in K

M
8Das Isotop "Be (t1/2=53,3d) besitzt nur eine y-Linie bei 478 keV
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Abbildung 4.16: Zur Definition des S-Parameters: Der S-Parameter ergibt sich aus
dem Flichenverhilnis des zentralen, schraffierten Bereiches zur Gesamtfliche des Peaks
nach Untergrundsubtraktion.

Abbildungen 4.16 und 4.17 gezeigt ist, wird nach Untergrundsubtraktion der so genannte
S-Parameter (Shape- bzw. Linienformparameter) ausgewertet. Er ist definiert als Quotient

0
Il

(4.3)

Su IS

zweier Flicheninhalte A und B. A ist der Inhalt eines symmetrisch in der Mitte des Zerstrah-
lungspeaks gelegenen Bereiches und B die Fliche unter der gesamten Linie. Die Grenzen
der Fliche A werden zu Beginn der Experimente so gewahlt, dass Sa0,5 ist und anschlie-
Bend konstant gehalten. Der relative Fehler % ist dann minimal [Col79], die Sensitivitét
fiir Anderungen maximal. In der Ergebnissdarstellung wird in dieser Arbeit nur die relative
Anderung des S-Parameters, normiert auf den ausgeheilten Ausgangszustand, angegeben.

Physikalisch kann der S-Parameter als Maf fiir den Anteil der Positronen interpretiert
werden, die mit Elektronen geringerer Impulse zerstrahlen (typischerweise Valenzelektro-
nen), wihrend die Anteile links und rechts vom Peak Annihilationsereignissen hoherer Im-
pulse (typischerweise Rumpfelektronen) zuzuordnen sind. Der Impuls des thermalisierten
Positrons kann gegeniiber dem Elektronenimpuls vernachléssigt werden, und so wird die
Dopplerverbreiterung hauptséchlich durch die kinetische Energie des Elektrons verursacht.
Beim Zerstrahlen in Haftstellen, wie z.B. Leerstellen oder an Versetzungen assoziierte, offe-
ne Volumina, verdndert sich diese Dopplerverbreiterung gegeniiber dem ungestoérten Gitter
signifikant (siche Abbildung 4.17), da der Anteil der energiereichen, kernnahen Elektronen
an der Zerstrahlung gegeniiber den energiedrmeren Hiillenelektronen abnimmt. Dies spiegelt
sich in einer schmaleren Linie und damit in einem grofleren S-Parameter wieder.
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Abbildung 4.17: Vergleich zweier Spektren des austenitischen Stahls: Die Annihilati-
onslinien von ausgeheiltem und 40 % plastisch verformtem ~-Fe unterscheiden sich deut-

lich. Ursache ist der Positroneneinfang in Leerstellen und leerstellendhnliche Defekte
(innere, offene Volumina) infolge plastischer Deformation.

4.5 Verwendete Positronenspektrometer

Die Messungen wurden an zwei verschiedenen Positronenspektrometern durchgefiihrt. Zur
Bestimmung von Durchschnittswerten (Bulkmessungen) mit einer Ortsauflosung im mm-
Bereich (fir Zugversuch und Umlaubiegepriifung) stand ein evakuiertes Vakuumgefafi zur
Verfiigung. Messungen mit hoherer Ortsauflosung (einige pm, fiir CT-Untersuchungen,

Rissspitzen an Umlaufbiegeproben und Ausheilversuche) wurden an der Bonner Positro-
nenmikrosonde (BPM) durchgefiihrt.

Der Vorteil des Bulkspektrometers ist eine hohere Zéhlrate im Germaniumdetektor, was
die Messzeit pro Messpunkt deutlich verkiirzt. Zudem ist die Abpumpzeit fiir das erforderli-
che Vorvakuum (~ 107?hPa) ebenfalls deutlich geringer. Der von den Positronen bestrahlte
Werkstoffbereich erstreckt sich iiber einige mm, was einerseits fiir eine (erwiinschte) Mitte-
lung iiber mehrere Kristallbereiche sorgt, andererseits konnen stark lokalisierte Effekte wie

beispielsweise die plastische Zone vor einer Rissspitze mit einer Ausdehnung unterhalb eines
Millimeters nicht mehr aufgelést werden.

Die Vorteile der Positronenmikrosonde sind die hohe Ortsauflésung und das gute Vakuum

(~ 10°hPa) am Probenort, was fiir das Ausheilen erforderlich ist (siche Kap. 4.2.2) und in
situ Ausheilversuche ermoglicht.
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Abbildung 4.18: Schematischer Aufbau des Positronen-Bulkspektrometers: Die Quelle
liegt direkt auf der Probe in einem evakuierbaren Edelstahlbehélter. Die riickwértig
emittierten Positronen zerstrahlen in etwa 25 cm Entfernung in der Behélterwand. Der
storende Untergrund kann aufgrund des geringen Raumwinkels im Germaniumdetektor
vernachléssigt werden.

4.5.1 Bulkmessungen

Den Aufbau des Positronen-Bulkspektrometers zeigt Abbildung 4.18. Die Probe befindet
sich in einem Vakuumrezipienten (© = 420 mm;h = 300 mm) in 5mm Entfernung zum De-
tektor und die Quelle wird direkt auf die Probe gelegt. Etwa die Hélfte der von der Quelle
emittierten Positronen zerstrahlen in der Probe. Da nahezu jedes Positron in zwei y-Quanten
mit entgegengesetzter Ausbreitungsrichtung zerstrahlt und der Germaniumdetektor fast die
komplette untere Hélfte des Raumwinkels der Probe abdeckt, ist die Nachweiswahrschein-
lichkeit fiir in der Probe annihilierende Positronen sehr hoch.

Die von der Quelle riickwértig nicht in die Probe emittierten Positronen zerstrahlen in
der Kammerwand in etwa 25 cm Entfernung. Damit ist der Raumwinkel, den der Germa-
niumdetektor fiir die in der Behélterwand entstehenden Gammaquanten abdeckt, etwa um
den Faktor 10% geringer, und der Untergrund durch nicht in der Probe zerstrahlende Positro-
nen kann vernachléssigt werden. Gegeniiber der haufig verbreiteten Sandwich-Anordnung
[Sch81], bei der die Quelle zwischen zwei identischen Proben platziert wird, kann die Pro-
benanzahl reduziert werden, und es miissen zudem nicht zwei Proben um einen identischen
Betrag plastisch verformt werden, was technisch nie exakt realisiert werden kann.

Als Quellmaterial fiir die Bulkmessungen wurden ??Na (Ejip max = 0,54 MeV) und ®Ge
(Exinmax = 1,80 MeV) verwendet. Durch die unterschiedlichen Eindringtiefen der Positronen
(s. Kap. 3.2.2) konnte die Fehlstellendichte im Zugversuch in verschiedenen Absténden von
der Probenoberfliche bestimmt werden. Allerdings veréndert sich bei Messungen mit den
unterschiedlichen Quellmaterialien auch die Detektorauflosung, was Auswirkungen auf den
S-Parameter hat. Bei der Natriumquelle wird zusétzlich zu jedem Positron ein ~-Quant
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(a) (b)

Abbildung 4.19:  Autoradiographieaufnhamen der Quellen fiir die Zugversuche.
(a): 8Ge—Quelle (b):?2Na—Quelle

mit einer Energie von 1278 keV emittiert. Dadurch verschlechtert sich die Energieauflosung
des Germaniumdetektors und die ~-Linien (478 und 511keV) werden mit einer groBeren
Halbwertsbreite detektiert. So betrug die Halbwertsbreite (FWHM) der 478 keV Monitorlinie
bei den Messungen mit der Germaniumquelle 1,13keV bei 4 % Totzeit des Detektors. Durch
die zusétzlichen 1278 keV y-Quanten bei der Natriumquelle vergréBerte sich die Totzeit auf
8 % und die Halbwertsbreite (478 keV) stieg auf 1,30 keV.

Die Geometrie der Quellen wird durch die autoradiographischen Aufnahmen in den
Abbildungen 4.19 und 4.20 wiedergegeben.  Die Bilder sind durch Belichten eines
rontgenempfindlichen Films mit aufgelegten, radioaktiven Quellen (~60s Belichtungsdau-
er) entstanden. Die inaktive Quellhalterung konnte durch zusétzliches, kurzes Belichten mit
einer Blitzlampe abgebildet werden. Die Germaniumquelle wurde durch Bestrahlen eines
GaP-Wafers am Zyklotron des ISKP iiber die Reaktion ®Ga(*He,p xn)®Ge hergestellt. Der
aktive Quelldurchmeser betrigt etwa 3 mm. Ein Aluminiumring (§ ~ 10 mm, Dicke ~ 1 mm)
um den sproden GaP-Wafer dient einer besseren mechanischen Handhabung.

Die Natriumquellen wurden durch Eintrocknen von wassriger NaCl-Losung auf einer 2 ym
diinnen Aluminiumfolie hergestellt. In der Folie werden nach Gleichung 3.2 etwa 2 % aller
Positronen einer ?Na-Quelle absorbiert. Ein stérender Untergrund durch Absorption von
Positronen in der Aluminiumfolie kann daher vernachlissigt werden [SL88]. Der Durchmes-
ser der Na-Quelle fiir die Zugversuche betragt etwa 5mm. Fiir die Umlaufbiegeversuche
ist wegen des Spannungsgradienten in Probenldngsachse (Abbildung 4.2) eine hohere Orts-
auflosung notwendig. Es musste zudem sichergestellt werden, dass die Quelle reproduzierbar
mittig auf der rund-konkaven Probenoberflache platziert werden konnte. Ein Biigel aus 1 mm
Wolframdraht, welcher mittels einer Schablone auf die Probe aufgesetzt wurde, diente als
Halter fiir die Aluminiumfolie, auf der das Quellmaterial eingetrocknet war. Der aktive Be-
reich dieser Quelle ist etwa 1,5-2mm? grofl. Im untersuchten Probenvolumen (Probenmitte,
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Abbildung 4.20: Aufbau der Quelle fiir Umlaufbiegeversuche: (a): Autoradiographie-
aufnahme (b): Schematischer Aufbau. Die Quelle wurde auf einer Aluminiumfolie ein-
getrocknet. Fiir eine reproduzierbare Positionierung auf den Umlaufbiegproben dient
ein Wolframbiigel, welcher in eine Schablone eingelegt wird.

Randfaser) schwankte damit die Spannung bei den Umlaufbiegepriifungen um weniger als
2.5% des Maximalwertes.

4.5.2 Positronenmikrosonde

Die Bonner Positronenmikrosonde stellt ein weltweit einzigartiges Gerét fiir monochroma-
tische Positronenuntersuchungen mit durchstimmbarer Energie (5-30keV) bei einer Orts-
auflosung im pm Bereich dar. Der geringe Strahldurchmesser kann durch die Kombination
eines konventionellen Rasterelektronenmikroskops (REM) mit einer zusétzlichen Positro-
nenapplikation realisiert werden. Im REM-Modus kénnen die Proben vermessen und der zu
untersuchende Probenbereich ausgewéhlt werden. Im Positronenmodus wird der Probenbe-
reich dann bei nahezu identischem Strahlengang untersucht. Fiir einen einer Glithkathode
dghnlichen Phasenraum wird eine Quelle-Moderator-Kombination als Positronenquelle ver-
wendet (Quellmaterial: ??Na), bei der die Positronen mit thermischer Energie aus einem
kleinen Bereich (~ 0,3 mm §)) eines Wolframmoderators emittiert werden. Der schematische
Aufbau ist in Abbildung 4.21 gezeigt, weitere Einzelheiten sind in [GHH197, Haa97, M&n00]
veroffentlicht.

Fiir die Untersuchungen im Rahmen dieser Arbeit wurde eine Positronenenergie von
30keV und ein Strahldurchmesser von 30 um gewéhlt. Aufgrund der hheren Energie haben
Oberflacheneffekte wie kleine Kratzer oder andere Unebenheiten einen geringeren Einfluss auf
das Messergebnis, der Durchmesser des Strahles erfasst mehrere Korner bzw. Kornbereiche.
Die Energieauflosung des Germaniumdetektors betrigt 1,25 keV (FWHM 478 keV Monitor-
linie) bei 2% Totzeit. Da die 1278 keV ~y-Quanten der Natriumquelle hier gegeniiber dem
Detektor abgeschirmt werden konnen, sollte die Detektorauflosung mit der des Positronen-
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Abbildung 4.21: Schematischer Aufbau der Positronenmikrosonde: In ein konventio-
nelles Rasterelektronenmikroskop (blau) wurde zwischen Strahlerzeugung und Strahlfo-
kussierung ein elektromagnetisches Prisma (griin) eingefiigt. Gegeniiber vom Elektro-
nenteil befindet sich die Positronenquelle. Der Positronenstrahl wird iiber das Prisma
in die Strahlfokussierung des Elektronenteils umgelenkt.

Bulkspektrometers bei Einsatz der ®*Ge—Quelle vergleichbar sein. Allerdings wird hier ein
anderer Detektorkristall mit einer anderen Messelektronik unter anderen Umgebungsbedin-
gungen (Vibrationen, Korperschall) verwendet, so dass die Auflésung des Bulkspektrometers
nicht ganz erreicht wird.
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Kapitel 5
Ergebnisse

Nachfolgend sind die Ergebnisse der verschiedenen Messungen aufgefithrt. Die Interpreta-
tion der Ergebnisse wird durch eine ganzheitliche Betrachtung aller Messreihen erleichtert.
Daher folgt eine ausfiihrliche Diskussion, welche auch einen Bezug zwischen den einzelnen
Messungen herstellt, erst im néchsten Kapitel (Kap. 6). Das Ausheilen der Defekte wird
unabhéngig von den anderen Messergebnissen in diesem Kapitel diskutiert.

5.1 Zugversuche

Tabelle 5.1 zeigt die ermittelten mechanischen Kennwerte im Vergleich zu Literaturwerten.
Die zugehorigen Spannungs-Dehnungs-Kurven der verschiedenen Werkstoffe zeigen die Ab-
bildungen 5.2-5.6.

Die Werte fiir Dehn- bzw. Streckgrenze (Rey bzw. R,,), Zugfestigkeit (R,,) und Bruch-
dehnung (A) stimmen innerhalb der Messunsicherheiten gut mit den Literaturwerten {iberein
und dokumentieren die Genauigkeit der verwendeten, eigens fiir die Versuche konstruierten
Zugpriifeinrichtung. Ziel der Untersuchungen war jedoch nicht eine méoglichst exakte Repro-
duktion der Literaturwerte, sondern es sollte die Anderung des S-Parameters in Abhéingigkeit
von der plastischen Verformung bei den verschiedenen Werkstoffen bestimmt werden.

Tabelle 5.1: Ergebnisse aus den Zugversuchen (Exp.) im Vergleich zu den Werten
aus den entsprechenden Normen (Lit.) [EN088, EN083, DIN862]. Der Messfehler der
Festigkeitswerte betrigt jeweils AR=+10 MPa, die Bruchdehnung A konnte auf 0,5 %
genau bestimmt werden.

Rpo2 R A =

[MPa| [MPa| (%)
Exp. | Lit. Exp. | Lit. Exp. | Lit. | Exp.
C45E 343 > 340 620 > 620 15 >14 | 055
X6CINiTi18-10 | 210 > 190 610 500-700 | 40,5 >40 | 0,34
Ti2 262 > 250 408 390-540 | 24,5 >922 | 0,64
Ti Al6 V4 940 > 830 1050 > 900 10 >10 | 0,90
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Abbildung 5.1: Zur Berechnung der wahren Spannung o, : Abnahme des Probenquer-
schnittes bei steigender Dehnung im Zugversuch am Beispiel des austenitischen Stahls
X6 CrNiTi18-10 .

Der S-Parameter ist ein Maf fiir die Fehlstellendichte, welche wiederum von der im Pro-
benquerschnitt wirksamen, wahren Spannung abhéngig ist (s. a. Gleichung 2.9, Seite 20).
Daher ist bei den Abbildungen 5.2-5.6, anders als bei technischen Spannungs-Dehnungs-
Diagrammen {iblich, die wahre Spannung o,, gegen die Dehnung aufgetragen. Bei den Dehn-
werten handelt es sich aus den in Kapitel 4.3.1 dargelegten Griinden nicht um die technische
Dehnung e (siehe auch Gleichung 2.4), sondern um die aufsummierte Dehnung der Einzel-
messungen. Die wahre Spannung wurde nach Gleichung 2.5 (Seite 11) aus der Kraft und
dem wirksamen Probenquerschnitt berechnet. Abbildung 5.1 zeigt exemplarisch fiir den
austenitischen Stahl die Abnahme des Probenquerschnittes mit zunehmender Dehnung.

