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Kurzfassung

Ziel dieser Arbeit ist es, die DiffusionsschweiRparameter von Hastelloy® C-22° mittels eines
Diffusionsschweimodells zur Herstellung eines Kreuzstrom-Mikrowarmetauschers fiir die
chemischen Anwendungen zu optimieren. Dabei soll die Mikrostruktur des Werkstoffes wéh-
rend des Diffusionsschweil3prozesses nicht wesentlich verdndert werden, um die Korrosi-
onsbestandigkeit zu erhalten. Darliber hinaus sollen die mechanischen Eigenschaften des
geschweil3ten Bauteils (z.B. Festigkeit, Duktilitdt) so hoch wie mdglich sein. Um dieses Ziel
zu erreichen sind Voruntersuchungen bezilglich der mikrostrukturellen und mechanischen
Eigenschaften notwendig. Die Untersuchungen der mikrostrukturellen Eigenschaften zeigen,
dass ein Diffusionsschweil3prozess bei einer Temperatur zwischen 700 °C < T < 1050 °C
ohne die Bildung der Molybdan-reichen Ausscheidungen bzw. von Metallkarbiden, welche
die Duktilitat der Schweil3probe verschlechtern kénnte, unmdglich ist. In dem Temperaturbe-
reich von T > 1050 °C findet eine massive Kornvergroberung statt, die die Festigkeit des
Werkstoffes herabsetzt. Unterhalb einer Temperatur von 700 °C kann ein Diffusions-
schweil3prozess nur mit sehr hoher Druckkraft und Schweil3dauer durchgefihrt werden. Es
zeigt sich, dass die optimale Temperatur bei 1050 °C liegt. Zusatzlich ist bei der SchweiRung
von Blechen feststellbar, dass die Blechoberflache bis zu 600 nm von Al,O3 verunreinigt ist.
Deshalb wird sie vor dem Schweil3prozess abgeschliffen. Die Untersuchung der mechani-
schen Eigenschaften ergibt den temperaturabhangigen Verlauf der Rpo-Werte und das
Kriechgesetz des Werkstoffes, die als Eingabeparameter fiir das Diffusionsschweildmodell
bendtigt werden.

Zur Vorhersage eines optimierten Parametersatzes wird das Diffusionsschweilimodell, das
alle Transportmechanismen wie beim Sinterprozess von Metallen beinhaltet, in einem Com-
puterprogramm implementiert. Mit einer Oberflachenrauheit, die von einem P-2500 Schleif-
papier erzeugt wird, folgt daraus, dass der optimierte Parametersatz bei 1050 °C, 26 MPa
und 3,6 h liegen soll. Dies wird bei den Diffusionsschwei3versuchen der unstrukturierten
Blechproben mit Variation der Druckspannung, der SchweiRdauer und der Oberflachenrau-
heit bestatigt. Aus einer AES-Analyse geht hervor, dass ein kirzerer Schweil3prozess auf-
grund der Karbidbildung an der Schweil3naht nicht mdglich ist. Die Schweil3ergebnisse mit
diesem Parametersatz zeigen eine gute Schweildnaht mit geringen Restporen, eine dem
Grundwerkstoff gleiche Zugfestigkeit und eine hohe Duktilitat, die bei mehr als 50 % der Duk-
tilitat des Grundwerkstoffes liegt.

Bei der Ubertragung des optimierten Parametersatzes auf ein dem Kreuzstrom-
Mikrowarmetauscher ahnliches Bauteil wird die inhomogene Verteilung der Druckspannung
an der Trennflache mittels einer FEM-Berechnung beriicksichtigt. Daraus folgt, dass die
Druckspannung auf der Gesamtflaiche des Bauteils 11,7 MPa betragen soll. Die Diffusions-
schweil3versuche mit den strukturierten Blechen zeigen ebenfalls hohe Festigkeit und Duktili-
tat, mit vergleichbaren Gefiigestrukturen und Schweil3nahtqualitat wie das Diffusionsschwei-
3en mit Blechen ohne Kanalstrukturen.



Optimization of the diffusion bonding parameters for the production of a micro
heat exchanger from Hastelloy® C-22°

Abstract

The subject of this work is to optimize the diffusion bonding parameters for Hastelloy® C-22°
by means of a diffusion bonding model for the production of a cross flow micro heat ex-
changer for chemical applications. Due to the corrosion resistance, the microstructures of the
material should not be strongly changed during the diffusion bonding process. The mechani-
cal properties of the bonding unit (e.g. tensile strength, ductility) should be as high as possi-
ble. To achieve this objective the preliminary investigations concerning the micro structural
and mechanical properties are necessary. The investigations of the micro structural proper-
ties show that a diffusion bonding process is impossible in the temperature range of 700 °C
< T < 1050 °C without the precipitation of Mo-rich phase and the formation of metal carbide
at the welding seam, which can worsen the ductility of the bonding sample. At temperature
above T > 1050 °C a substantial grain growth takes place which lowers the strength of the
material. Below a temperature of 700 °C a diffusion bonding process can be conducted only
with very high compressive force and bonding time. It was found that the optimal temperature
for the bonding process is at 1050 °C. Additionally, it can be recognized that the sheet metal
surface in the as-received condition is contaminated with 600 nm thick Al,O3 layer, which has
to be ground before the bonding process. By the investigation of the mechanical properties
the temperature dependence of yield strength and the creep law will obtained, which served
as input parameters for the diffusion bonding model.