Nach Uberschreiten der GleichmaBdehnung schniirt die Probe lokal ein und die wahre
Spannung, welche unter der Annahme einer iiber den Messquerschnitt gleichméfiigen Ein-
schniirung aus den Dehnwerten berechnet wird, gibt die Verhé&ltnisse im kleinsten Proben-
querschnitt nicht exakt wieder. Durch die lokale Einschniirung steigt die Gesamtdehnung
starker an als bei Gleichmafldehnung, und die Verringerung des Messquerschnittes, welche
entsprechend Abbildung 5.1 nahezu linear von der Dehnung abhéngig ist (Querkontraktion),
wird iiberschétzt. Demnach ist die wahre Spannung bei lokal eingeschniirter Probe stark feh-
lerbehaftet. Nach Uberschreiten der GleichmaBdehnung wird daher hiufig nur noch die auf
den Ausgangsquerschnitt bezogene, technische Spannung angegeben. Um die Diagramme
iibersichtlicher zu gestalten, wurde hierauf in dieser Arbeit verzichtet.

Die Ergebnisse des Zugversuchs am austenitischen Stahl X6 CrNiTi18-10 zeigt Abbil-
dung 5.2. Die UnregelméfBigkeiten (,Zacken*) im Spannungsverlauf sind auf , stick-slip-
Effekte'“ im Schraubengewinde, das zur Krafterzeugung in der Zugpriifeinrichtung dient,

1Stick-slip-Effekt: Schrittweise Bewegung infolge hoher Haftreibung und niedrigerer Gleitreibung. Nach
Uberschreiten der Haftreibungskraft ist fiir die Weiterbewegung eine deutlich niedrigere Gleitreibungskraft
notig. Die Weiterbewegung erfolgt beschleunigt, und die Spannung sinkt ab. Schliefllich wird die Bewegung
gestoppt und startet dann erst wieder bei erhéhter Spannung zur Uberwindung der Haftreibung.
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Abbildung 5.2: Fliefkurve des austenitischen Stahls X6 CrNiTi18-10 : Verlauf von
wahrer Spannung o, (linke Ordinate) und relativem S-Parameter (rechte Ordinate) bei
steigender Dehnung im Zugversuch.

zuriickzufiithren.

Im geglithten Zustand besitzt der austenitische Stahl X6 CrNiTi18-10 ein grofles Ver-
festigungspotential, was durch ein sehr niedriges Streckgenzenverhéltnis von g—; = 0,3
wiedergegeben wird. Die Verfestigung ist auf eine Erhchung der Versetzungsdichte infolge

der plastischen Verformung zuriickzufiihren.

Auf der zweiten Achse ist zusétzlich der relative S-Parameter {iber der Dehnung aufge-
tragen. Die zugehorigen Dehnwerte (x-Koordinaten) entsprechen der jeweils groiten, unter
Last eingestellten Dehnung, obwohl die Proben im entlasteten Zustand, dass heif3t bei einer
um den elastischen Anteil verringerten Dehnung gemessen wurden. Die gewéhlte Form der
Darstellung erméglicht jedoch eine bessere Zuordnung der zuletzt maximal wirksamen wah-
ren Spannung vor Aufnahme des Zerstrahlungsspektrums. Daher wurde auf die Subtraktion
des elastischen Anteils bei der x-Koordinate der S-Parameterwerte verzichtet.

Der S-Parameter steigt zunéchst (bei beginnender Verfestigung) stark mit steigender
Dehnung an. Bei mehr als 10 % Dehnung verflacht die Kurve und miindet bei etwa 20 % in ei-
ne Sittigung ein (S, & 1,095 (®®Ge) bzw. 1,075 (**Na)). Im Bereich der Brucheinschniirung
unterscheidet sich der Sattigungswert nicht von der Probenmitte. Bei Eisenwerkstoffen ent-
spricht die Sittigung etwa einer Versetzungsdichte von pgigq ~ 1 * 10 cm =2
Ansprechschwelle (pgisr = 1,5 * 108 cm™2), dass heifit eine (geringe) plastische Verformung
ohne Erhohung des S-Parameters, konnte bei diesem Versuch nicht beobachtet werden. Dies

kann auf eine zu grofle plastische Amplitude vor Aufnahme des ersten Messpunktes oder auf

Eine untere

eine entsprechend hohe Versetzungsdichte im geglithten Zustand zuriickzufiihren sein.



62 KAPITEL 5. ERGEBNISSE

Der Vergleich der Ergebnisse der verschiedenen Positronenquellen in Abbildung 5.2 zeigt,
dass die Anderung des S-Parameters infolge plastischer Verformung bei Messungen mit der
Germaniumquelle stets grofler ist als bei der Natriumquelle. Dies ist auf zwei unterschiedliche
Effekte zuzriickzufiihren:

e Die Energieauflosung des Germaniumdetektors und damit die Empfindlichkeit fiir
Anderungen der Linienform des Zerstrahlungspeaks ist aufgrund der zusétzlich emit-
tierten 1275keV ~-Quanten bei der **Na-Quelle geringer (s. Kap. 4.5.1), und eine
Verringerung der Linienbreite im 511keV Photopeak fiihrt somit zu einem geringeren
Anstieg des S-Parameters.

e Durch die unterschiedliche kinetische Energie der Positronen aus den beiden Quellma-
terialien betrigt die mittlere Eindringtiefe der Positronen in Stahl 183 um fiir ®Ge
und 32 um fiir Na. Die Informationen iiber die Fehlstellendichte stammen somit
aus einem unterschiedlichen Abstand zur Probenoberfliche. Untersuchungen von MU-
GHRABI an zugverformtem Kupfer zeigen, dass die Probenoberfliche eine ,,Senke* fiir
Versetzungen darstellt und die Versetzungsdichte vom Probeninneren zur Oberfldche
hin abnimmt [Mug70].

Der ferritische Stahl C45E besitzt im Unterschied zu X6 CrNiTi 18-10 eine ausgeprigte
Streckgrenze (s. Abbildung 5.3). Im Bereich der Streckgrenze (Liidersdehnung) fithrt plasti-
sches Verformen nicht zum Verfestigen des Werkstoffes, dass heiflit die notwendige Spannung
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Abbildung 5.3: Fliefkurve des ferritischen Stahls C45E: Verlauf von wahrer Span-
nung o, (linke Ordinate) und relativem S-Parameter (rechte Ordinate) bei steigender
Dehnung im Zugversuch. Das Inlet zeigt vergréflert den Bereich der Liidersdehnung.
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Abbildung 5.4: Fliefkurve von unlegiertem Titan Ti2: Verlauf von wahrer Spannung
ow (linke Ordinate) und relativem S-Parameter (rechte Ordinate) bei steigender Deh-

nung im Zugversuch.

fiir eine weitere Verformung bleibt konstant oder sinkt sogar leicht ab. Durch die energeti-
sche Bindung von Versetzungen an interstitiell gelosten Kohlenstoffatomen (Cotrellwolken)
im Ausgangszustand ist fiir das Abgleiten von Versetzungen zunéchst eine erhchte Spannung
notwendig (siehe auch Kapitel 4.1.2). Nach Losreien von den Cotrellwolken gleiten die Ver-
setzungen nahezu ungehindert durch den Kristall. Dieser Vorgang setzt sich lawinenartig
durch die Probe fort und an der Probenoberfliche bilden sich so genannte Liidersbénder aus
(s. a. Kap.4.1.2).

Der S-Parameter steigt zu Beginn der Liidersdehnung nur leicht an und bleibt dann
bis zu Beginn der Verfestigung auf einem konstanten Niveau. Der leichte Anstieg des S-
Parameters gegeniiber dem Ausgangszustand zu Beginn der Liidersdehnung deutet auf eine
geringe Versetzungsmultiplikation hin. Der Vergleich der Ergebnisse beider QQuellmaterialien
zeigt, dass hier, anders als bei grofleren Dehnungen, die Fehlstellendichte in Oberflichennéhe
grofler ist als im Probeninneren.

Mit einsetzender Verfestigung steigt der S-Parameter zunéchst sprunghaft an und geht
ab etwa 9 % Dehnung allméhlich in eine Séttigung iiber. Das Sattigungsniveau liegt fiir die
Messungen mit der Germaniumquelle ca. 6 %, bei der Natriumquelle ca. 5.,5% iiber dem
geglithten Ausgangszustand. Die im Vergleich zum austenitischen Stahl geringere Differenz
des S-Parameters zwischen gebrochener Probe und Ausgangszustand ist auf das kleinere

RP

Verfestigungspotential (hoheres Streckgrenzenverhéltnis, & = 0,95 ) und auf die andere

Mikrostruktur des ferritischen Stahls C45E zuriickzufiihren (siche auch Kapitel 6.1).
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Die Ergebnisse des Zugversuchs an unlegiertem Titan Ti2 zeigt Abbildung 5.4. Nach
Uberschreiten des elastischen Bereichs steigt der S-Parameter zuniichst nahezu linear mit
grofler werdender Dehnung an. Ab etwa 4% Dehnung flacht die Kurve ab, steigt danach
aber bis zum Bruch der Probe kontinuierlich an. Eine deutliche Séttigung, vergleichbar zu
den Ergebnissen von X6 CrNiTi18-10 ist nicht erkennbar. Die maximale Anderung des S-
Parameters gegeniiber dem ausgeheilten Ausgangszustand betragt knapp 6 % bzw. mehr als
4.5 % fiir die Germanium- bzw. die Natriumquelle. Dies ist vergleichbar mit den Ergebnissen
des ferritischen Stahls C45E. Das Verfestigungspotential des unlegierten Titans (RR—Z =0,64)
ist noch etwas geringer als das des C45E.

Der Einfluss der Textur wird in der Abnahme des Probenquerschnittes mit zunehmender
plastischer Dehnung deutlich. Abbildung 5.5 zeigt die Verdnderungen der Probenabmessun-
gen im Zugversuch im Vergleich zu TiAl6V4. Durch die Walztextur verringert sich bei der
Probe aus unlegiertem Titan nur die Probenbreite, wogegen die Probendicke wahrend des
Zugversuchs konstant bleibt bzw. aufgrund der Oberflichenrauigkeit sogar steigt (erhohte
Messungenauigkeit). Wegen einer zu geringen Probenbreite konnte ab einer Dehnung von
17,6 % nicht mehr mit der Natriumquelle gemessen werden, da die Probenbreite kleiner als
der Quelldurchmesser wurde. Eine erhohte Oberflichenrauigkeit auf der breiten Seite der
Probe (Messoberfliache) trat ab einer Dehnung von etwa 3 % auf.
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Abbildung 5.5: Einfluss der Textur beim Zugversuch von unlegiertem Titan Ti2: Dar-
gestellt sind die Probenabmessungen im Verlauf des Zugversuchs von Ti2 und TiAl6V4.
Wihrend bei der Legierung Ti Al6 V4 Probendicke und -Breite mit steigender plasti-
scher Dehnung gleichméflig abnehmen, bleibt die Probendicke beim unlegierten Titan
konstant. Der jeweils letzte Messpunkt entspricht der gebrochenen Probe, der Messfeh-
ler betrigt jeweils 0,03 mm.
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Abbildung 5.6: Fliefkurve der Titanlegierung Ti Al6 V4 : Verlauf von wahrer Span-
nung o, (linke Ordinate) und relativem S-Parameter (rechte Ordinate) bei steigender

Dehnung im Zugversuch.

Die Unterschiede zwischen den beiden Quellmaterialien spiegeln den Einfluss der Textur
wieder. Bis 2,5% Dehnung ist die Anderung des S-Parameters bei beiden Quellen gleich,
erst danach steigen die Werte der ®®*Ge-Messungen stiirker an. Bedingt durch die gerichtete
Orientierung der Koérner gleiten Versetzungen zunéchst bevorzugt in einer Richtung und die
Probenbreite nimmt ab, wahrend die Dicke konstant bleibt. Da zunéchst aus der Messo-
berfliche keine Versetzungen herausgleiten, entsteht auch kein Gradient senkrecht zu dieser
Oberfliche und der relative S-Parameter ist bei Messungen mit ®®*Ge- und 2?Na-Quelle gleich.
Erst nachdem weitere Gleitsysteme senkrecht zur Messoberfléche aktiviert werden (die Ober-
flachenrauigkeit steigt hierdurch an), konnen Versetzungen in diese Richtung abgleiten und
an der Oberfliche annihilieren. Hierdurch bildet sich ein Gradient der Versetzungsdichte
senkrecht zur Messoberfliche. Mit zunehmender Verformung steigt der S-Parameter bei

Messungen mit der %®*Ge-Quelle von nun an stéirker.

Die Spannungs-Dehnungskurve von Ti Al6 V4 zeigt Abbildung 5.6. Auffillig ist die hohe
Zugfestigkeit bei einem hohen Streckgrenzenverhéltnis von %‘; = 0,90. Obwohl die relative
Verfestigung im Vergleich zu unlegiertem Titan geringer ausfillt, ist der maximale Anstieg
des S-Parameters bei Bruch der Probe in etwa identisch.

Der elastische Anteil an der Gesamtverformung ist aufgrund des geringen E-Moduls
und der hohen Streckgrenze bei TiAl6 V4 besonders hoch (> 0,8%). Die Nachteile der
gewihlten Darstellungsweise (s.0.) werden hier besonders deutlich. Eigentlich miissten alle
S-Parameterwerte um einen entsprechenden Betrag nach links verschoben werden, der Bezug
zur maximal wirksamen Spannung ginge dann allerdings verloren.
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Der S-Parameter steigt, wie bei den anderen Werkstoffen auch, mit Beginn der plastischen
Verformung zunéchst stark an und verflacht dann bis zum Bruch der Probe. Eine Séattigung
ist im Gegensatz zum unlegierten Titan deutlicher ausgeprégt. Der S-Parameter der Mes-
sungen mit der %®*Ge-Quelle steigt durchweg stirker als bei Verwenden der Natriumquelle,
was auf keine ausgepréigte Textur hindeutet.

5.2 Umlaufbiegeversuche
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Abbildung 5.7: Ergebnisse der Umlaufbiegeversuche an den Stihlen im Wohlerauftrag:
(a): Austenitischer Stahl X6 CrNiTi18-10 (b): Ferritischer Stahl C45E. Die Symbol-
grofle entspricht den Fehlerbalken, Durchlédufer sind durch offene Symbole gekennzeich-
net.

Die Ergebnisse der Umlaufbiegeversuche im Wdohlerschaubild zeigen die Abbildungen
5.7 und 5.8. Streng genommen darf der Auftrag nicht in einem Wohlerdiagramm mit An-
gabe der Spannung auf der Ordinate erfolgen, da die Versuche unter konstanter Dehnung
(Durchbiegung) durchgefiihrt wurden. Die Durchbiegung konnte jedoch bei der verwendeten
Umlaufbiegemaschine nicht reproduzierbar genau bestimmt werden. Im Laufe eines Versu-
ches verénderte sich die Spannung nach anfianglicher Ver- bzw. Entfestigung nur noch gering
und in den Diagrammen ist der Séttigungswert vor Anreiflen der Probe angegeben. In den
Diagrammen 5.7 und 5.8 sind keine Bruch- bzw. Uberlebenswahrscheinlichkeiten eingezeich-
net. Fiir eine statistisch abgesicherte Aussage sind mindestens 5 Proben pro Lasthorizont
erforderlich. Im Rahmen dieser Arbeit sollten jedoch nicht exakte Ausfallwahrscheinlichkei-
ten berechnet werden. Die Anderung des S-Parameters und damit der Fehlstellendichte im
Laufe der Lebensdauer einer Probe zeigen die Abbildungen 5.9 - 5.12.
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Abbildung 5.8: FErgebnisse der Umlaufbiegeversuche an den Titanlegierungen im
Wéhlerauftrag: (a): Unlegiertes Titan Ti2 (b): («a + §)-Titan Ti Al6 V4 . Die Symbol-
grofle entspricht den Fehlerbalken, Durchldufer sind durch offene Symbole gekennzeich-
net.