For the prediction of an optimized parameter set a computer program based on the diffusion
bonding model is implemented, which contains all transport mechanisms also present in the
sinter process of metals. The model calculation yielded an optimized parameter set of 1050
°C, 26 MPa and 3.6 h for the surface roughness produced by a P-2500 abrasive paper. This
parameter set is verified in the diffusion bonding experiments on the unstructured sheet
metal samples for different values of compression stress, bonding time and surface rough-
ness. A short bonding process is not possible due to the carbide formation at the welding
seam as identified by the AES analysis. The bonding with this parameter set results a good
welding seam with small remaining pores. The bonding specimens show that the tensile
strength is as high as that of base material and the ductility is being more than 50 % of the
base material.

By using this optimized parameter set on the cross flow micro heat exchanger similar part,
the inhomogenous distribution of the compression stress at the joint interface is considered
by means of a FEM computation. Hence the compression stress on the total area of the part
amount to 11.7 MPa. The diffusion bonding experiments with the structured sheet metals
show likewise high strength and ductility, with microstructures and welding seam quality
comparable to the diffusion bonding with sheet metals without channel structures.
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Bezeichnung
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ax . Kergschlagbiegezahigkeit
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Ag : Bruchdehnung

b . Breite der Einheitszelle

Ba . Atombeweglichkeit

Ca . Konzentration

c : grol3e Halbachse der Ellipse

Ac, . Leerstellenkonzentrationsunterschied
CLo . Gleichgewichtsleerstellenkonzentration
dm : mittlerer Korndurchmesser

D . Diffusionskoeffizient

Dop . Vorfaktor des Korngrenzendiffusion
Dos . Vorfaktor des Oberflachendiffusion
Doy . Vorfaktor des Volumendiffusion

Dy . Korngrenzen-Diffusionskoeffizient

D . Oberflachen-Diffusionskoeffizient

D, : Volumen-Diffusionskoeffizient

E :  Elastizitatsmodul

Fy . Flacheninhalt eines Kreises

Fm . mittlere Kornquerschnittflache

G : Schubmodul

h . kleine Halbachse der Ellipse

j :  Diffusionsstromdichte

Ks :  Boltzmannkonstante

k . FlieBspannung in reiner Scherung

KV . Kerbschlagenergie

KVaz . Kerbschlagenergie in Anlieferungszustand

[ : mittlere Schweil3linie

lo . Messstrecke der Schweil3ung
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Einleitung

1 Einleitung

In dieser Promotionsarbeit wird ein 300 um dickes Blech aus Nickel-Chrom-Molybdan- (Ni-
Cr-Mo-) Legierung von der Firma ,Haynes International“, die den Namen Hastelloy® C-22°
tragt, als Strukturmaterial verwendet. Die Aufgabe dieser Arbeit besteht darin, einen opti-
mierten Parametersatz fur das einachsige Diffusionsschweil3en dieses Materials zur Herstel-
lung eines Kreuzstrom-Mikrowdrmetauschers (Abb. 1-1) zu finden, der aufgrund der Kraftein-
leitung einige Schwierigkeiten gegentiber dem Gegenstrom-Warmetauscher (Abb. 1-2) zeigt.
Die Pfeile in den Abbildungen zeigen die Stromungsrichtung des kalten (Pfeile mit gestrichel-
ten Linien) und heilRen (Pfeile mit durchgezogenen Linien) Mediums. Es sollen bei den Diffu-
sionsschweil3untersuchungen einige wichtige Rahmenbedingungen beachten werden:

o Keine groRRe Veranderung des Materialgefiiges wie Kornwachstum und Bildung von
Ausscheidungen

e Vermeidung groRer plastischer Deformation der Kanalstege (¢ < 5%)

¢ Die SchweiRungen sollen ein hohe Zugfestigkeit und eine akzeptable Kerbschlagbie-
gezéahigkeit besitzen.

Das Anwendungspotential fur solche
Kleinstapparate konnte insbesondere in
der chemischen Technik liegen, dort wo
die Abfuhr von extrem hohen Warmeleis-
tungen bei chemischen Reaktionen und
deren exakte Temperaturkontrolle oft von
entscheidender Bedeutung sind. Bei einem
zukinftigen Einsatz in der chemischen
Produktion kann mit einigen Mikrowarme-
tauschern ein konventionell grol3er Warme-
tauscher ersetzt werden. Dadurch werden
die Mengen der miteinander reagierenden,
oft giftigen und explosiven Chemikalien
drastisch erniedrigt, und entsprechend
reduziert sich das Gefahrenpotential.