Austenitischer Stahl X6 CrNiTi18-10

Beim austenitischen Stahl X6 CrNiTi18-10 (Abbildung 5.9) steigt der S-Parameter (ab-
schnittseise) linear zum Logarithmus der Lastwechselzahl an. Dieses Verhalten ist bereits bei
sehr kleinen Lastspielzahlen (~ 10 LW) zu beobachten. Die Anderung des S-Parameters im
Vergleich zum Ausgangszustand liegt bei Bruch der Probe bei allen Proben im Bereich von
8-9 %, und daher kann bereits nach wenigen Lastspielen die Restlebensdauer der jeweiligen
Probe abgeschétzt werden. Bei mehr als 300 MPa Spannung in der Randfaser (Abbildung
5.9a) ist vor Bruch der Probe beginnender Séttigungseinfang der Positronen an den Haftstel-
len zu erkennen, hier verflacht der bis dahin lineare Anstieg des S-Parameters vor Bruch der
Proben. Daher ist die Lebensdauerabschétzung oberhalb von 300 MPa mit einem gewissen
Fehler behaftet. Die Anderung des S-Parameters (Steigung der Geraden in Abbildung 5.9 a)
korreliert im Bereich kleinerer Lastspielzahlen (< 103 LW) vor Beginn der Sittigung mit der
angelegten Spannung in der Randfaser. Der Sattigungswert bei Bruch der Umlaufbiegepro-
ben liegt auf dem Niveau der ??Na-Ergebnisse an den gebrochenen Zugproben.

Bei niedrigeren Spannungen in der Randfaser (250-280 MPa, Abbildung 5.9b) éndert sich
die Steigung im Bereich um 1000 Lastwechsel und eine lineare Korrelation von S-Parameter
und Logarithmus der Lastspielzahl ist nur abschnittsweise zu erkennen. Nach flacherem, von
der Spannung abhéngigem Anstieg innerhalb der ersten 1000 Lastwechsel vergrofert sich der
S-Parameter danach stiarker mit dem Logarithmus der Lastwechselzahl und die Steigung ist
nun nicht mehr von der Spannung abhéngig. Bei Bruch der Proben liegt der S-Parameter
auch bei den niedrigeren Spannungen auf dem Niveau der gebrochenen Zugproben. Im Be-
reich der Dauerfestigkeit steigt der S-Parameter auch bis zu sehr groflen Lastspielzahlen linear
an. Falls der S-Parameter bei Fortfiihren der Umlaufbiegung an der bis 5 - 107 Lastwechseln
nicht gebrochenen Probe (211 MPa Spannung) weiter linear ansteigen und die Probe bei
einer S-Parameterinderung von 8 % brechen wiirde, ist das Versagen der Probe nach 10!
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Abbildung 5.9: Positronenspektroskopie an Umlaufbiegeproben aus austenitischem
Stahl X6 CrNiTi18-10 : (a): Hohes Spannungsniveau (lcf-hef) (b): Niedriges Span-
nungsniveau (hcf-uhcf).

Dargestellt sind die relativen Anderungen des S-Parameters im Verlauf der Ermiidung,
bezogen auf den ausgeheilten Ausgangszustand. Es besteht bei allen Proben zumindest
abschnittsweise ein linearer Zusammenhang zwischen S-Parameter und Logarithmus der
Lastspielzahl.

bis 10'7 Lastspielen zu erwarten. Hierbei wird allerdings vorausgesetzt, dass kein Abknicken
nach oben, vergleichbar zu den Spannungen von 250-280 MPa, auftritt.

Ferritischer Stahl C45E

Ein (abschnittsweiser) linearer Zusammenhang zwischen S-Parameter und Logarithmus der
Lastspielzahl zeigt sich auch bei den Umlaufbiegeversuchen am ferritischen Stahl C45E. Im
Bereich kleinerer Lastwechselzahlen (<500-1000 LW) korreliert die Steigung der Geraden, al-
lerdings nur in grober Naherung, mit der angelegten Last: Bei der gréfiten und der kleinsten
Last (388 MPa/256 MPa) ist ein deutlicher Unterschied zu den mittleren Lasten erkennbar,
bei denen kein eindeutiger Zusammenhang zwischen Steigerung des S-Parameters und Span-
nung besteht.

Im Bereich zwischen 500 und 5000 Lastwechseln verflacht der Anstieg des S-Parameter bei
allen untersuchten Lastniveaus und steigt innerhalb der letzten ein bis zwei Zehnerpotenzen
der Lastwechselzahl bis zum Bruch der Probe nur noch wenig an (AS < 0,5%). Bei Bruch
der Proben ist der S-Parameter nicht, wie bei dem austenitischen Stahl, fiir alle Lastniveaus
identisch. Daher kann die Restlebensdauer nur sehr ungenau abgeschétzt werden. Bei Bruch
der Probe ist der S-Parameter, abgesehen von dem Versuch mit der hochsten Last (388 MPa),
durchweg niedriger als der Wert, welcher mit der Natriumquelle bei Bruch der Zugproben
gemessen wurde und korreliert zudem mit der angelegten Last.
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Abbildung 5.10: Positronenspektroskopie an Umlaufbiegeproben aus C45E: Dargestellt
sind die relativen Anderungen des S-Parameters im Verlauf der Ermiidung, bezogen
auf den ausgeheilten Ausgangszustand. Die Linearitéit des S-Parameters tritt nicht so
deutlich wie bei X6 CrNiTi18-10 in Erscheinung. Der Wert des S-Parameters bei Bruch
der Probe héngt von der angelegten Last ab.

Unlegiertes Titan Ti2

Bei den Umlaufbiegeversuchen an unlegiertem Titan Ti2 existiert eine lastabhéngige
Schwingspielzahl, unterhalb derer der S-Parameter nahezu konstant bleibt. Im Bereich klei-
nerer Lasten (212 und 243 MPa) fillt der S-Parameter bis 10* Lastwechseln sogar zunéchst
leicht, allerdings nicht signifikant {iber die Fehlergrenzen hinaus, ab. Erst nach Uberschreiten
einer Grenzschwingspielzahl steigt der S-Parameter mit gréofler werdender Anzahl von Last-
wechseln an. Der bei den anderen Werkstoffen beobachtete, lineare Zusammenhang tritt
bei allen Proben nach Uberschreiten der Grenzschwingspielzahl auf, allerdings ist kein ein-
deutiger Zusammenhang zwischen der angelegten Last und der Steigung erkennbar. Die
Steigung ist fiir alle Lastniveaus &hnlich. Die Proben brechen alle bei einem einheitlichen
S-Parameterwert, der dem der gebrochenen Zugproben entspricht. Eine Lebensdauervorher-
sage ist daher nach Ermitteln der unteren Ansprechschwelle in Kombination mit dem darauf
folgenden, linearen Anstieg des S-Parameters bedingt moglich.

Auch bei der Probe, welche nach 10® Lastwechseln noch nicht gebrochen war, zeigt sich
nach Uberschreiten der Ansprechschwelle eine lineare Abhéingigkeit. Die Lebensdauer die-
ser Probe kann nach dem von den anderen Ti2-Proben bekannten Verhalten mit einigen
109 Lastwechseln abgeschiitzt werden. Da die Priifdauer fiir 10° Lastspiele im Bereich von
10000 h liegt, wurde auf eine Verifikation dieser Hypothese jedoch verzichtet.
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Abbildung 5.11: Positronenspektroskopie an Umlaufbiegeproben aus unlegiertem Ti-
Dargestellt sind die relativen Anderungen des S-Parameters im Verlauf der
Ermiidung, bezogen auf den ausgeheilten Ausgangszustand. Eine lastabhingige An-

tan:

sprechschwelle ist deutlich zu erkennen.

(o + B)-Titan Ti Al6 V4

Bei TiAl6 V4 (bi-modales Gefiige) éndert sich der S-Parameter im Laufe der Ermiidung
nicht signifikant (Abbildung 5.12). Lediglich bei der hochst belasteten Probe (930 MPa) ist
eine iiber die Messunsicherheit hinausgehende Verédnderung vor Bruch der Probe erkenn-
bar. Aufgrund der gewéhlten Probenform wurde die Umlaufbiegemaschine hier allerdings
im Bereich ihrer Belastungsgrenze eingesetzt und die Probe konnte nur von Hand durchge-
dreht werden. Nach Erreichen von 500 Lastspielen wurde daher der Versuch abgebrochen.
Die nach dem Wohlerfeld in Abbildung 5.8 b zu erwartende Lebensdauer betriagt bei dieser
Spannung einige 1000 Lastwechsel.

Bei den anderen Belastungen verdndert sich der S-Parameter erst nach Bildung eines
Oberflaichenanrisses. Dieses Verhalten ist unabhéngig von dem Gefiigezustand der Titan-
legierungen. Auch bei dem globularen Gefiige (siche Abbildung 4.4b) verénderte sich der
S-Parameter nicht vor Anreiflen der Probe.

Im Bereich der Rissspitze ist die Anderung gegeniiber dem Ausgangszustand maximal,
auf der gegeniiberliegenden Seite wurde auch bei angerissener Probe keine Anderung des
S-Parameters gegeniiber dem ausgeheilten Ausgangszustand festgestellt. Durch den verwen-
deten Quelldurchmesser von 2mm wurde bei den Messungen iiber einen gréferen Werk-
stoffbereich gemittelt. Im Bereich der Rissspitze ist ein deutlich erhohter S-Parameter zu
erwarten, daher wurden Messungen mit hoherer Ortsauflosung an gerissenen TiAl6 V4 -
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Abbildung 5.12:  Positronenspektroskopie an Umlaufbiegeproben aus TiAl6V4 (bi-
modales Gefiige): Dargestellt sind die relativen Anderungen des S-Parameters im Ver-
lauf der Ermiidung, bezogen auf den ausgeheilten Ausgangszustand. Vor Bruch der
Proben ist, abgesehen vom Versuch bei 930 MPa Spannung, keine signifikante Anderung

des S-Parameters erkennbar.

Umlaufbiegeproben durchgefiihrt.

5.2.1 Messungen mit hoher Ortsauflésung

Aus der verwendeten Probenform resultiert in Verbindung mit dem Biegemoment nach Glei-
chung 4.2 (Seite 50) ein Gradient der Spannung in der Randfaser in Probenlédngsachse (siehe
auch Abbildung 4.14). Bei den Umlaufbiegepriifungen wird eine einzige Probe demnach
an verschiedenen Stellen mit unterschiedlichen Spannungsamplituden belastet. Mittels orts-
aufgeloster Positronenspektroskopie konnen daher mehrere Lastniveaus gleichzeitig an einer
Probe untersucht werden. Ferner kann bei Bruch der Probe das Verhalten im Bereich ei-
ner Rissspitze untersucht werden, sofern die plastische Zone nicht durch einen grundsétzlich
erhohten S-Parameter im hoch belasteten Probenbereich iiberdeckt wird.

Mit der Bonner Positronenmikrosonde wurde an einer Umlaufbiegeprobe aus dem auste-
nitischen Stahl zu verschiedenen Stadien der Ermiidung ein Linienscan in Probenldngsache
aufgenommen. Der Strahldurchmesser lag dabei im Bereich von 20 pm, die maximale Span-
nung in der Randfaser bei 260 MPa. Abbildung 5.13 zeigt den Verlauf des S-Parameters ent-
lang der Probenlédngsachse nach verschiedenen Lastspielzahlen. Oberhalb einer bestimmten
Spannung (Ansprechschwelle) in der Randfaser folgt der S-Parameter qualitativ dem Span-
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Abbildung 5.13: Ortsaufgeldste Positronenspektroskopie an einer Umlaufbiegeprobe
aus X6 CrNiTi18-10 : Zu verschiedenen Stadien der Ermiidung wurde ein Liniens-
can in Probenléngsachse aufgenommen. Zusétzlich ist (auf der zweiten Ordinate) der
Spannungsverlauf in Probenlédngsachse dargestellt.

nungsverlauf. Die Ansprechschwelle ist hierbei von der Lastpielzahl abhéngig und nimmt
zu groBer werdenden Lastwechseln hin ab. Bei mehr als 100.000 Lastwechseln betragt diese
etwa 140 MPa (siehe auch Kapitel 6.3) und liegt deutlich unterhalb der Elastizitdtsgrenze
im Zugversuch (210 MPa).

An einem festen Ort der Probe (in erster Ndherung konstante Spannung) wird mit steigen-
der Lastspielzahl der S-Parameter grofier, was nach den Ergebnissen aus dem voranstehenden
Kapitel auch zu erwarten war. Nimmt man zu verschiedenen Lastspielzahlen einen Linien-
scan auf und besitzt der untersuchte Werkstoff bis zum Ende der Ermiidung einen definierten
Zusammenhang zwischen S-Parameter und Lastwechselzahl, so kann durch Ermiiden einer
einzigen Probe die Lebensdauer fiir alle Lasten, die oberhalb der Ansprechschwelle liegen
und kleiner gleich der Maximallast sind, abgeschéatzt werden. Diese Vorgehensweise wird am
Beispiel der untersuchten Probe in Kapitel 6.3 naher diskutiert. Aus den Ergebnissen des
letzten Kapitels im hcf-Bereich ist ersichtlich, dass diese Ansprechschwelle bei ausreichend
grofler Lastspielzahl zumindest bei den Eisenwerkstoffen unterhalb der Dauerfestigkeit liegt
und somit ein weiter Spannungsbereich an einer einzigen Probe untersucht werden kann.

Neben den Linienscans in Probenlédngsachse wurde mit der Positronenmikrosonde der
Bereich um die Rissspitze einer angebrochenen Umlaufbiegeprobe aus TiAl6V4 untersucht.
Da sich der S-Parameter bei diesem Werkstoff bis zum Anreiflen der Probe gegeniiber dem
Ausgangszustand nahezu nicht verdndert, entsteht kein storender , Untergrund®“ durch den
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ermiideten Grundwerkstoff neben dem Riss.

Die untersuchte Umlaufbiegeprobe war zuvor 46500 Umdrehungen bei einer Last von
655 MPa gelaufen. Der Schwingungsanriss erstreckt sich etwa iiber 1/3 des gesamten Pro-
benquerschnittes. Die Rissspitze befindet sich in Abbildung 5.14 bei den Koordinaten
(x=0/y=0), die Maschenweite des Messpunktegitters betragt 50 um. Der Durchmesser des
Positronenstrahls lag wie bei den Linienscans an den Umlaufbiegeproben im Bereich von
20 pm.

Abbildung 5.14 zeigt die Verteilung des S-Parameters um die Rissspitze. Es ist deut-
lich der erhchte S-Parameter im Bereich der plastischen Zone vor der Rissspitze und an
den Rissflanken zu erkennen. Vor dem Riss betrigt die Ausdehnung der Zone erhohten
S-Parameters etwa 500%1000 ym? und die Form entspricht der Modellvorstellung nach DUG-
DALE (siehe auch Abbildung 2.14). Die Ausdehnung ist senkrecht zur Rissausbreitungsrich-
tung grofer und in der Mitte, etwa 300 um vor der Rissspitze ist ein eingeschniirter Bereich
mit verringerter Fehlstellendichte erkennbar. Die maximale Anderung des S-Parameters
gegeniiber dem unverformten Material liegt bei iiber 7% und ist damit grofier als an gebro-
chenen Zugproben aus TiAl6V4.

Ein Vergleich der durch den erhohten S-Parameter gekennzeichneten Zone mit entspre-
chenden Simulationen ist durch die Probenform und der daraus resultierenden inhomogenen
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Abbildung 5.14: Ortsaufgeléste Positronenspektroskopie an einer angerissenen Um-
laufbiegeprobe aus TiAl6V4 ([Haa02], verzerrte x,y-Darstellung!): (a): dreidimensiona-
le Darstellung (b): zweidimensionale Projektion in Falschfarbendarstellung. Dargestellt
ist der S-Parameter im Bereich der Rissspitze, welche sich im Bild bei den Koordinaten
(x=0/y=0) befindet. Es ist deutlich die plastische Zone mit einem eingeschniirten
Bereich in Probenmitte (x=0) 300 um vor der Rissspitze zu erkennen.
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Spannungsverteilung nicht moéglich. Auch das Berechnen eines Spannungsintensitétsfaktors
ist bei angerissenen Umlaufbiegeproben bei der gegebenen Geometrie duflerst schwierig. Um
die Ausdehnung der plastischen Zone mit fritheren Messungen am rostfreien Stahl AISI 321
[HBB*99] vergleichen zu kénnen, wurde zusétzlich ein Ermiidungsriss in einer CT-Probe aus
Ti Al6 V4 untersucht (sieche Abbildung 5.15).

5.3 Rissausbreitung

Abbildung 5.15 zeigt den relativen S-Parameter im Bereich der Rissspitze einer angerissenen
Compact Tension (CT) - Probe. Der zugehérige Ermiidungsriss ist 10,5 mm lang und wurde
wéhrend 10000 Lastwechseln unter totaldehnungskontrollierter Wechselverformung (R=-1)
mit einer Wegamplitude von 60 um erzeugt. Die resultierende Kraftamplitude lag bei 500 N.

Analog zu den Ergebnissen an der gerissenen Umlaufbiegeprobe kann eine plastische
Zone vor der Rissspitze abgebildet werden. Der Bereich des erhohten S-Parameters vor
dem Riss ist etwa 400 * 250 um? grofl, wobei die gréfiere Ausdehnung, anders als bei der
Umlaufbiegeprobe, in Rissfortschrittsrichtung liegt (Die Abbildungen 5.14 und 5.15 haben
unterschiedliche Mafistiabe!). Das bei der Umlauftbiegeprobe deutlich sichtbare Einschniiren
der plastischen Zone in Ausbreitungsrichtung ist nicht erkennbar. Bei der CT-Probe ist der
plastische Bereich auch an den Rissflanken deutlich kleiner als bei der Umlaufbiegeprobe.

Der maximale S-Parameter in der plastischen Zone ist etwa 0,5% geringer als bei der
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Abbildung 5.15:  Ortsaufgeldste Positronenspektroskopie an einer CT-Probe aus
TiAl6V4 (verzerrte x,y-Darstellung!): (a): 3-dimensionale Darstellung (b): 2-
dimensionale Projektion in Falschfarbendarstellung. Dargestellt ist der S-Parameter
im Bereich der Rissspitze, welche sich im Bild bei den Koordinaten (x =0/y =0) befin-
det. Die plastische Zone ist gut zu erkennen, allerdings ist deren Ausdehnung deutlich
geringer im Vergleich zur angerissenen Umlaufbiegeprobe.
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Umlaufbiegeprobe, liegt aber immer noch iiber dem Maximalwert der Zugproben. Auffillig
ist, dass das Maximum nicht direkt an der Rissspitze, sondern etwa 250 ym entfernt im
Bereich der Rissmitte erreicht wird. Untersuchungen der Risslénge auf beiden Seiten der
Probe zeigten, dass sich die Rissfront nicht senkrecht zur Probenoberflache ausgebreitet hat
und die Risse auf beiden Oberflichen unterschiedlich lang sind. Die Messungen mit der
Positronenmikrosonde wurden auf der Seite mit der grofleren Rissldnge durchgefiihrt, d.h.
in der Probenmitte liegt die Rissfront hinter der oberflidchlich sichtbaren Rissspitze. Das
Maximum der plastischen Deformation liegt daher ebenfalls hinter der Rissspitze.

5.4 Thermisches Ausheilen der Defekte

Mit isochronen Warmebehandlungsschritten wurde das Ausheilen der Defekte untersucht.
Die Ausheiltemperatur wurde in Schritten von 20 K erhoht, die Haltedauer betrug 20 min.
Fiir die Versuche wurden angerissene Umlaufbiegeproben gewéhlt. Die Messwerte von den
Stiahlen C45E und X6 CrNiTi 18-10 wurden im Bereich des geringsten Probenquerschnittes,
jedoch nicht im Einflussbereich des Risses aufgenommen. Der S-Parameter unterscheidet
sich bei diesen Legierungen im stark zyklisch verformten, jedoch nicht gerissenen Material
nicht vom plastischen Bereich der Rissspitze. Bei TiAl6V4 verdndert sich der Bulkwert bis
zum Bruch der Probe nur sehr wenig und so wurde die Erholung in der plastischen Zone vor
der Rissspitze einer Umlaufbiegeprobe untersucht.

Abbildung 5.16 zeigt die Ausheilkurven der verschiedenen Werkstoffe im Vergleich. Der
S-Parameter wurde jeweils auf den ausgeheilten Ausgangszustand normiert. Die Positro-
nenzerstrahlungsspektren wurden bei Raumtemperatur aufgenommen. Die Abkiihlung von
der Ausheiltemperatur erfolgte mit etwa 100 ﬁ (im Temperaturbereich oberhalb 300°C),
wodurch die Ausheilung als isochron betrachtet werden kann.

Die beiden Stéhle weisen bis 600°C (873 K) ein dhnliches Ausheilverhalten auf. Bei
280°C beginnt das Ausheilen, was sich in einem fallenden S-Parameter duflert. Im Bereich
zwischen 320 und 360°C ist ein erstes Plateau zu erkennen. Der S-Parameter bleibt trotz
fortschreitender Warmebehandlung zunéchst konstant und liegt hier etwa ein Drittel unter
seinem Maximalwert im deformierten Zustand. Im Bereich von 400-440°C ist ein weiteres
Plateau sichtbar, diesmal zwei Drittel unterhalb des maximalen S-Parameters. Danach fallt
der S-Parameter kontinuierlich bis auf den Wert des ausgeheilten Materials. Der ferritische
Stahl erreicht diesen Zustand bereits bei etwa 500°C, der S-Parameter des austenitischen
Stahls erreicht erst bei 700°C den Wert des Ausgangszustandes.

Oberhalb 600°C unterscheidet sich das Verhalten beider Stidhle deutlich. Beim ferriti-
schen Stahl steigt der S-Parameter bei weiterer Temperaturerh6hung wieder um bis zu ein
Drittel des Maximalwertes an, wogegen der S-Parameter des austenitischen Probenmaterials
zundchst weiter fillt und nur einen geringen Anstieg oberhalb 1000 K (720°C) zeigt.

Bei der Titanlegierung TiAl6V4 fillt der S-Parameter bereits bei 100°C ab, bleibt dann
allerdings bis 280°C nahezu konstant. Mit zwei weiteren kleinen Stufen féllt er schliefllich
bis 500°C auf ein Niveau knapp oberhalb des ausgeheilten Ausgangszustandes und erreicht
diesen bei 700°C. Bis 780°C steigt er dann, vergleichbar zum austenitischen Stahl wieder
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Abbildung 5.16: Isochrones Ausheilen der Defekte(nach [Haa02]): Dargestellt ist die
Anderung des S-Parameters im Laufe einer isochronen Ausheilung. Die Haltedauer bei
der jeweiligen Temperatur betrug 20 min, die Temperatur wurde in Schritten von 20 K

erhoht.

geringfiigig an.

Die Ergebnisse zeigen, dass die untersuchten Metalle ein prinzipiell &hnliches Ausheil-
verhalten besitzen. Das Abfallen des S-Parameters auf den Ausgangszustand findet iiber
mehrere (kleine) Zwischenstufen statt und zu hoheren Temperaturen steigt der S-Parameter
wieder leicht an. Weiterhin wird deutlich, dass durch die gewéhlte Glithbehandlung bei der
Probenvorbereitung (C45E: 860°C, X6CrNiTil18-10: 1000°C, Ti2: 700°C, Ti Al6 V4 : 600°C)

alle fiir die Positronenannihilation relevanten Einfliisse der Probenherstellung beseitigt wur-

den.

Interpretation der Ausheilergebnisse

Das Ausheilverhalten wird in grober Néherung durch den Schmelzpunkt einer Legierung
bestimmt. Bei niedrigen homologen Temperaturen? heilen zunichst Frenkelpaare aus, da-
nach weiter voneinander entfernt liegende Zwischengitteratome und Leerstellen. Wird die
Temperatur weiter erhoht, beginnen einzelne Leerstellen zu wandern und ordnen sich energe-
tisch giinstiger an Versetzungen oder Kornoberflichen an, Leerstellencluster konnen wachsen

2Homologe Temperatur Ty = %, mit Ty, = Schmelztemperatur (alle Temperaturen in K)
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oder neu gebildet werden. Bei Ty = 0,252 beginnen die Leerstellencluster auszuheilen. Bei
noch hoheren Temperaturen startet die Erholung, d.h. das Umordnen von Versetzungen
durch Quergleit- und Kletterprozesse. Antiparallele Versetzungen auf der selben Gleitebene
konnen sich hierbei ausloschen (Annihilation), liegen sie auf benachbarten Ebenen, bilden
sich Versetzungsdipole. Die Erholung hiangt stark von der Beweglichkeit der Versetzungen
und damit auch von der Stapelfehlerenergie eines Materials ab. Im Temperaturbereich von
0,4 < Ty < 0,5 beginnt (bei reinen Metallen) die Gefiigeneubildung durch Rekristallisation
[Got98].

Das dhnliche Verhalten von C45E und X6 CrNiTi18-10 bis 600°C ist auf den dhnlichen
Schmelzpunkt beider Stéhle zuriickzufiihren. Im Unterschied zum austenitischen Stahl
durchlduft C45E jedoch oberhalb von 723°C eine Phasenumwandlung von a-Eisen in -
Eisen. Die durch die Verformung induzierte Rekristallisation und die Phasenumwandlung
beeinflussen sich wechselseitig und daher beginnt das Rekristallisieren bei C45E friiher als
beim austenitischen Stahl. Die hohere Stapelfehlerenergie des a-Eisens triagt ebenfalls zu
einer fritheren Rekristallisation bei, daher erreicht der S-Parameter beim ferritischen Stahl
C45E bei tieferen Temperaturen den Wert des ausgeheilten Ausgangszustandes.

Die Phasenumwandlung a—-- Eisen diirfte auch die Ursache fiir den Anstieg des S-
Parameters oberhalb 600°C bei C45E sein. Durch die gewihlte Abkiihlgeschwindigkeit hat
das Gefiige nach dem Tempern im y-Gebiet eine andere Phasenzusammensetzung, der Per-
litanteil wird erhoht. Die Ursache fiir den schwachen Anstieg des S-Parameters oberhalb
740°C beim austenitischen Stahl und bei der Titanlegierung Ti Al6 V4 konnte nicht eindeu-
tig geklart werden.

Bei tieferen Ausheiltemperaturen liegt die Schwelle, oberhalb derer sich der S-Parameter
verringert, bei der Titanlegierung TiAl6V4 knapp 200°C unter der von den Stéhlen, obwohl
Titan einen hoheren Schmelzpunkt besitzt (Ti:1668°C; Fe:1539°C). Die hohere Stapelfehle-
renergie des Titans im Vergleich zum Eisen fiihrt dazu, dass die Versetzungen weniger stark
aufspalten und daher leichter quergleiten bzw. klettern konnen. Die Erholung setzt deshalb
frither und stéarker ausgeprigt ein. Das weitere Temperverhalten entspricht dann qualitativ
dem der Stéhle.

Ob und welchen Stadien des Ausheilens die Stufen in den Ausheilkurven zuzuordnen
sind, konnte bei diesen Untersuchungen nicht geklart werden, da die gewéhlte Messanord-
nung nicht das Differenzieren nach einzelnen Defekttypen ermdoglicht. Eine Zuordnung der
Zerstrahlungssignale zu einzelnen Defekttypen wie z.B. Leerstellenclustern oder Versetzun-
gen ist bei Positronenlebensdauerspektren moglich.

Ausheiluntersuchungen mit einem Positronenlebensdauerspektrometer an zug- bzw.
walzverformten Proben aus Reineisen, dem ferritische Stahl C15 und dem austenitischen
Stahl X5CrNiTil8-8 zeigen, dass bei Reineisen und C15 oberhalb von 300°C die mittlere
Positronenlebensdauer abfillt und bei etwa 500°C das Niveau des ausgeheilten Ausgangs-
zustandes erreicht [Som96]. Dies bestétigt die in dieser Arbeit gewonnenen Ergebnisse am
ferritischen Stahl. Eine Komponentenzerlegung der Lebensdauerspektren ergibt, dass unter

3Die Temperaturangaben beziehen sich auf reine Metalle und dienen bei den untersuchten Legierungen
nur als Anhaltswerte.
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300°C der Anteil und die Grole von Leerstellenclustern steigt, und diese Lebensdauerkom-
ponente oberhalb 300°C verschwindet.

Die Ergebnisse am austenitischen Stahl X5CrNiTil8-8 von SOMIESKI zeigen bereits ab
200°C eine Abnahme der mittleren Positronenlebensdauer, der ausgeheilte Ausgangszustand
wird oberhalb von 700°C erreicht. Der Beginn des Ausheilens liegt demnach im Vergleich zu
dieser Arbeit bei einer tieferen Temperatur. Das vollstdndige Ausheilen stimmt mit den im
letzten Kapitel vorgestellten Ergebnissen iiberein.
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Kapitel 6
Diskussion

In den folgenden Abschnitten werden die Ergebnisse der einzelnen Messreihen unter
Berticksichtigung der Besonderheiten der verschiedenen Werkstoffe diskutiert. Zudem wird
ein Zusammenhang zwischen den verschiedenen Experimenten hergestellt.

6.1 Zugversuche

Die Anderung des S-Parameters infolge plastischer Verformung im Zugversuch fillt bei den
einzelnen Werkstoffen unterschiedlich aus. In den Abbildungen 6.1 und 6.2 ist die Anderung
des S-Parameters in Abhéangigkeit von der Verfestigung AR,, der Spannung oberhalb der
Streck- bzw. Dehngrenze, dargestellt.

Austenitischer Stahl (X6 CrNiTi18-10 )

Beim austenitischen Stahl X6 CrNiTi18-10 ist auch bei dieser Darstellungsform (Abbil-
dung 6.1a) keine deutliche Ansprechschwelle erkennbar, wie sie z.B. von WIDER bei Un-
tersuchungen an reinem Aluminium und Kupfer nachgewiesen wurde [Wid99]. Zum Nach-
weis einer eventuell vorhandenen Ansprechschwelle miissten in situ-Experimente auf einer
Zugpriifeinrichtung, die eine deutlich bessere Auflosung der Spannung und der Dehnung
ermoglicht, bei sehr kleinen plastischen Dehnungen durchgefiihrt werden. Ein dhnlich star-
ker Effekt wie bei Aluminium oder Kupfer ist hier allerdings nicht zu erwarten.

Bei geringer Verfestigung steigt der S-Parameter zunéchst linear an und geht ab etwa
250 MPa in eine Séttigung iiber. Obwohl die Spannung im Probenquerschnitt noch {iber
500 MPa steigt, betrigt die Anderung des S-Parameters nur noch etwa 1%. Offensichtlich
werden oberhalb von 250 MPa nahezu alle Positronen in Haftstellen, die an Versetzungen
assoziiert sind, eingefangen, so dass ein weiteres Erhohen der Versetzungsdichte zu keiner
signifikanten Anderung des S-Parameters fithrt. Diese Séttigung wurde auch bei Positro-
nenlebensdauermessungen an den zugverformten austenitischen Stidhlen X5CrNil8-8 und
X12CrNil8-8 beobachtet [Som96].

Der im Vergleich zu den anderen untersuchten Werkstoffen grole Unterschied des S-
Parameters zwischen Séttigungsniveau und geglithtem Ausgangszustand beruht auf der
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Abbildung 6.1: Anderung des S-Parameters in Abhingigkeit von der Verfestigung im
Zugversuch bei den Eisenwerkstoffen: (a): Austenitischer Stahl X6 CrNiTi18-10 (b):
Ferritischer Stahl C45E. Die Ergebnisse der linearen Regression sind in Tabelle 6.1
aufgefiihrt.

groffen Anzahl aktiver Gleitsysteme und der geringen Stapelfehlerenergie des kubisch-
flichenzentrierten Austenitgitters. Hieraus resultiert die gute Duktilitdt und die Tendenz zu
starker Verfestigung bei plastischer Verformung. Die geringe Stapelfehlerenergie begiinstigt
das Aufspalten von Versetzungen. Beim Quergleiten von aufgespaltenen Schraubenverset-
zungen oder dem Klettern von Stufenversetzungen werden so genannte innere ,offene Vo-
lumina®“ (open volume defects) an der Versetzungslinie erzeugt, welche als Haftstellen fiir
die Positronen wirken und bei der Zerstrahlung des Positrons in dieser Haftstelle zu einem
hoheren S-Parameter fithren (s. a. Kap. 2.2.4).

Ferritischer Stahl (C45E)

Beim ferritischen Stahl C45E ist der Anstieg des S-Parameters vom Ausgangszustand bis
zum Bruch der Probe deutlich geringer (Abbildung 6.1b). Die Ursache dafiir ist die an-
dere Kristallstruktur und die andere Phasenzusammensetzung im Vergleich zu austeniti-
schen Stahlen. Wihrend X6 CrNiTi18-10 nur kubisch-flichenzentriertes y-Eisen (Austenit)
enthélt, besteht C45E zu etwa gleichen Teilen aus kubisch raumzentriertem a-Eisen (Fer-
rit) und Perlit. Perlit ist wiederum aus lamellar nebeneinander angeordnetem a-Eisen und
Fe3C zusammengesetzt (siche Abbildung 4.6). Senkrecht zur Ausrichtung der Lamellen lie-
gen die Phasengrenzen so dicht nebeneinander (< 1pm), dass ein konkurrierender Einfang
der Positronen an den Phasengrenzen nicht mehr vernachlissigt werden kann (> 30 % im
ausgeheilten Zustand, [SKK99]) und damit die Empfindlichkeit fiir andere Defekte herabge-
setzt wird. Der Anteil der an den Phasengrenzen eingefangenen Positronen erhéht aufgrund
leerstellenartiger Defekte entlang der Phasengrenze zudem den S-Parameter im ausgeheilten
Zustand.