Abb. 1-2: Gegenstrom-Warmetauscher [1] . .
Die grundlegende Idee, chemische und

thermische Prozesse in Mikrokanalen ei-
nes Mikrowarmetauschers zu fuhren, entstand vor ungefahr 15 Jahren im Forschungszent-
rum Karlsruhe [1]. Zu der Zeit wurde experimentell aufgezeigt, dass Warmelbergénge in
Mikrokanalen um bis zum Hundertfachen effektiver sind, als in den Stromungskanélen von
herkdbmmlichen Warmetauschern. An der Entwicklung der Mikrowarmetauscher werden
heutzutage verschiedene Institute des Forschungszentrums Karlsruhe beteiligt, wobei die
technologische Herstellung am IMVT (Institut fur Mikroverfahrenstechnik) durchgefihrt wird.
Die mittlerweile standardisierten Warmetauscher haben drei unterschiedlichen Baugrof3en,
namlich 1 cm3, 8 cm3 und 27 cm3, die jeweils eine Warmeleistung von 20 kw, 60 kW und 200
kW Ubertragen konnen [1]. Daher ist es denkbar, dass parallel geschaltete Mikrow&rmetau-
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scher die mehrere Kubikmeter grol3en Rihrkessel mit ihren unbefriedigenden Warmeabfihr-
eigenschaften ersetzen konnen.

Die bisherigen Mikrowdrmetauscher werden mit Werkstoffen wie Edelstahl, Aluminium-
Legierungen, Kupfer und Silber hergestellt. Fir chemisch sehr aggressive Medien werden
die in der chemischen Verfahrenstechnik angewandten korrosions- und hochtemperaturbe-
standigen Nickelbasislegierungen, wie Hastelloy® C-22®, eingefiihrt. Die Diffusionsschwei-
RBung von Hastelloy® C-22° erfolgte bislang mit einem Parametersatz, bei dem die Schweil3-
temperatur, die Druckspannung und die Schweil3dauer bei 1100 °C, 20 MPa und 1 h liegen.
Dieser Parametersatz kommt aber nicht aus detaillierten Untersuchungen zustande, sondern
aus der Erfahrung beim Diffusionsschweif3en mit anderen Materialien [2].

In einem Diffusionsschweil3prozess spielen Ublicherweise aul3er der plastischen Verformung
und dem Kriechen die verschiedenen Diffusionsvorgange sowie Verdampfungs- und Kon-
densationsprozess eine Rolle. Beim Diffusionsschwei3en mit diesem hochtemperaturbe-
standigen Werkstoff werden Temperaturen bevorzugt, bei denen der Diffusionsvorgang den
Schweil3prozess so sehr unterstiitzt, dass die Schweil3dauer minimiert werden kann. Diese
kurze SchweilRdauer, die vom wirtschaftlichen Blickwinkel her ein Vorteil ist, kann normaler-
weise nur bei sehr hohen Temperaturen realisiert werden, bei denen einige Komplikationen
im Werkstoff auftreten kénnen. Der Werkstoffwiderstand gegen plastisches Flie3en in die-
sem Hochtemperaturbereich nimmt drastisch ab und noch dazu ist die Kriechneigung des
Werkstoffes bei gegebener Druckspannung im Vergleich zu Niedertemperaturbereich viel
grol3er. Das DiffusionsschweiRen des Mikrowdrmetauschers mit unkalkulierter hoher Druck-
spannung kann dazu fuhren, dass die Trennwande oder die Stege zwischen den Mikrokana-
len so stark deformiert werden, dass die Mikrokanéle teilweise oder sogar ganz dicht ver-
schlossen werden.

AulRerdem kann ein Diffusionsschweif3prozess auch als ein Warmebehandlungsprozess be-
trachtet werden, der in diesem Temperaturbereich zur starken Veranderungen der Geflige-
strukturen mit maf3geblich negativen Auswirkungen auf das Werkstoffverhalten fihren kann.
Eine sehr lange DiffusionsschweiRdauer bei einer hohen Temperatur, die sich in dem Rekris-
tallisationsbereich des Werkstoffs befindet, kann zu einer Kornvergroberung fiihren. Bei ei-
nem stark verformten Material, wie z.B. stark kaltverformtem Blechmaterial, kann sogar Re-
kristallisation vorkommen, wobei die Kornwachstumsgeschwindigkeit innerhalb eines kleinen
Temperaturbereiches sehr hoch ist. Ein massives Kornwachstum, das zu KorngréZen von
100 pm (das 2-fache vom Anlieferungszustand) in den Stegen des Mikrowdrmetauschers
fuhrt, die 100 um dick sind, kann einen bedeutenden Festigkeitsverlust verursachen. Gleich-
zeitig nimmt das Oberflachen-zu-Volumen-Verhaltnis der Kristallite ab, das den Angriffsweg
von chemisch korrosiven Medien beim Betrieb eines Mikrow&rmetauschers verkleinert.

Darlber hinaus kann in dieser bei der Losungsglihungstemperatur homogenisierten und
dann abgeschreckten Ni-Cr-Mo-Legierung in Abhangigkeit von der Schweildtemperatur eine
Mo-reiche intermetallische Phase gebildet werden, die bevorzugt an den Gitterdefekten wie
an den Korngrenzen ausgeschieden wird. Zusatzlich kbnnen Metallkarbide an Korngrenzen
aufgrund des Kohlenstoffgehalts des Werkstoffes oder in der Schweifl3naht wegen des hohen
Kohlenstoffanteils auf den zu schweilenden Oberflachen gebildet werden. Diese Phasen
kénnen versprodend wirken und die Zahigkeit des Werkstoffs herabsetzen. Aul3er dem Za-
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higkeitsverlust geht auch der Widerstand der Korngrenze gegen den chemischen Korrosi-
onsangriff aufgrund der Cr-Verarmung in der Ausscheidungsphase zuriick. Da der Tempera-
turbereich fir die Bildung von Ausscheidungen in den Bereich fir das Kornwachstum flie-
Rend Ubergeht oder sich sogar in einem gewissen, schmalen Bereich mit dem uberlagert,
konnen Veranderungen in der Mikrostruktur wéahrend des Diffusionsschwei3ens nicht voll-
stéandig vermieden werden.

Beim Diffusionsschweif3en von Blechen kommen noch zusétzliche Schwierigkeiten aufgrund
der Oberflachenverunreinigungen hinzu, die bei der Herstellung durch Walzen zustande
kommen. Durch diese Verunreinigungen mit Fremdelementen kann eine hemmende Wirkung
wahrend des Diffusionsschweil3prozesses auftreten.

Aufgrund aller dieser absehbaren Probleme werden im Rahmen dieser Arbeit Voruntersu-
chungen durchgefiihrt, die zu einer besseren detaillierten Kenntnis des Werkstoffes fihren
sollen. Auf der Basis dieser Kenntnis wird dann mit Hilfe eines Diffusionsschwei3modells, ein
optimierter Parametersatz bestimmt, der zum Diffusionsschweil3en von unstrukturierten
Schweil3proben verwendet wird. Nach dem erfolgreichen Schweil3ergebnis, das Uber die
metallographische Untersuchung bzw. in Zug- und Kerbschlagversuchen festgestellt wird,
wird der optimale Schweil3druck anhand einer FEM (Einite Elemente Methode)-Berechnung
korrigiert, mit deren Hilfe die Geometrie des Kreuzstromwéarmetauschers und der damit ver-
bundenen unginstigen Krafteinleitung bei seiner Diffusionsschweil3ung bertcksichtigt wer-
den. Mit dem resultierenden Parametersatz wird eine dem Kreuzstromwarmetauscher &hnli-
che Probe hergestellt und diese anschliel3end mikroskopisch sowie mechanisch beurteilt.
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2 Grundlagen des Diffusionsschweil3ens

2.1 Vorgeschichte und Anwendungsgebiete des Diffusionsschweil3ens

Das DiffusionsschweiRen gehdrt zur Festkérperverbindungstechnik, und wird eigentlich
schon seit langer Zeit praktiziert. Obwohl es keine genauen Angaben Uber die verwendete
Methoden gibt, die schon Schmiede und Handwerker verwendet haben, ist es aber erkenn-
bar, dass das Festkorper-Diffusionsschweilden schon mehr als 1000 Jahre existiert [3]. Ein
Beispiel ist das beriihmte japanische Schwert, das aus einem Stick Stahl beim Warmum-
formen in dinne Streifen gemacht wurde. Jeder Streifen wurde gefaltet, in zwei Halften
langsgerichtet und durch Hammern bei hohen Temperaturen aufeinander geschweif3t.

Die Untersuchung dieser Verbindungstechnik wurde erst vor ca. 50 Jahre begonnen. Heut-
zutage erstreckt sich die technologische Umsetzung auf ein sehr grof3es Gebiet, angefangen
vom makroskopischen Bereich beispielsweise in der Raumfahrttechnik [4][5], dem Flugzeug-
bau [6] und zukinftig sogar in der Fusionstechnologie bis zum mikroskopischen Bereich
[71[8][9], wie bei der Herstellung von Mikroreaktoren (z.B. Mikrowarmetauscher) [1].

In der Raumfahrttechnik wird Diffusionsschweif3en bei der Herstellung von Treibstofftanks
von Raketen und Raumfahrzeugen verwendet [4]. Damit kann gewdahrleistet werden, dass
sich die Mikrostruktur des Werkstoffs im Verbindungsbereich nicht verandert. Das Material
besitzt nach der Schweil3ung vergleichbare Eigenschaften wie die des Ausgangsmaterials
insbesondere im Widerstand gegen chemischen Angriff durch den Treibstoff.