Die kubisch-raumzentrierte Struktur von o-Eisen besitzt, anders als der kubisch-
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flichenzentrierte Aufbau des Austenits, keine dichtest gepackte Ebene, die sich als Gleitebene
auszeichnet und damit liegt nach Gleichung 2.2 die Peierlsspannung, welche zur Aktivierung
der Versetzungsbewegung iiberwunden werden muss, entsprechend héher. Dies fiihrt zu der
schlechteren Duktilitdt im Vergleich zu austenitischen Stdhlen, da der Unterschied zwischen
der Spannung, welche fiir die Aktivierung neuer Gleitsysteme benotigt wird, und der Zer-
reiflspannung des Gitters geringer ist. Durch die hohere Stapelfehlerenergie des a-Eisens
kénnen Versetzungen Hindernisse leichter durch Quergleiten umgehen und es werden weni-
ger Fehlstellen bei plastischer Verformung erzeugt. Diese Fehlstellen wirken einerseits als
Haftstellen fiir Positronen und fithren andererseits zu einer steigenden Verfestigung im Be-
reich groflerer Verformungsgrade. FEine Sattigung des Positroneneinfanges an Haftstellen
tritt nicht so ausgepréigt wie bei dem austenitischen Stahl in Erscheinung.

Bemerkenswert ist der sprunghafte Anstieg des S-Parameters nach Uberschreiten der
Liidersdehnung, welcher auf die lokal begrenzte Verfestigung im Bereich der Liidersdehnung
zuriickzufithren ist (siehe auch Kapitel 4.1.2). Erst mit dem Ende der ausgepriagten Streck-
grenze liegt ein einheitlicher Verformungs- und Verfestigungszustand im gesamten Messquer-
schnitt vor. Die Probenmitte, an der die Spektren aufgenommen wurden, verfestigte hier-
bei vermutlich erst gegen Ende der ausgepréigten Streckgrenze. Die nicht an Cotrellwolken
gebundenen Versetzungen sorgen fiir eine geringe Verstzungsmultiplikation und den beob-
achteten Anstieg des S-Parameters um 0,5 bzw. 1% (®®Gebzw. *Na-Quelle). Durch eine
Randentkohlung wéhrend des Glithens im Hochvakuum ist dabei der Anteil der nicht an
Kohlenstoffatomen gebundenen Versetzungen nahe der Probenoberfléche groler als im Pro-
beninneren. SOMIESKI hat bei Lebensdauermessungen an zugverformtem ferritischem Stahl
C15 ebenfalls einen starken Anstieg der Versetzungsdichte im Bereich kleiner Dehnungen
beobachtet, konnte diesen Effekt jedoch nicht eindeutig kldren [Som96]. C15 besitzt in dem
untersuchten Warmebehandlungszustand ebenso wie C45E ein ferritisch perlitisches Gefiige,
allerdings ist der Perlitanteil deutlich geringer (~ 20 % Perlit).

Bei der Verfestigungsamplitude in Abbildung 6.1b ist zu beriicksichtigen, dass ohne die
Versetzungsblockierung durch die Cotrellwolken die Dehngrenze deutlich niedriger liegt (sie-
he auch Abbildung 4.7 a, Seite 44, gestrichelte Linie des Spannungs-Dehnungs-Diagrammes).
Untersuchungen an bake-hardening Stéahlen zeigen, dass durch die Versetzungsblockierung
die Streckgrenze um bis zu 100 MPa angehoben wird. Der relativen Anderung des S-
Parameters von 3% wiirde demnach nicht eine Verfestigung von 25 MPa sondern eine von
mehr als 100 MPa entsprechen, was in etwa vergleichbar mit den Ergebnissen der Titanle-
gierungen und des austenitischen Stahls ist.

Titanlegierungen (Ti2 und Ti Al6 V4)

Die untersuchten Titanwerkstoffe zeigen beide eine dhnliche Abhéngigkeit des S-Parameters
von der Verfestigung (Abbildung 6.2). Bei beiden ist eine untere Ansprechschwelle der
Positronen im Bereich einer Verfestigung von etwa 30 MPa erkennbar. Danach steigt der
S-Parameter linear mit steigender Verfestigung. Wahrend bei Ti Al6 V4 die Kurve im Be-
reich grofler Verfestigung flacher wird, ist bei unlegiertem Titan keine Sattigung sichtbar.
Die maximale Anderung des S-Parameters im Vergleich zum Ausgangszustand bei Bruch
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Abbildung 6.2: Anderung des S-Parameters in Abhingigkeit von der Verfestigung im
Zugversuch bei den Titanlegierungen: (a): Unlegiertes Titan Ti2 (b): TiAl6V4. Die
Ergebnisse der linearen Regression sind in Tabelle 6.1 aufgefiihrt.

der Proben ist deutlich geringer als beim austenitischen Stahl. Das hexagonale Gitter von
Titan besitzt eine geringere Anzahl von unabhéingigen Gleitsystemen. Durch das geringe
Achsenverhiltnis der Elementarzelle (¢/a=1,58) wird die Prismen- und Pyramidengleitung
bevorzugt (siche Kapitel 4.1.1), was fiir die gute Duktilitdt im Vergleich zu Magnesiumwerk-
stoffen (hep-Gitter, ¢/a=1,62 [Got98]) sorgt. Da die Gleitebenen nicht dichtest gepackt sind,
gelten fiir die Verfestigung und die Anderung der Fehlstellendichte die gleichen Uberlegungen
wie fiir den ferritischen Stahl C45E.

Der dhnliche Verlauf beider Kurven in Abbildung 6.2 deutet auf ein &hnliches Verfesti-
gungsverhalten unter einachsiger, monotoner Belastung und auf eine vergleichbare Defek-
tempfindlichkeit der Positronen in beiden Titanlegierungen hin, obwohl unlegiertes Titan
einphasig aus hexagonalem «o-Titan aufgebaut ist und Ti Al6 V4 aus a-Titan und kubisch-
raumzentriertem (-Titan besteht. Das in den Zugversuchen untersuchte, bimodale Gefiige
ist ahnlich wie das ferritisch perlitische Gefiige von C45E aufgebaut. Zu etwa 50 % besteht
es aus a-Titan, und die andere Hélfte enthélt lamellar nebeneinander liegendes a- und (-
Titan. Der Anteil des g-Titans ist allerdings geringer als der des Zementits bei C45E und der
Phaseniibergang zwischen a- und 3-Phase ist kohérent bzw. semikohérent. Der zu den Fehl-
stellen konkurrierende Einfang an Phasengrenzen ist bei kohdrentem bzw. semikohédrentem
Phaseniibergang geringer als bei inkohérentem und der S-Parameter der eingefangenen Po-
sitronen unterscheidet sich aufgrund der geringeren Haftstellendichte nicht so stark vom
Bulkwert wie bei inkohédrenten Phasengrenzen. Daher ist der Einfluss der zweiten Phase bei
Ti Al6 V4 vermutlich geringer als bei C45E.

Vergleich aller untersuchten Werkstoffe

Die Verfestigung im Zugversuch ist auf die Versetzungsmultiplikation zuriickzufiihren, und
daher kann hieraus indirekt eine Korrelation zwischen Versetzungsdichte und S-Parameter



6.1. ZUGVERSUCHE 83

Tabelle 6.1: Anderung des S-Parameters infolge plastischer Verformung: Ergebnisse
der linearen Regressionen aus den Abbildungen 6.1 und 6.2 fiir die beiden Positronen-
quellen %Ge und ?2Na. Beim ferritischen Stahl (C45E) ist die Empfindlichkeit des
S-Parameters deutlich geringer als bei den anderen Werkstoffen.

C45E X6CrNiTil8-10 Ti2 TiAl6V4
22Na GSGe 22Na 68Ge 22Na GSGe 22Na 68Ge
AS ] 09401 1,1+0.1 3,040,2  3,6+0,1 3,040,2 4,7+0,2 4,0+0,4 4,940,3

abgeleitet werden. Bei allen Werkstoffen besteht zumindest abschnittsweise ein linearer
Zusammenhang zwischen S-Parameter und Verfestigung. Die Ergebnisse der Regressions-
rechnungen sind in Tabelle 6.1 aufgefiihrt.

Die hochste Empfindlichkeit des S-Parameters auf die Verfestigung zeigen die Titanwerk-
stoffe, nahezu unabhéngig von der untersuchten Legierung. Allerdings tritt hier gleichzeitig
die groBite Ansprechschwelle auf. Der lineare Zusammenhang bei Titan besteht im Bereich
einer Verfestigung von ungefihr 100 MPa bei einer Anderung des S-Parameters von 5 %. Der
austenitische Stahl besitzt eine etwas geringere Empfindlichkeit. Hier ist die Verfestigung
bis zum Bruch der Probe aber auch deutlich grofler und der lineare Bereich erstreckt sich
iiber eine S-Parameterdnderung von 7-8 %, entsprechend 200 MPa Verfestigung.

Einen deutlichen Unterschied zu den anderen Werkstoffen zeigt der ferritische Stahl. Der
sprunghafte Anstieg des S-Parameters im Bereich der ausgepréigten Streckgrenze und das
ferritisch perlitische Gefiige mit inkoh&renten Phasengrenzen sind hierfiir verantwortlich.

Bei allen Werkstoffen éndert sich S-Parameter infolge plastischer Verformung bei den
Messungen mit der %Ge-Quelle stirker als bei der 2?Na-Quelle. Die Ursachen hierfiir sind,
wie bereits bei der Darstellung der Ergebnisse diskutiert, die unterschiedliche Auflosung
des Detektors bei den verschiedenen Quellen und der Gradient der Fehlstellendichte vom
Probeninneren zur Oberfléche.

Der Zusammenhang zwischen S-Parameter und Verfestigung ermoglicht nun Riickschliisse
auf eine Korrelation von Versetzungsdichte und S-Parameter. Nach Gleichung 2.9 (Seite 20)
ist bei geringer plastischer Verformung die Verfestigung AR, proportional der Quadratwurzel
der Versetzungsdichte pgis1. Die lineare Abhéngigkeit des S-Parameters von der Verfestigung
AR, in den Abbildungen 6.1 und 6.2, welche von WIDER fiir Aluminium und Kupfer im
Bereich kleiner plastischer Verformungen ebenfalls nachgewiesen wurde [Wid99], 1dsst nun
vermuten, dass

S~ V Pdisl

ist. Allerdings konnte im Rahmen dieser Versuche die Versetzungsdichte nicht bestimmt (z.B.
durch TEM-Untersuchungen) und somit der vermutete Zusammenhang nicht quantitativ
belegt werden.
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6.2 Umlaufbiegeversuche

Der Anstieg des S-Parameters im Verlauf eines Umlaufbiegeversuches ist auf die Werk-
stoffermiidung und den damit verbundenen Anstieg der Fehlstellendichte zuriickzufiihren.
Tréger der zyklischen Verformung ist eine zyklische Versetzungsbewegung, die in einer Ver-
setzungsmultiplikation und der Bildung von Versetzungsnetzwerken resultiert. Oberhalb
einer kritischen Versetzungsdichte, die homogen iiber die Probe verteilt oder auf einzelne
Zellen bzw. Korner konzentriert sein kann, bricht die Probe. Bei den austenitischen Stahlen
liegt die Fehlstellenkonzentration dabei im Bereich des Séttigungseinfanges fiir Positronen
oder sogar dariiber, wie die Ergebnisse unter hohen Lastamplituden zeigen.

Der S-Parameter ist bei allen gebrochenen Umlaufbiegeproben nahezu identisch, un-
abhéangig von der Lastamplitude und der Lastspielzahl bis zum Bruch, und liegt auf dem
Niveau von gerissenen Zugproben. Demnach ist die Fehlstellendichte, die mittels Positro-
nenzerstrahlung bei Versagen unter den verschiedenen Beanspruchungen (Zugversuch, lcf-,
hef-Ermiidung) bestimmt wird, vergleichbar. Untersuchungen von Schwingbruchflichen von
Aluminium [Hol02] und Reineisen [Som96] bestéitigen diese Ergebnisse. Bei diesen Experi-
menten wurde die mittlere Positronenlebensdauer bestimmt, die in guter Ndherung mit dem
S-Parameter korreliert.

Die Untersuchungen wurden an gerissenen Aluminium-Proben, welche bei verschiedenen
Lasten gepulst worden waren, durchgefiihrt. Es zeigt sich, dass die mittlere Positronenlebens-
dauer gegeniiber dem ausgeheilten Ausgangszustand zwar erhoht, das Mafl der Verdnderung
jedoch unabhéngig von der Lastspielzahl oder dem Lastniveau bis zum Bruch ist [Hol02].
Die Messungen an Reineisen wurden im Bereich eines Schwingbruches und der Restbruch-
fliche vorgenommen und zeigen keine Unterschiede in der mittleren Positronenlebensdauer
zwischen Schwingbruch- und Gewaltbruchbereich [Som96].

Der konstante S-Parameter bei Bruch der Probe erméglicht in Kombination mit der be-
merkenswerten, linearen Abhéngigkeit des S-Parameters vom Logarithmus der Lastspielzahl
eine Lebensdauervorhersage im Umlaufbiegeversuch. Der Logarithmische Zusammenhang
kann durch die kleiner werdende plastische Amplitude mit steigender Lastspielzahl erklért
werden. Abbildung 6.3 zeigt schematisch das Verhalten bei grofien Belastungsamplituden im
Bereich bzw. oberhalb der Dehngrenze des Werkstoffes fiir die ersten Lastwechsel. Ubersteigt
die Spannung die Dehngrenze, erfolgt die weitere Verformung plastisch und der Werkstoff
verfestigt. Bei der nachfolgenden Belastung liegt nun die Dehngrenze um den Betrag der
Verfestigung hoher. Da die Versuche totaldehnungskontrolliert durchgefithrt wurden, wird
bei einer hoheren Dehngrenze der plastische Anteil an der Gesamtverformung geringer und
somit auch die Verfestigung pro Lastwechsel. Wie aus den Auswertungen der Zugversuche
ersichtlich (s. a. Abbildung 6.1 und 6.2), ist der S-Parameter bei geringen bis mittleren Ver-
formungen direkt proportional zur Verfestigung. Damit ist bei fortschreitender Verfestigung,
entsprechend grofler werdenden Lastspielzahlen, eine steigende Anzahl von Lastwechseln not-
wendig, um die Fehlstellendichte um einen bestimmten Betrag zu erhohen und damit den
S-Parameter entsprechend zu vergréfiern.

Zum Verstandnis des logarithmischen Verhaltens wurde ein einfaches Modell entwickelt,
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Abbildung 6.3: Einfluss der Verfestigung auf die plastische Amplitude bei dehnungs-
kontrollierter Versuchsfiihrung, schematisch: Mit steigender Verfestigung wird die pla-
stische Amplitude und damit die weitere Verfestigung pro Lastwechsel kleiner.

mit dem die plastische Amplitude und die Verfestigung pro Lastwechsel grob abgeschétzt
werden konnen und das auf folgenden Annahmen basiert:

e Die (Zug-Druck-) Versuche werden totaldehnungskontrolliert mit einer Dehnungsam-
plitude von e,es = 2A¢e durchgefiihrt (Amplitudenverhéltnis R= —1).

e Der Ablauf entspricht einer Aneinanderreihung einzelner Zug-Druckversuche mit je-
weils linear-elastischen und linear-plastischen Anteilen.

e Der Werkstoff verhélt sich bei der Erstbelastung bis zum Erreichen der Streckgrenze
ideal linear-elastisch und verfestigt bei der folgenden plastischen Verformung bis zum
Erreichen der maximalen Dehnung (Zugversuch).

e Die Verfestigung héngt bei plastischer Verformung linear von der plastischen Dehnung
ab. Diese Annahme beschreibt das Werkstoffverhalten des austenitischen Stahls bei
kleineren plastischen Amplituden (< 10 % Dehnung) recht gut, kann jedoch nicht ohne
weiteres auf andere Werkstoffe und groflere Amplituden iibertragen werden. Diese
Vereinfachung dient der mathematischen Beschreibung des Verfestigungsverhaltens.

e Bei Umkehr der Belastungsrichtung verhilt sich der Werkstoff bis zum Uberschreiten
der nun erhchten Stauch- bzw. Dehngrenze linear-elastisch und verfestigt danach ent-
sprechend obiger Beschreibung bis zur maximalen Dehnung. Anelastizitéit! oder der
Bauschingereffekt? wurden hier nicht beriicksichtigt. Dies stellt sicherlich die grofte
Einschrankung dar, und der plastische Anteil an der Verformung wird iiberschétzt. Bei
einer grofleren Zahl von Lastwechseln und grofleren Dehnungsamplituden ergeben sich
daher schnell unphysikalisch hohe Spannungsamplituden.