Im Flugzeugbau werden DiffusionsschweiRverbindungen an vielen Stellen eingesetzt, die
einer Hochstbelastung unterliegen. Zum Beispiel beinhalten die Landeklappentrager des
Flugzeugs A300 aus Titanlegierung viele Diffusionsschweil3néhte. AulRer der guten Festig-
keit stellt sich das Diffusionsschweil3en in diesem Gebiet als kostenglnstigeres Flugeverfah-
ren dar. Anderes Beispiel ist die Ausgangsklappentir von British Aerospace Bae 125/800.
Beim Einsatz des DiffusionsschweiRens werden durch Verwendung von Titan statt verniete-
tes Aluminiumdesign viele Einzelteile und Verbindungselemente reduziert. Damit lassen sich
bis 30 % der Kosten sparen. Die Verbindungsmethode einer Zugangsklappe von Airbus
A310 und A320 wurde von vernietetem Aluminiumteilen zu diffusionsgeschweil3ten Titan
umgeandert, so dass eine Gewichtsreduzierung von ca. 40 % erreicht wird [6].

Im Bereich zukunftiger Fusionsreaktoren soll das Diffusionsschweil3en bei der Herstellung
von Kuhlplatten der Ersten Wand eingesetzt werden. Das fir Erste-Wand-Komponenten ge-
eignete Material ist nach derzeitigem Kenntnisstand der RAFM-Stahl EUROFER (RAFM:
Reduced Activation Ferritic-Martensitic). Besonders interessant beim Diffusionsschweil3en
der Kuhlplatten ist ihre GréRe und die damit verbundene groR3flachige Schweil3verbindung,
die die Dichtigkeit der Kiihlkanale gewéhrleisten soll. Dabei soll eine Reduzierung der plasti-
schen Deformation des gesamten Bauteiles durch eine geeignete Parameteroptimierung bei
Vermeidung eines Festigkeitsverlustes erzielt werden. In der Abteilung Werkstoffmechanik 2
des Instituts fur Materialforschung Il (IMF 1l) wurde bereits die Optimierung von EUROFER-
Diffusionsschweif3verbindungen im Labormal3stab vollzogen [7][8]. Dabei konnte eine Fes-
tigkeit der SchweiRungen wie die des ungeschweil3ten Ausgangsmaterials erreicht werden.
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Die technologische Umsetzung in einem groRen Format mit AuRendimension von 465 mm X
205 mm und einer effektiven Schweil3flache von 32900 mm? wird zurzeit noch untersucht [9].

In der Mikrosystemtechnik wird das Diffusionsschweif3en oft als Verbindungstechnik fiir Bau-
teile von Mikrofluidsystemen verwendet, die eine einfache Bauart und gute Festigkeit besit-
zen, chemisch besténdig sind und zudem mdglichst dicht und prézise sein missen. Ein Bei-
spiel dafur sind die Mikroreaktoren oder Mikrowarmetauscher.

Die im Forschungszentrum Karlsruhe konzipierten Warmetauscher bestehen aus einigen
hundert Mikrometer dicken Blechen, die auf der Oberflaiche einseitig mit den Mikrokanal-
strukturen versehen werden. Die Strukturierung erfolgt durch eine Drehmaschine, wobei das
Blech auf eine Trommel gewickelt wird und durch das Drehen die einzelnen Kandle eingear-
beitet werden. Die Bauform eines Mikrowarmetauschers ist abhangig von den Strémungs-
richtungen der heiBen wund kalten Medien. Beim Aufbau eines Kreuzstrom-
Mikrowarmetauschers werden die strukturierten Bleche so gestapelt, dass die Mikrokandle
von einem Blech zum Na&chsten kreuzférmig zueinander verlaufen. Die Gegenstrom-
Mikrowarmetauscher bestehen dagegen aus zusammen gestapelten strukturierten Blechen
mit Uberall gleichgerichteten Mikrokandlen. Die gestapelten und mdglichst genau justierten
Bleche werden in einem Hochtemperatur-Ofen bei reduzierender Atmosphére und mit vorbe-
stimmtem Parametersatz (Schweil3-Temperatur, -Druck, -Dauer) diffusionsgeschweif3t.

2.2 Spontane plastische Deformation

Diffusionsschweil3en metallischer Werkstoffe ist eine Hochtemperaturverbindungstechnik.
Der Vorgang lauft Gblicherweise in einer Schutzatmosphére unter Anwendung einer konstan-
ten Druckspannung bei hoher Temperatur ab. Unter dieser Bedingung sind auf3er Diffusi-
onsprozessen noch zwei Prozesse wichtig, namlich die spontane plastische Deformation und
das Kriechen.

Wenn metallische Werkstoffe bei nicht zu hohen Temperaturen (< 0,4T,, (absolute Schmelz-
temperatur) in K [10]), unter Zug verformt werden, verfestigen sie sich nach Uberschreiten
der Streckgrenze mit wachsender plastischer Verformung. Die plastische Verformung beruht
auf der Erzeugung und der Bewegung von Versetzungen in den verformungsfahigen Kérnern
sowie auf ihrer Wechselwirkung mit Hindernissen, die ihre Bewegung in den Kdrnern und an
den Korngrenzen entgegenwirken. Die Versetzungen treten je nach technologischer Vorge-
schichte in den Kérnern eines metallischen Werkstoffes mit mehr oder weniger grol3er Dichte
auf. Unter dem Einfluss von Schubspannungen fihrt die Versetzungsbewegung zur relativen
Verschiebung benachbarter Kornbereiche (Abgleitung bzw. Abscherung von Gleitebenen)
und damit zur Probenverlangerung. Bei ihrer Bewegung in den Gleitebenen der Kérner tref-
fen die Versetzungen auf verschiedenartige Hindernisse, die sich in zwei Komponenten un-
terscheiden lassen. Die kurz reichende Komponente ist durch die Versetzungsbewegung
zum Uberwinden der Hindernisse charakterisiert, welche kurz reichende innere Spannungs-
felder haben und die nach wenigen Atomabstanden abgeklungen sind. Die weit reichende
Komponente wird durch die Versetzungsbewegung zum Uberwinden von Hindernissen cha-
rakterisiert, die weit reichende Spannungsfelder besitzen und die Uber einige tausend Atom-
abstande wirken. In einer Legierung kénnen beide Hindernisgruppen auftreten. In Legierun-
gen mit vielen gelésten Zwischengitteratomen Uberwiegt die Wirkung der kurz reichenden
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Komponente. Diese Hinderniskomponente kann von Gleitversetzungen unter Mithilfe von im
Kristallgitter lokalisiert auftretenden thermischen Schwankungen Uberwunden werden. Bei
Substitutionsmischkristallen hingegen spielt die weit reichende Komponente eine wichtige
Rolle. Die thermische Gitterenergie hat dabei wenig Einfluss auf diese Hindernisart. Die Be-
einflussung der beiden Hinderniskomponenten auf die Werkstoffwiderstande ist in Abb. 2-1
in zwei Temperaturbereichen schematisch dargestellt. Bereich | zeigt, dass der Werkstoffwi-
derstand stark von der Temperatur abhéangig ist und aus zwei Anteilen zusammengesetzt ist
[11].

R=R" +R. (2-1)
Der thermische Anteil R* wird immer geringer, wenn die Temperatur erhéht wird, und ver-
schwindet letztendlich nach dem Uberschreiten der Temperatur T,. Der Bereich | geht in den
Bereich Il Giber, wobei der athermische Anteil Rg Ubrig bleibt. Der Bereich 11l schlie3lich weist
wieder eine starkere Temperaturabhangigkeit infolge dynamischer Erholungsprozesse auf,
die durch Diffusions- und Versetzungskriechen gesteuert sind.

Rt . _ Einachsige Zugversuche werden durchgefiihrt,
Ferdien]) Berichrl, | Beseienll um das statische Werkstoffverhalten bei hthe-
ren Temperaturen zu untersuchen. Zwei wichti-
ge KenngroRen, die aus der beim Zugversuch
1 ermittelten  Spannungs-Dehnungs-Kurve be-
stimmt werden, sind die Streckgrenze, Res und
die Zugfestigkeit, R,. Diese beiden Kenngro-
] . RBen beschreiben jeweils den Werkstoffwider-
T ~0,4% T stand gegen Einsetzen plastischer Deformation
bzw. den Werkstoffwiderstand gegen die be-
ginnende Brucheinschnirung und sind fir ei-
nen gegebenen Werkstoff von der Temperatur
und der Verformungsgeschwindigkeit abhéangig.

R*

Re

Abb. 2-1: Einfluss der Temperatur auf der Werk-
stoffwiderstand [12]

Aufgrund der Schwierigkeiten bei der Bestimmung der Streckgrenze wird im technischen
Bereich stattdessen die 0,2%-Dehngrenze, Ry, verwendet, die der Werkstoffwiderstand
gegen die Uberschreitung einer plastischen Verformung von 0,2% ist.

Die FlieRspannung eines metallischen Werkstoffes steigt mit zunehmender Versetzungsdich-
te, die mit dem Umformgrad zunimmt. Fir eine bestimmte Verformung ist die Versetzungs-
dichte aber eine Funktion der Temperatur, so dass die zunehmende Festigkeit eines Metalls
von der Temperatur abhangig ist. In vielen Fallen nimmt die Verfestigung einer Probe nach
einer bestimmten Dehnung bei zunehmender Temperatur ab.