! Anelastizitiit: zeitabhiingige, reversible Verformung im elastischen Bereich, z.B. Snoek-Effekt [Got98].
2siche auch Kapitel 2.2.2
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Abbildung 6.4: Schematischer Spannungs-Dehnungsverlauf wihrend der ersten zwei
Lastwechsel fiir ein einfaches Verfestigungsmodell: Anelastisches Verhalten und Bau-
schingereffekt sind hier vernachléssigt worden.

Mit obigen Annahmen lasst sich die Verfestigung pro Durchlauf der gesamten Dehnungs-
amplitude (halbes Lastspiel, z.B. €in — €max) berechnen:

. 2 Omaz,(i—1
Ac(i) = n-(2- A — ZZmenlizly (6.1)
E
mit Omaz,i : maximale Spannung des i.ten Lastspiels
n : Verfestigungskoeffizient bei plastischer Verformung
Ae : Dehnungsamplitude Ae = emaz = |Emin|
E : Elastizitdtsmodul

Bei Beginn der Wechselverformung (,, Nulltes-Lastspiel“) entspricht die (i-1)ste Spannung
der Streckgrenze und die Amplitude der Verformung betrégt nur die Halfte.

Fiir die Berechnung der Verfestigung wurde die Annahme verwendet, dass der Werk-
stoff bei plastischer Verformung linear verfestigt. Die Verfestigung pro Lastwechsel betrigt
maximal Ao, = 1 - 2Ae, falls die gesamte Verformung plastisch erfolgt. Der elastische
Anteil an der Gesamtverformung wird durch den rechten Term in der Klammer in Gleichung
6.1 wiedergegeben und ist von der maximalen Spannung des vorangehenden Lastwechsels
abhéangig. Erst wenn bei Bewegungsumkehr der Betrag der maximalen Spannung der voran-
gegangenen Belastung {iberschritten wird, beginnt die plastische Verformung. Mit steigender
Maximalspannung nimmt nach 6.1 der elastische Anteil an der Gesamtverformung zu und
die Verfestigung pro Lastspiel wird kleiner.

Weiterhin wird fiir die Abschétzung des Verfestigungsverhaltens angenommen, dass der
Werkstoff im Zug- und Druckbereich gleichermaflen verfestigt und das Verformungsverhalten
im Druckbereich bis auf das Vorzeichen der Spannung identisch mit der Verformung des
Zugbereiches ist. Damit ist der Betrag der maximalen Spannung des i-ten Lastwechsels?

3Lastwechsel steht in diesem Zusammenhang nicht fiir einen gesamten Zyklus, sondern bezieht sich auf
die Umkehr der Belastungsrichtung und entspricht einem halben Zyklus (Lastspiel).
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Abbildung 6.5: Berechnete Verfestigung und Spannung nach obigen Modellannahmen:
(a): Verfestigung pro Lastwechsel (b): Erhohung der Spannungsamplitude durch akku-
mulierte Verfestigung.

nach

Omazx,i — O'max,(ifl)—i_AU(Z‘)

2- Omaz,(i—
=  Omaz,(i—1) + n- (2 - Ae — %) (62)

von der maximalen Spannung des (i-1)-ten Lastwechsels abhéngig.

Abbildung 6.5 zeigt die nach obigem Modell berechnete Verfestigung pro Lastwechsel
und die maximale Spannung im Verlauf der ersten 1000 Lastspiele*. Die mit steigender
Lastwechselzahl deutlich kleiner werdende Verfestigung pro Lastwechsel (Abb. 6.5a) fiithrt
dazu, dass die maximale Spannung zumindest abschnittsweise linear mit dem Logarithmus
der Lastspielzahl steigt (Abb. 6.5b) und zu groflen Schwingspielzahlen in eine Sittigung
einmiindet.

Mit dem Modell kann demnach qualitativ die beobachtete Abhéngigkeit des S-Parameters
von der Lastwechselzahl fiir Spannungen oberhalb der Elastizitdtsgrenze erkliart werden.
Liegt die Spannungsamplitude im makroskopisch elastischen Bereich, ist die plastische Ver-
formung auf einige hierfiir giinstig orientierte Kérner begrenzt (Mikroplastizitit). In diesen
Kornern findet dann die zyklische Verformung entsprechend dem makroskopischen Verhalten
bei sehr groflen Lastamplituden statt. Bei Verfestigung der plastisch verformten Bereiche
tragen im Laufe der Ermiidung weitere Bereiche der Probe zur plastischen Verformung bei.

Es sei an dieser Stelle nochmals darauf hingewiesen, dass die Annahmen bei einer quanti-
tativen Analyse zu unphysikalisch hohen Spannungswerten fithren, was nicht mit dem realen
Werkstoffverhalten iibereinstimmt. Neben Bauschingereffekt und anelastischem Verhalten
wird zusétzlich die beim Umlaufbiegeversuch auftretende Stiitzwirkung auf die Randschicht

“Modellannahmen: austenitischer Stahl (Rp02 = 210 MPa; E=210 GPa; n = 3 GPa); Dehnungsamplitude
Ae = +3% (o ~ 300 MPa nach 1.LW)
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durch die weniger belasteten Schichten in Probenmitte vernachlissigt. Die real auftreten-
de plastische Amplitude und die entsprechende Verfestigung pro Lastwechsel sind deutlich
geringer, teilweise wurde auch eine Entfestigung im Umlaufbiegeversuch beobachtet.

Das Generieren von Versetzungen bei zyklischer Beanspruchung fiihrt demnach nicht
zwingend zu einer Werkstoffverfestigung. Plastisches Verformen unter schwingender Be-
anspruchung kann durch Bildung von Versetzungsanordnungen auch in einer Entfestigung
oder in einer gleichbleibenden Festigkeit trotz erhchter Versetzungsdichte resultieren. Ent-
scheidend fiir die Anzahl an neuen Versetzungen pro Lastspiel ist die Grofle der plasti-
schen Amplitude. Eine exakte Analyse der plastischen Amplituden ermoglichen zyklische
Spannungs-Dehnungs-Kurven, die im Umlaufbiegeversuch jedoch prinzipiell nicht ermittelt
werden konnen, da die Dehnungsamplitude in dem untersuchten Probenvolumen nicht genau

genug ermittelt werden kann.

Abbildung 6.6 zeigt die S-Parameterdnderung der verschiedenen Werkstoffe im Umlauf-
biegversuch bei jeweils zwei unterschiedlichen Lastamplituden, die Durchldufern und Pro-
benbriichen im Bereich von 10*-10° Lastwechseln entsprechen. Die Lastamplitude ist in Ab-
bildung 6.6 als Vielfaches der Streckgrenze angegeben. Im hcf- und Dauerfestigkeitsbereich
ist die Anderung des S-Parameters bei den unterschiedlichen Werkstoffen #hnlich, was an
dem parallelen Verlauf der Ausgleichsgeraden zu erkennen ist. Im hcf-Bereich zeigt die Probe
aus C45E (blaue, gestrichelte Linie) bei der geringsten Lastspielzahl die gréfte Anderung
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Abbildung 6.6: Anderung des S-Parameters bei den verschiedenen Werkstoffen
im Umlaubiegeversuch: Dargestellt ist der S-Parameter im Umlaufbiegeversuch bei
Durchlidufern und bei Proben, die zwischen 10* und 10° Lastspielen gebrochen sind.
Zusitzlich ist der Belastungsgrad in % der Streckgrenze angegeben.
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des S-Parameters. Sie war jedoch nach 1,2-10° Lastwechseln gebrochen und wurde im Ver-
gleich zu den Proben aus X6 CrNiTi18-10 und Ti2, die bis 5 - 107bzw.10® Lastwechseln nicht
gebrochen waren, etwas stirker belastet. Bei der Probe aus unlegiertem Titan Ti2 (rote,
gestrichelte Linie) wird die Ansprechwelle des S-Parameters bei Titan deutlich.

Grofle Unterschiede werden bei den entsprechenden Lastamplituden im Verhéltnis zur
statischen Dehngrenze deutlich. Wahrend die Dauerfestigkeit des austenitischen Stahls auf
dem Spannungsniveau der Streckgrenze liegt, betriagt diese bei unlegiertem Titan nur 80 %,
bei C45E weniger als 75% der Streckgrenze. Dies erklirt die gute Empfindlichkeit der
Positronenzerstrahlung auf zyklische Verformung von austenitischen Stéhlen im Umlaufbie-
geversuch. In den folgenden Abschnitten werden die Besonderheiten der einzelnen Werk-
stoffgruppen diskutiert.

Austenitischer Stahl X6 CrNiTi18-10

Der austenitische Stahl besitzt im weichgegliihten Zustand ein sehr grofles Verfestigungs-
potential, was sich in einem niedrigen Streckgrenzenverhéltnis beim Zugversuch duflert (s.
a. Tabelle 5.1). Durch die starke Verfestigung liegt bei zyklischer Belastung die Dauerfe-
stigkeit von Umlaufbiegeproben im Bereich der Streckgrenze und im Zeitfestigkeitsbereich
iibersteigt die Spannung die Streckgrenze zum Teil deutlich. Die Proben werden demnach
vom ersten Lastwechsel an nicht nur mikroplastisch, sondern makroskopisch plastisch ver-
formt, was die Fehlstellendichte stark erhoht und zu dem beobachteten, deutlichen Anstieg
des S-Parameters fiihrt.

Bei Belastungen grofler als 300 MPa tritt dabei nach einem linearen Anstieg vor dem
Bruch der Probe ein Séttigungseinfang der Positronen an den Haftstellen auf und der S-
Parameter steigt innerhalb der letzten Lastwechsel nicht weiter an. Séttigung korrespondiert

dabei nach theoretischen Uberlegungen mit einer Versetzungsdichte von pgi. &~ 10'cm =2

[SKK99].

Die Anderung der Steigung bei Spannungen zwischen 250 und 280 MPa kann auf eine
Anderung von planarem zu welligem Gleiten zuriickzufithren sein. TEM-Untersuchungen
zum Gleitverhalten der austenitischen Stdhle X5CrNil8-10 und X2CrNiMo17-3-2 von HIL-
LERT haben gezeigt, dass die unter reiner Zug-Druck-Wechselbelastung planar gleitenden
austenitischen Stdhle bei kombinierter Torsions- und Zug-Druck-Wechselbelastung (nicht-
proportionale Beanspruchung) unter héheren Spannungsamplituden welliges Gleitverhalten
zeigen [Hil00]. Planares Gleiten fithrt zu ausgerichteten, anisotropen Versetzungsstrukturen,
wahrend die Versetzungsnetzwerke bei nichtproportionaler Beanspruchung in einer deutlich
isotroperen Labyrinth-Struktur angeordnet sind. Bei isotroper Verteilung sind die Verset-
zungen nicht so stark in Zellwénden konzentriert und die mittlere Versetzungsdichte sowie
deren Steigerung pro Lastwechsel sind grofler.

Die Umlaufbiegepriifung stellt als Uberlagerung einer Biege- mit einer geringen Torsions-
belastung eine nichtproportionale Belastung dar. Wie aus Abbildung 2.13 ersichtlich, wird
bei niedriger Belastung planares Gleiten bevorzugt und bei hoher welliges. Demnach konnte
bei dem Durchldufer in Abbildung 5.9b bevorzugt planares Gleiten auftreten, was fiir den
konstant linearen Zusammenhang des S-Parameters spricht. Bei den mittleren Belastungs-
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Abbildung 6.7: Spannung im Verlauf der Umlaufbiequng unter hoher Lastamplitude
bei austenitischem Stahl: (a): Verfestigung innerhalb der ersten zehn Lastwechsel (b):
Entfestigung von Lastwechsel 200-700. Bei kleinen Lastspielzahlen wurde die Probe

von Hand gedreht. Der sinusférmige Spannungsverlauf in (a) gibt die Unwucht von
Maschine und Probe wieder.

amplituden in Abbildung 5.9b (250-280 MPa) konnte ein Wechsel von planarem zu welligem
Gleitverhalten fiir den Wechsel der Steigung verantwortlich sein, wiahrend die Proben unter
hoher Belastung in 5.9 a (290-310 MPa) von Anfang an wellig gleiten und daher kein Wechsel

280 T T T T
280 i
278 -
© ©
o [a
=, 2701 1 2 276 1
o kel
5 5
i 3
o} o}
(o)) (o))
274 1 _
< 260- 1 <
c c
c c
4] (]
& & 2721 .
250 _ ]
Werkstoff: X6CrNiTi18-10 Werkstoff: X6CrNiTi18-10
- } | 270 - - - -
I T I T T T T
0 10 10000 15000 20000 25000 30000
Lastwechsel Lastwechsel

(a) (b)

Abbildung 6.8: Spannung im Verlauf der Umlaufbiequng mit mittlerer Lastamplitu-
de bei austenitischem Stahl: (a): Verfestigung innerhalb der ersten 10 Lastwechsel
(b): sekundire Verfestigung von Lastwechsel 11000-30000. Im Vergleich zu den hohen
Lastamplituden ist die Verfestigung innerhalb der ersten 10 Lastwechsel deutlich ge-
ringer. Die sekundére Verfestigung setzt dafiir frither ein und ist stérker ausgeprégt.
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der Steigung des S-Parameters auftritt.

Ein weiterer Hinweis auf das unterschiedliche Ermiidungsverhalten bei hohen und mittle-
ren Lastamplituden ist die Anderung der Spannung in der Randfaser im Verlauf der Umlauf-
biegung (Abbildung 6.7). Nach anfinglicher Verfestigung bis zu 20-30 Lastwechseln entfestigt
der austenitische Stahl bei den hohen Lastamplituden kontinuierlich, bis kurz vor Bruch der
Probe eine sekundire Verfestigung einsetzt. Ein &hnliches Verhalten wurde auch von HIL-
LERT bei seinen Untersuchungen nachgewiesen [Hil00]. Die sekundére Verfestigung wird
dort durch verformunginduzierte Martensitbildung erklért. Verformungsinduzierter Mar-
tensit konnte bei metallographischen Querschliffen von hoch belasteten Umlaufbiegeproben
(lef-hef-Bereich) nachgewiesen werden (siehe Abbildung B.2, 104).

Bei mittleren Lastamplituden hingegen ist die Verfestigung innerhalb der ersten Last-
wechsel nicht so stark ausgepréigt und die Entfestigung fallt ebenfalls nicht ganz so deutlich
aus (Abbildung 6.8). Die sekundire Verfestigung vor Bruch der Probe beginnt deutlich
frither, bemerkenswerterweise dndert sich danach die Steigung des S-Parameters.

Ferritischer Stahl C45E

Durch die Bindung der Versetzungen an Cotrellwolken zieht plastisches Verformen im Zug-
versuch nicht direkt eine Spannungserhéhung nach sich, innerhalb der ausgepriagten Streck-
grenze nimmt die Spannung sogar leicht ab. In der Literatur wird bei zyklischer Verformung
von ferritisch perlitischen Stdhlen aus demselben Grund auf eine Entfestigung innerhalb
der ersten Lastwechsel hingewiesen [Ber89]. Diese Entfestigung zeigt sich auch bei den Um-
laufbiegeversuchen, unabhéngig davon, ob die Last iiber oder unter der Elastizitdtsgrenze im
Zugversuch liegt (Abbildung 6.9). Die Verringerung der Spannungsamplitude ist jedoch nicht
auf eine abnehmende Versetzungsdichte, sondern auf die fehlende Bindung der Versetzungen
an Cotrellwolken zuriickzufiihren. Der S-Parameter steigt deshalb trotz der Entfestigung in
den ersten Lastwechseln an, da die Fehlstellendichte durch die zyklische Verformung erhoht
wird.