2.3 Diffusion
Ein Diffusionsvorgang geschieht sowohl in Flissigkeiten und Gasen als auch in Festkorpern.
In Flussigkeiten und Gasen wechseln die Atome und Molekiile standig den Ort und befinden

sich so in stéandiger Bewegung, der sogenannte Brownschen Bewegung. Die Diffusion kann
auch durch eine porése Wand oder Membran hindurch erfolgen.
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Im Festkorper wie z.B. in Metallen bezieht sich die Diffusion auf den Massentransport von
Atomen auf der freien Oberflache, entlang den Korngrenzen und durch das Gitter des kristal-
linen Korpers. Diffusionsprozesse in Metallen und Legierungen sind grundlegend und fiihren
zu unterschiedlichen Hochtemperatureffekten wie Erholung, Rekristallisation, Kornwachstum,
Sintern und Kriechen.

Die mathematische Beschreibung des Diffusionsvorgangs erfolgt auf der Basis der Fick-
schen Gesetze. Die treibende Kraft ist der Konzentrationsunterschied, der zum Teilchen-
strom bis zum Konzentrationsausgleich fuhrt. Die Diffusionsstromdichte j ist proportional zum
Konzentrationsgradienten. Dies wird als das 1. Ficksche Gesetz [13] beschrieben. Im dreidi-
mensionalen Fall ergibt sich daraus fur die Stromdichte folgende Gleichung:

j=-Dvc, (2-2)

Dabei ist D der Diffusionskoeffizient und c, die Atomkonzentration. Die zeitliche Anderung
der Konzentration wird aus Kontinuitatsgleichung und dem 1. Fickschen Gesetz hergeleitet.
Dabei ergibt sich das 2. Ficksche Gesetz, das sich fir einen richtungsunabhangigen Diffusi-
onskoeffizienten wie folgt schreiben laft:

oc

P DAc, (2-3)
Der Diffusionskoeffizient D hangt stark von der Temperatur ab. Die Abhangigkeit ist dadurch
begriindet, dass die Diffusion durch die thermische Bewegung der Atome aktiviert wird. Der
thermisch aktivierte Prozess wird Ublicherweise mit Hilfe eines Boltzmann-Faktors beschrie-
ben:

Q
D= Do .e_ﬁ (2'4)

Dabei bezeichnet Dy den Vorfaktor des Diffusionskoeffizienten, kg die Boltzmannkonstante
und T die Temperatur. Die Aktivierungsenergie Q hangt dabei von den Details der jeweiligen
Bewegung ab und wird daher im Falle eines Metalls je nach Kristallstruktur unterschiedlich
sein. Im Festkorper ist sie mit der absoluten Schmelztemperatur T, des Elementes korreliert.
Je hoher die Schmelztemperatur der Substanz desto hoher ist die Aktivierungsenergie, d.h.
um die gleiche Diffusionsgeschwindigkeit bei der Substanz mit der hdheren Schmelztempe-
ratur zu erzielen, muss die Temperatur des Systems erhoht werden.

Im atomistischen Bild beruht die Diffusion in Metallen auf dem durch thermische Fluktuatio-
nen bedingten Platzwechsel der Atome. Der Platzwechsel geschieht durch vier Grundtypen
der Diffusionsmechanismen [14].

a. direkter Austauschmechanismus

Der einfachste Mechanismus ist der direkte Austausch benachbarter Atome im Kristallgit-
ter. Bei diesem Mechanismus muss sich das Atomgitter so stark elastisch deformieren,
dass es genlugend Raum fir zwei Atome gibt, ihre Platze miteinander zu wechseln. In
dicht gepackten Gittern ist ein solcher Prozess jedoch wegen der damit verbundenen
starken zwischenzeitlichen Gitterdeformationen sehr unwahrscheinlich.
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b. Zwischengittermechanismus

Beim direkten Zwischengittermechanismus springt ein interstitielles Atom direkt von ei-
nem Zwischengitterplatz auf einen unbesetzten benachbarten Zwischengitterplatz. Dieser
Mechanismus ist besonders glnstig fir Fremdatome mit kleinen Atomradien, die einer-
seits gut in die Gitterliicken passen und andererseits beim Diffusionssprung das Wirtsgit-
ter nicht zu stark deformieren. Bei grofierem Radius des Einlagerungsatoms kann es
gunstiger sein, wenn es nicht direkt auf einen anderen Zwischengitterplatz springt, son-
dern ein Nachbaratom aus seinem regularen Gitterplatz verdrangt, welches dann einen
Zwischengitterplatz einnimmt (indirekte Zwischengitterdiffusion).

c. Ringmechanismus

Bei diesem Mechanismus bewegen sich vier Atome zirkelférmig und tauschen ihre Platze
miteinander aus. Fur Substitutionsmischkristalle mit kubisch raumzentrierten Gitter ist der
Ringaustauschmechanismus nach Zener [11] wahrscheinlicher als der direkte Aus-
tauschmechanismus wegen der kleineren Gitterstérung wahrend des Sprungs. Deshalb
bendtigen die Atome weniger Energie fir den Diffusionsvorgang.

d. Leerstellenmechanismus

Im thermischen Gleichgewicht enthdlt jeder Kristall unbesetzte Gitterplatze oder Leerstel-
len. Beim einfachen Leerstellenmechanismus springt ein Atom in eine benachbarte Git-
terliicke, wobei es natirlich an seinem urspringlichen Ort eine neue Leerstelle hinter-
lasst. Es sieht so aus, als ob die Leerstellen diffundieren und zwar in die entgegen ge-
setzte Richtung wie der Materialtransport. Deshalb wird der Vorgang auch als Diffusion
der Leerstelle bezeichnet.