Eine Lebensdauervorhersage wird bei C45E dadurch erschwert, dass die Proben nicht
bei einem einheitlichen S-Parameterwert brechen (Abbildung5.10). Eine Hypothese fiir die-
ses Verhalten liegt in dem hoch lokalisierten Gleiten, welches bereits bei den Zugversuchen
beobachtet wurde. So wurde bei jeder Umlaufbiegeprobe vor deren Bruch die polierte Pro-
benoberflache im Bereich des geringsten Querschnittes matt. Bei hoch lokalisiertem Gleiten
werden je nach Lage und Ausdehnung der Gleitbiander mit der 2mm breiten Quelle auch
Bereiche untersucht, die nicht zur plastischen Verformung beigetragen haben. Dadurch wird
der (gemittelte) S-Parameter niedriger als in den Bereichen der maximalen Verformung.

Ein anderer Grund kann im zweiphasigen Gefiigeaufbau des normalisierten C45E liegen.
Bei unterschiedlichen Lastamplituden kénnen die beiden Phasen in unterschiedlichem Mafle
zur Ermiidung beitragen und, abhéngig von der Empfindlichkeit der Positronen fiir Defekte
in den unterschiedlichen Phasen, resultiert hieraus ein unterschiedlicher S-Parameter bei
Bruch der Probe. Das Verhalten von C45E im Umlaufbiegversuch konnte nicht abschlieBend
geklart werden.
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Abbildung 6.9: Spannung im Verlauf der Umlaufbiequng mit mittlerer Lastamplitude
bei ferritischem Stahl: (a): Entfestigung innerhalb der ersten 100 Lastwechsel (b):
Verfestigung von Lastwechsel 800-3000. Im Gegensatz zu den austenitischen Stéhlen
entfestigen die ferritischen Stéhle innerhalb der ersten Lastwechsel. Die darauf folgende
Verfestigung ist deutlich ausgepragter als die sekundére Verfestigung der austenitischen
Stéahle.

Unlegiertes Titan Ti2

Die Besonderheit bei unlegiertem Titan ist das , verzogerte“ Ansprechen des S-Parameters
auf zyklische Verformung. Die Zugversuche an Ti2 zeigen, dass eine Ansprechschwelle des
S-Parameters fiir die plastische Verformung existiert. Im ausgeheilten Zustand ist die Ver-
setzungsdichte bei unlegiertem Titan demnach kleiner als pgiq < 5 - 108 cm™2, der unteren
Grenze fiir einen Nachweis mittels Positronenannihilation [SKK99]. Bei unterschiedlichen
Belastungsamplituden steigt die Versetzungsdichte unterschiedlich schnell an und erreicht
nach einer gewissen, lastabhingigen Schwingspielzahl die Nachweisgrenze. Oberhalb die-
ser Schwingspielzahl steigt der S-Parameter mit der bereits bei den Stéhlen beobachteten
linearen Abhéngigkeit vom Logarithmus der Lastwechselzahl.

Nicht geklédrt werden konnte, warum die Steigung der linearen Regressionsgeraden nahezu
unabhéngig von der Lastamplitude ist. Nach obiger Modellvorstellung miisste die Gerade
fiir grofe Lasten steiler verlaufen als fiir kleine oder ein Wechsel der Steigung nach Erreichen
der Ansprechschwelle auftreten (Abbildung 6.10).

(o + B)-Titan TiAl6 V4

Bei der (a + ()-Titanlegierung TiAl6 V4 konnte der lineare Zusammenhang zwischen S-
Parameter und Logarithmus der Lastwechselzahl nicht dokumentiert werden. Die wesentli-
chen Unterschiede zu den anderen untersuchten Werkstoffen sind eine sehr hohe Festigkeit in
Kombination mit einem sehr hohen Streckgrenzenverhéltnis und ein im bimodalen Zustand
sehr feines, zweiphasiges Gefiige, das durch Ausscheidungshérten die héchsten Festigkeiten
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Abbildung 6.10: Modell zur Erklirung der lastabhingigen Ansprechschwelle bei unle-
giertem Titan: Dargestellt sind die Geradenanpassungen an den S-Parameter bei den
verschiedenen Lastniveaus. Auf der 2. Ordinate ist zusétzlich die nach [SKK99] mit
Ansprechschwelle und Séttigung (~Bruch) korrespondierende Versetzungsdichte ange-
geben. Im ausgeheilten Zustand liegt die Versetzungsdichte unter der Nachweisgrenze
fiir Positronenannihilation. Gestrichelt dargestellt ist die Anderung der Versetzungs-
dichte bis zum Erreichen der Ansprechschwelle.

erreicht.

Der Gefiigezustand kann durch die Wérmebehandlung verdndert werden. Es wur-
den daher auch Umlaufbiegeproben mit zum Teil grobkérnigem, globularem Gefiige, das
hauptséchlich aus a-Phase aufgebaut ist, untersucht. Auch hier &nderte sich der S-Parameter
im lcf-hef Bereich nicht vor Anreissen der Probe. Der Einfluss des Gefiigezustandes ist daher
als gering einzustufen.

Der Grund fiir das schlechte Ansprechen des S-Parameters diirfte die hohe Streckgrenze
des Materials sein. Die Dauerfestigkeit betrigt etwa 45 % der Zugfestigkeit und liegt da-
mit relativ zur maximalen Festigkeit auf einem mit den anderen Werkstoffen vergleichbaren
Niveau. Allerdings liegen die untersuchten Spannungsniveaus der Umlaufbiegepriifungen re-
lativ zur Streckgrenze im Zugversuch deutlich niedriger als bei den anderen Werkstoffen.
So liegt bei Ti Al6 V4 die Dauerfestigkeit bei knapp 50 % der Streckgrenze, wogegen sie bei
C45E 69 %, bei Ti2 84 % und bei X6 CrNiTil18-10 mehr als 100 % der makroskopischen
Elastizitdtsgrenze betrigt. Dadurch sind die (mikro-)plastischen Amplituden bei zyklischer
Verformung entsprechend geringer und die Anzahl neuer Versetzungen und Fehlstellen, die
pro Lastwechsel gebildet werden, entsprechend kleiner.
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Die Ergebnisse der Probe bei der extrem hohen Amplitude (99 % Rpo.2, 930 MPa) las-
sen erahnen, dass bei entsprechend hohen Lastamplituden der plastische Anteil an der Ge-
samtverformung entsprechend steigt und mittels Positronenzerstrahlung eine Anderung der
Fehlstellendichte vor Anreiffen der Probe nachgewiesen werden kann. Liegt die Amplitude
relativ zur Streckgrenze in einem &dhnlichen Verhiltnis wie bei den anderen Werkstoffen, ist
eine Anderung des S-Parameters vor AnreiBen der Umlaufbiegeprobe erkennbar. Allerdings
liegt hier die Probenlebensdauer auf einem deutlich niedrigeren Niveau im Vergleich zu den
Stéahlen und dem unlegierten Titan.

Das ein Nachweis von plastischen Verformungen mittels Positronenzerstrahlung in
Ti Al6 V4 prinzipiell moglich ist, zeigen die Ergebnisse der CT- und Zugversuche. Offen
bleibt, warum die Vorgénge, die bei niedrigen bis mittleren Lastamplituden (im Bereich der
Zeit- und Dauerfestigkeit) zur Materialermiidung fithren, nicht abgebildet werden konnen.
Moégliche Erklarungen sind eine Ermiidung durch Umordnen von Versetzungen oder durch
Bildung und Abgleiten von nicht aufgespaltenen Schraubenversetzungen. Beide Prozesse
erhchen nicht die Dichte der Leerstellen oder leerstellenartigen Defekte und konnen daher
mittels Positronenzerstrahlung nicht nachgewiesen werden.

6.3 Lebensdauervorhersage fiir mehrere Lastniveaus
an einer Probe

Durch die Probenform ergibt sich bei den Umlaufbiegepriifungen der in Abbildung 4.14
dargestellte Spannungsverlauf in Probenléngsachse. Mittels ortsaufgeloster Positronenspek-
troskopie konnen, wie in Abbildung 5.13 dargestellt, mehrere Lastniveaus gleichzeitig an
einer Probe zerstorungsfrei untersucht werden. Sofern wie bei dem austenitischen Stahl eine
feste Korrelation von S-Parameter, Lastspielzahl und Lebensdauer der Proben existiert, ist
durch mehrere, ortsaufgeloste Linienscans prinzipiell eine Lebensdauervorhersage fiir meh-
rere Spannungen kleiner gleich der Maximalspannung an einer Probe moglich.

Anhand der Ergebnisse aus Kapitel 5.2.1 soll die Vorgehensweise skizziert werden. An
die Messdaten wurden die in Abbildung 5.13 gestrichelt dargestellten Gaussverteilungen
angepasst, was die numerische Beschreibung der S-Parameterwerte in Probenldngsachse
ermoglicht. Die Spannung in Probenldngsachse kann nach Gleichung 4.2 berechnet wer-
den und so ergibt sich die in Abbildung 6.11 a dargestellte Abhéngigkeit des S-Parameters
von der Spannung in der Randfaser fiir die drei untersuchten Lastniveaus. Die Ansprech-
schwelle, oberhalb derer sich der S-Parameter bei der Umlaufbiegung &ndert, liegt fiir die
kleinste untersuchte Lastwechselzahl bei 180 MPa und sinkt bei weiterer Ermiidung bis auf
140 MPa ab.

Fiir alle Spannungen zwischen 180 MPa und 260 MPa ist an dieser Probe eine Lebensdau-
ervorhersage moglich. In Abbildung 6.11b ist exemplarisch die Anderung des S-Parameters
bei fortschreitender Ermiidung fiir sechs Spannungen zwischen 210 MPa und 260 MPa darge-
stellt. Der bei den Ergebnissen in Kapitel 5.2 nachgewiesene, lineare Zusammenhang wird in
dieser Abbildung nicht so deutlich. Dennoch sind Ausgleichsgeraden eingezeichnet, die auf
die Restlebensdauer bei den verschiedenen Lastniveaus hindeuten. Der austenitische Stahl
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Abbildung 6.11: Lebensdauervorhersage fiir mehrere Lastniveaus an einer Probe: (a):
Abhéngigkeit des S-Parameters von der Spannung in der Randfaser fiir drei verschie-
dene Lastspielzahlen (b): Anderung des S-Parameters fiir sechs verschiedene Lastni-
veaus im Laufe der Umlaufbiegung. In (a) ist deutlich die auch von der Lastspielzahl
abhéngige Ansprechschwelle fiir Veranderungen des S-Parameters erkennbar.

ist demnach bei Spannungen unter 230 MPa dauerfest, falls davon ausgegangen werden kann,
dass oberhalb von 3-107 Lastwechseln keine Probenbriiche mehr auftreten. Dieses Ergebnis
wird durch den Wohlerauftrag der Umlaufbiegeversuche (Abbildung 5.7 a) zumindest nicht
widerlegt.

Fiir genauere Abschéatzungen der Restlebensdauer wiren weitere Linienscans zu verschie-
denen Stadien der Ermiidung notwendig, um mehrere und vor allem weiter auseinander
liegende Messpunkte fiir eine (lineare) Anpassung zu erhalten. Bei dem dargestellten Auf-
trag streut die Restlebensdauervorhersage um eine Groéflenordnung oder mehr, abhéngig
von der Lage der moglichen Ausgleichsgeraden. Die Messunsicherheit der einzelnen S-
Parameterwerte ist bei den Positronenmikrosondenmessungen zudem durch eine geringe-
re Anzahl detektierter Ergeignisse deutlich gréfler als bei den Bulkmessungen in Kapitel
5.2. Weiterhin konnte eine eventuelle Anderung des Spannungsverlaufs in Probenlingsachse
durch die fortschreitende Verfestigung nicht beriicksichtigt werden. Es muss davon ausgegan-
gen werden, dass bei plastischer Verformung der hoch belasteten Bereiche in Probenmitte
sich auch die Versetzungsdichte in direkt benachbart liegenden, weniger hoch belasteten
Bereichen éndert.

Obige Ausfithrungen sollen nur die Vorgehensweise einer Abschétzung der Restlebensdau-
er skizzieren und erheben nicht den Anspruch moglichst grofer Exaktheit. Weiterhin wird
das Potential von ortsaufgeloster Positronenspektroskopie fiir Untersuchungen an komplexen
Bauteilen, welche dynamisch belastet werden, deutlich.
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6.4 Rissausbreitung

Bei Vergleich der Abbildungen 5.14 und 5.15 (Kap. 5.3) wird deutlich, dass die plastische
Zone vor der Rissspitze bei der gerissenen Umlaufbiegeprobe stérker ausgeprégt ist als bei
der CT-Probe. Der Bereich des gegeniiber dem ausgeheilten Ausgangszustandes erhchten
S-Parameters und das Maximum vor der Rissspitze sind bei der Umlaufbiegeprobe griéfer.
Dies resultiert vermutlich aus einer hoheren Spannungsintensitét der das Material bei Anrei-
Ben der Umlaufbiegeprobe ausgesetzt war. Durch deren komplexe Probenform kann jedoch
im angerissenen Zustand kein Spannungsintensitétsfaktor berechnet werden, der einen quan-
titativen Vergleich mit der CT-Probe ermoglichen wiirde.

Neben der wahrscheinlich hoheren Spannungsintensitiat war die Umlaufbiegeprobe vor der
Risseinleitung wéihrend 35000 Lastwechseln ermiidet worden. Das Rissfortschrittsstadium bis
zum Abbruch der Umlaufbiegepriifung dauerte danach 11000 Lastwechsel an und ist mit den
10000 Lastwechseln der CT-Probe vergleichbar. Im Gegensatz zur CT-Probe konnte sich bei
der Umlaufbiegeprobe vor Beginn des Rissfortschrittes eine Ermiidungsstruktur bilden, die
allerdings nicht zu einem erhohten S-Parameter fiithrt, wie die Ergebnisse der Umlaufbiege-
versuche in Kapitel 5.2 zeigen. Die Zugversuche an den Titanlegierungen haben ergeben,
dass der S-Parameter erst ab einer Verfestigung von etwa 40 MPa, die mit einer erhchten
Versetzungsdichte korrespondiert, fiir weitere Erhohungen der Fehlstellendichte empfindlich
ist. Die Materialermiidung vor dem Stadium der Risseinleitung kénnte daher der Grund fiir
die mittels Positronenannihilation detektierte, weiter ausgedehnte und , hchere“ plastische
Zone vor der Rissspitze sein.

Abbildung 6.12 zeigt einen Vergleich der Ergebnisse dieser Arbeit mit fritheren Mikroson-
denuntersuchungen an CT-Proben aus AISI321 (dhnlich X5CrNil8-8) [HBB*99]. Die mit
ortsaufgeloster Positronenzerstrahlung abgebildete plastische Zone vor der Rissspitze ist bei
dem austenitischen Stahl deutlich grofler als bei der Umlaufbiegeprobe oder der CT-Probe
aus Titan. Geometrie und Belastungsgrad der CT-Proben aus den beiden Werkstoffen wa-
ren weitgehend identisch. Die maximale Anderung des S-Parameters direkt vor dem Riss ist
beim austenitischen Stahl ebenfalls héher als bei den Titanproben.

Die Umlaufbiegeergebnisse in Kapitel 5.2 an X6 CrNiTi18-10 und TiAl6 V4 zeigen,
dass sich der S-Parameter bei dem austenitischen Stahl stérker bei zyklischer Verformung
verdndert als bei der (« + )-Titanlegierung. Dies beruht auf einer grofieren Fehlstellen-
dichte als Folge der zyklischen Verformung und der nicht vorhandenen Ansprechschwelle
der Positronenzerstrahlung bei austenitischem Stahl. Daher ist die plastische Zone beim
Austeniten deutlicher ausgeprigt als bei der (a + (3)-Titanlegierung.

Ein weiterer Unterschied in Abbildung 6.12 ist die Form der beiden Bereiche erhéhten S-
Parameters. Wahrend die plastische Zone beim rostfreien Stahl vor der Rissspitze ungefahr
die Form einer halben Ellipse besitzt, entspricht die plastische Zone bei der angerissenen Um-
laufbiegeprobe der Modellvorstellung nach DUGDALE (siehe auch Abbildung2.14, Seite 19).

Ein Grund hierfiir kann die unterschiedliche Geometrie der Abbildung 6.12 zu Grunde lie-
genden Proben sein. Ein weiterer Grund ist die hohe Empfindlichkeit des S-Parameters beim
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Abbildung 6.12: Vergleich des relativen S-Parameters in der plastischen Zone vor
einer Rissspitze in (o + [()-Titan und austenitischem Stahl: (a): Ortsaufgeloste Mes-
sungen an einer Umlaufbiegeprobe aus TiAl6 V4 (b): Ergebnisse fritherer Mikroson-
denuntersuchungen an einer CT-Probe aus AISI321 (ihnlich X5CrNil8-8) [HBB199).
Bei dem austenitischen Stahl ist die plastische Zone groflier als bei Ti Al6 V4 | bei dem
die Form der Modellvorstellung nach DUGDALE entspricht.

Austeniten auf zyklische Belastungen schon bei sehr kleinen Lastspielzahlen. Wihrend sich
der S-Parameter bei Umlaufbiegeversuchen mit hohen Spannungsamplituden (>220MPa)
schon nach einzelnen Lastwechseln dndert, ist bei den Titanlegierungen hierfiir eine deut-
lich (bis zu einigen Groflenordnungen) groflere Anzahl von Lastwechseln bzw. plastisches
Verformen durch Bruch der Probe notwendig. Durch zyklische Verformung dndert sich der
S-Parameter bei austenitischem Stahl bereits bei sehr kleinen Amplituden und Lastwechsel-
zahlen. Der Bereich eines erhchten S-Parameters ist daher im Vergleich zur Titanlegierung
Ti Al6 V4 weiter ausgedehnt und die Form der plastischen Zone wird eventuell unschérfer
wiedergegeben. Untersuchungen der plastischen Zone an gerissenen Umlaufbiegeproben aus
X6 CrNiTi18-10 waren wegen des hier sehr stark erhéhten S-Parameters des Grundwerk-
stoffes nicht moglich. Der S-Parameter war im hoch belasteten Probenquerschnitt bereits
in der Sittigung und weitere Anderungen der Fehlstellendichte im Bereich der plastischen
Zone konnten nicht abgebildet werden. Im Unterschied dazu werden bei Ti Al6 V4 nur Be-
reiche, in denen hohe Spannungsamplituden (o > R,,) wirksam waren, durch einen erh6hten
S-Parameter abgebildet.
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Kapitel 7

Ausblick

Die Ergebnisse dieser Arbeit zeigen das enorme Potential der Positronenzerstrahlung bei
dem zerstorungsfreien Nachweis von Gitterfehlern und der Restlebensdauerabschétzung
bei zyklischen Werkstoffpriifungen auf. Die Lebensdauervorhersage wurde an kubisch-
raumzentrierten, kubisch-flachenzentrierten und hexagonalen Eisen- und Titanwerkstoffen
erfolgreich durchgefiihrt und ermoglicht weiterfithrende Aussagen iiber das Werkstoffverhal-
ten im Bereich sehr grofier Lastspielzahlen (> 10° LW, UHCF).

Die Ubertragbarkeit der Lebensdauervorhersage auf weitere Werkstoffsysteme bleibt noch
zu untersuchen. Die Diskussion des Werkstoffeinflusses auf die Umlaufbiegeergebnisse in
Kapitel 6 deutet an, dass bei hoher Stapelfehlerenergie die Ansprechwahrscheinlichkeit des
untersuchten Zerstrahlungsparameters auf zyklische Verformung geringer ist als bei niedri-
ger Stapelfehlerenergie. Es wére daher interessant, die Ermiidung von Aluminium, welches
wie der austenitische Stahl einen kubisch-flichenzentrierten Gitteraufbau, aber eine deut-
lich hohere Stapelfehlerenergie besitzt, zu untersuchen. Positronenlebensdauermessungen
an ermiidetem Aluminium werden derzeit durchgefiihrt [Hol02].

Die Ermiidungsuntersuchungen bei dieser Arbeit wurden mit einer Umlaufbiege-
priifmaschine durchgefiihrt, da der Versuchsaufbau recht einfach und die Probeneinspannung
nach Unterbrechen der Ermiidung gut reproduzierbar ist. Die moéglichen Priiffrequenzen sind
bei der Umlaufbiegung hoher als z.B. bei einachsigen Zug-Druck-Wechselversuchen, da durch
den Spannungsgradient von der Probenoberfliche zur Probenmitte nur an der Oberfléche die
héchsten Spannungen wirken und die durch die plastische Verformung entstehende Wirme
gut durch die unbelastete neutrale Faser abgefiihrt werden kann. Bei dieser Priifanordnung
kénnen allerdings prinzipiell keine zyklischen Spannungs-Dehnungs-Kurven aufgenommen
werden. Eine mogliche Korrelation der plastischen Amplitude im Verlauf der Ermiidung
mit der Anderung des S-Parameters konnte daher nicht analysiert werden. Zur Kliarung
des logarithmischen Zusammenhanges von S-Parameter und Lastspielzahl waren daher Zug-
Druck-Wechselversuche mit sténdiger Dokumentation von Spannung und Dehnung erforder-
lich. Eine Diskussion des Einflusses der Versuchsfithrung (dehnungs-/spannungskontrolliert)
auf die Ergebnisse der Positronenuntersuchungen ist ebenfalls nur unter Beriicksichtigung
der Entwicklung der plastischen Amplitude im Laufe der Ermiidung sinnvoll.

Die Titan- und Eisenwerkstoffe wurden aus den in Kapitel 4.2 dargelegten Griinden
im ausgeheilten Zustand untersucht. Ferritische Stéhle werden héaufig jedoch auch im
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vergiiteten oder anderen hochfesten Zustédnden eingesetzt. Speziell bei den hochfesten
Zusténden wird eine Entfestigung im Bereich sehr grofler Lastspielzahlen (UHCF) beobach-
tet [Den02, Mug01, AE90, KHO1] und eine Lebensdauervorhersage konnte die aufwendigen
Untersuchungen deutlich vereinfachen und zudem zu neuen Erkenntnissen fiithren.

Die hochfesten Werkstoffzustéinde enthalten jedoch gegeniiber dem normalisierten Zu-
stand eine deutlich groflere Fehlstellendichte und daher setzt eine Séttigung des Zerstrah-
lungsparameters bei plastischer Verformung vermutlich frither ein, was die Bandbreite der
Positronenannihilation fiir diesen Werkstoffzustand einschréankt. Ein weiteres Problem stellt
die Préaparation von vergiiteten Proben dar. Durch das Abschrecken verzundert héiufig die
Oberflache und durch mechanisches Entfernen der Zunderschicht werden Fehler in die Rand-
schicht eingebracht, welche das Messergebnis in unzuléssigem Mafle verfalschen.

Der Oberflichenzustand spielt auch bei der Untersuchung von fertig bearbeiteten Bau-
teilen eine Rolle. Da mit der Positronenzerstrahlung hauptséchlich der Randbereich bis
etwa 200 um Abstand von der Oberfliche untersucht wird, sind die durch die Herstellung
in der Randschicht erzeugten Werkstoftfehler duflerst relevant. Eine Moglichkeit zur Ver-
ringerung dieses Problems sind monoenergetische Positronenstrahlen hoher Energie (Ey, >
einige MeV), bei denen ein Grofiteil der Positronen in einem grofleren Abstand von der
Probenoberfliche (bis zu einigen mm) implantiert wird.

Gelingt es, den Einfluss der Probenbearbeitung hinreichend zu eliminieren oder ent-
sprechend aus den Messergebnissen zu extrahieren, kénnen mit der Positronenzerstrahlung
komplexe Bauteile auf ihre Fehlstellendichte hin untersucht werden. Das ,,Scannen®“ von
Bauteilen wiahrend deren dynamischer Erprobung ermoglicht einen Vergleich der Ergebnis-
se von FEM-Simulationen mit der realen Verteilung der Fehlstellendichte zu verschiedenen
Stadien der Ermiidung. Ortsaufgeloste Positronenspektroskopie konnte zur Verifikation bzw.
Verfeinerung der FEM-Modelle genutzt werden und weiterhin Schwachstellen an Bauteilen
aufzeigen, die durch einen vorzeitigen Ausfall an anderen Stellen nicht aufgedeckt werden
konnen. Somit konnen bei einer einzigen Bauteilerprobung mehrere Schwachstellen gleich-
zeitig detektiert und entsprechende Entwicklungsschritte eingespart werden.
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Anhang A

Titanwerkstofte

Werkstoffeigenschaften im Vergleich

Ein Vergleich einiger mechanisch-technologischer Eigenschaften von Titan und Titanlegie-
rungen mit Aluminium und Eisenwerkstoffen ist in Tabelle A.1 aufgefiihrt.

Werkstoff Titan Stahl Aluminium
Dichte p 5] 4,5 7,8 2,7
Festigkeit R, [MPa] 300-1800 200-2000  150-750
Elastizitédtsmodul E[GPa] 105-115 210 75
Schmelzpunkt T.[°C] 1670 1570 600
Therm. Ausdehnungkoeffizient «[107¢%]  6-10 11-20 21
Wirmeleitfihigkeit A 21 20-100 200

Tabelle A.1: Mechanisch-technologische Eigenschaften von Titanlegierungen im Ver-
gleich zu Stahl und Aluminiumwerkstoffen

Nomenklatur und Klassifizierung

Titanlegierungen werden héufig entsprechend ihrem Gehalt an wichtigen Legierungselemen-
ten (in Masse-%) benannt. Beispiel: TiAl6 V4 enthilt als wichtige Legierungselemente no-
minell 6% Aluminium und 4 % Vanaium.

Legierungselemente in Titanlegierungen konnen unterschiedliche Auswirkungen auf die
[-Transustemperatur haben und werden in neutrale, a-stabilisierende und S-stabilisierende
Elemente eingeteilt (Abbildung A.1). Wéhrend Sn und Zr fast keinen Einfluss auf die
a/ 3 Phasengrenze ausiiben, sind vor allem die interstitiell gelosten Elemente O,N und C
a-Stabilisatoren. Auch das am héufigsten verwendete Legierungselement Al wirkt stark a-
stabilisierend. Die meisten Elemente bewirken jedoch ein Stabilisieren der [-Phase, wie
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Abbildung A.1: Legierungselemente in Titan, schematisch. Dargestellt ist der Einfluss
auf die a-f-Umwandlungstemperatur [PLK96].

Abbildung A.1 zeigt [PLK96]. Gemé&8 ihrem Anteil an (-stabilisierenden Elementen und
(-Phasengehalt bei Raumtemperatur werden Titanlegierungen in fiinf Obergruppen zusam-
mengefasst: a-,Near-a-, (o + (3)-, metastabile §- und - Legierungen.

Unlegiertes Titan und a-Legierungen finden aufgrund ihrer Korrosions- und Tieftem-
peraturbesténdigkeit vor allem in der chemischen Industrie, z.B. als Druckbehilter oder
Wiérmetauscher, Verwendung. Zudem sind unlegiertes Titan und a-Legierungen die ko-
stengiinstigsten Titanlegierungen.

Near a-Legierungen enthalten in sehr geringem Mafle (-stabilisierende Elemente und fin-
den vor allem im Hochtemperaturbereich (400-500 °C') Verwendung, da sie die gute Kriech-
besténdigkeit der a- mit der hohen Festigkeit der (a + 3)-Legierungen verbinden.

Das ausgewogendste Eigenschaftsspektrum besitzen die (« + (3)-Legierungen. Diese bieten
eine optimale Kombination aus Dichte, Festigkeit, Duktilitdt und Korrosionsbestindigkeit.
Zunehmend an Bedeutung gewinnen die metastabilen g-Legierungen. Sie zeichnen sich
durch eine gute Durchhértbarkeit und extrem hohe Festigkeiten bei gleichzeitig hoher
Bruchzéhigkeit aus. Allerdings sind diese Legierungen aufgrund der hohen Rohstoffkosten
fiir die 8- Stabilisatoren wie z.B. Mo und Cr deutlich teurer als a oder (a + 3)-Legierungen.
Ziel neuerer Werkstoffentwicklungen ist hier ein Substituieren der teuren (-Stabilisatoren
durch kostengiinstigere Elemente. Bei der metastabilen (-Legierung Timetal LCB©, wel-
che beim Volkwagen Lupo FSI als Werkstoff fiir Achsfedern zum Einsatz kommt [SMK™01],
wurde beispielsweise ein Teil der Legierungselemente durch Fe substituiert.
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Anhang B

Eisenwerkstofte

Nomenklatur und Klassifizierung von Stahl

Die Bezeichnungssysteme fiir Stéhle sind sehr vielfiltig und in [EN027] genormt. Die Kurz-
namen geben Hinweise auf die Verwendung und die mechanischen / physikalischen Eigen-
schaften oder auf die chemische Zusammensetzung. Bei der chemischen Zusammensetzung
werden unlegierte, legierte, hochlegierte und Schnellarbeitsstédhle unterschieden.

Bei unlegierten Stidhlen wird neben dem C (fiir Kohlenstoffstahl) der mittlere, 100fache
Massengehalt an Kohlenstoff angegeben. Zusatzsymbole geben Hinweise auf den Verwen-
dungszweck oder den Schwefelgehalt. C45E hat also einen mittleren Kohlenstoffgehalt von
0,45 Masse-% und wegen des E in der Werkstoffbezeichnung einen enger begrenzten, maxi-
malen Schwefelgehalt.

In der Bezeichnung legierter Stéhle folgen dem hundertfachen Kohlenstoffgehalt die Le-
gierungselemente in abnehmendem Anteil. Anschlieend werden die Zahlenwerte fiir den
Massegehalt der Legierungselemente, skaliert mit einem elementspezifischen Multiplikator
aufgefiihrt.

Ein hochlegierter Stahl wird durch ein vorangestelltes X, gefolgt von dem hundertfa-
chen Kohlenstoffgehalt, den Legierungelementen in absteigendem Anteil und dem Gehalt an
Legierungselementen (in Masse-%) gekennzeichnet. X6 CrNiTi18-10 bezeichnet einen hoch-
legierten Stahl mit 0,06 % Kohlenstoff, 18 % Chrom, 10 % Nickel und geringen Zusétzen von
Titan.

Austenitstabilitit

Die Stabilitét des Austenits (7-Fe) bei Raumtemperatur hingt von dem Gehalt an austenit-
stabilisierenden Legierungselementen ab. Abbildung B.1 zeigt den Einfluss von Chrom und
Nickel, den wichtigsten Legierungselementen in X6 CrNiTi 18-10, auf die Austenitstabilitit.

Die Martensitstarttemperatur Mg lasst sich nach EICHELMANN und HuLL [EH53] durch
die Legierungszusammensetzung (in Massen-%) abschétzen:



103

d./le'
0.1%¢C

Nickel - Aquivalent —mm

et
18%cCr
Chrom-Aquivalent ——sm=

Abbildung B.1: Schaefflersches Phasendiagramm [Ber89]. Bei 18 % Cr liegt fiir den
Ni-Zusatz gerade ein Minimum, sowohl hohere als auch niedrigere Cr-Gehalte erfordern
fiir das Beibehalten des Austenitgitters (A) hohere Ni-Gehalte.

Mg[°C] = 41,7(14,6 — Cr) + 61, 1(8,9 — Ni) + 33,1(1,33 — Mn)
+27,8(0,47 — Si) + 1666, 7(0,068 — (C + N)) — 17,8 (B.1)

Allerdings kann mit Hilfe plastischer Verformungen die Martensitbildung auch oberhalb
der Martensitstarttemperatur Mg spannungs- bzw. verformungsinduziert eingeleitet werden
[Lag64, PC53]. Als Ma# fiir die Austenitstabilitdt bei plastischer Verformung kann die M p3o-
Temperatur angesehen werden, welche als Temperatur, bei der sich bei 30 % wahrer Dehnung
50 % des Gefiiges in Martensit umwandeln, definiert ist (Elemente in Maasen-%) [Angb4]:

Mpso[°C] = 413 —462(C + N) —9,2(Si) — 8,1(Mn)
—13,7(Cr) — 9,5(Ni) — 18,5(Mo) (B.2)

Da die M pzo-Temperatur des untersuchten austenitischen Stahls bei 30°C liegt, kann sich
demnach infolge plastischer Verformung Martensit bilden. Anhand eines metallographischen
Querschliffs einer ermiideten Umlaufbiegeproben (Abbildung B.2) wird dies bestétigt. Das
Gefiige besteht zu 90 % aus v-Fe und 10 % aus Martensit.
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Abbildung B.2: Mit VyA-Beize gedtzter Querschliff einer Umlaufbiegeprobe, Lichtmi-
kroskop: (a): 100x (b): 1000x, schriges Auflicht. Verformungsinduzierte Martensitbil-
dung in einigen, giinstig orientierten Kornern. Der verformungsinduzierte Martensit
erscheint bei kleinerer Vergroflerung (a) dunkler als das -Fe. Die charakteristische
Struktur des Martensits wird erst bei starker Vergroflerung sichtbar.
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