Der Leerstellenmechanismus ist in den meisten Metallen und Legierungen wirksam und
spielt bei der Diffusion in kubisch-flachenzentrierten Metallen die dominierende Rolle. Wird
die Aktivierungsenergie der Selbstdiffusion von verschiedenen Diffusionsmechanismen in
Metallen betrachtet, zeigt es sich deutlich, dass die Aktivierungsenergie des Leerstellenme-
chanismus am niedrigsten ist. Nach der theoretischen Berechnung [15] besitzt Kupfer zum
Beispiel eine Aktivierungsenergie von 1008 kJ/mol fur den direkten Austauschmechanismus,
966 kJ/mol fur den Zwischengittermechanismus, 378 kJ/mol fir den Ringmechanismus und
269 kJ/mol fur den Leerstellenmechanismus. Das experimentelle Ergebnis zeigt, dass die
Selbstdiffusion von Kupfer 210 kJ/mol betragt. Dieser Wert liegt sehr nah an dem des Leer-
stellenmechanismus.

Dieser Diffusionsmechanismus kann auf der Oberflache viel schneller ablaufen als im Gitter,
denn die Bewegung von Atomen auf einer Oberflache ist nur wenig eingeschrankt. Viel
schneller als durch das Gitter (man spricht auch vom Volumen) ist die Diffusion tber innere
Grenzflachen, also Korngrenzen, die fir die Hochtemperaturverformung eine wichtige Rolle
spielen. Bei tieferen Temperaturen, wenn die Volumendiffusion praktisch eingefroren ist,
kann die Korngrenzendiffusion den Hauptteil des Massentransportes Ubernehmen. Ein Bei-
spiel ist der Vergleich zwischen dem Einkristall und dem Polykristall [13]. Bei tiefen Tempera-
turen hat der Polykristall einen viel héheren Diffusionskoeffizienten als der Einkristall, weil

16



Grundlagen des Diffusionsschweil3ens

der Materialtransport zum groéRten Teil Uber Korngrenzen verlauft. Bei hohen Temperaturen,
wenn Diffusion im Volumen stattfinden kann, sind die gemessenen Diffusionskoeffizienten in
beiden Kristallen ungefahr gleich. Der Grund ist die hier Uberwiegende Volumendiffusion,
weil die Korngrenzen nur einen geringen Teil des Gesamtquerschnitts ausmachen. Daher ist
der betreffende Materialtransport in der Korngrenze viel kleiner als im Volumen. Wird die
Diffusion durch das Volumen, entlang von Korngrenzen und tiber Oberflachen verglichen, so
ergibt sich die geringste Aktivierungsenergie fur Oberflachendiffusion und die héchste fir die
Volumendiffusion (vgl. Tab. 4-2).

2.4 Kriechen

Das weitere statische Werkstoffverhalten, das als Kriechen bezeichnet wird, tritt normaler-
weise bei sehr hoher Temperatur auf. Fur technische Anwendungen wird Kriechen bei Tem-
peraturen

T2>04T, in[K] (2-5)
relevant und daher auch untersucht [10]. Dieser Temperaturbereich ist genau der Bereich Il
in der Werkstoffwiderstandskurve (Abb. 2-1), in dem auch Diffusionsvorgénge ablaufen.

Beim Anlegen einer hinreichend grof3en konstanten Spannung, die sogar in manchen Fallen
noch im elastischen Bereich liegen kann, treten in diesem Temperaturbereich zeitabhdngige
plastische Verformungen auf. Untersuchungen des Materialkriechverhaltens kdénnen unter
Zug-, Torsions-, Biegungs- und Druckbeanspruchung durchgefiihrt werden [16]. Die resultie-
rende Formanderung wird in der Regel als Funktion der Zeit kontinuierlich oder aber nach
bestimmten Beanspruchungsintervallen gemessen. Die Auftragung dieser Parametergrof3en
ergibt die Ublichen in Abb. 2-2 dargestellten Kriechkurven, die immer steiler werden je gréfl3er
die angelegte Spannung ist.

EA
G;
1"
9]
1]
z o
Il

Il
T = konst. _ .
t t

Abb. 2-2: Kriechdehnung in Abhangigkeit von der Abb. 2-3: primére und sekundére Kriechbereiche

Zeit bei Versuchen mit konstanten tech-

nischen Spannungen

In der Regel lasst sich jede dieser Kurven in drei Bereiche gliedern, die als primares, sekun-
dares und tertiares Kriechen bezeichnet werden. Bei der Belastung setzt im Regelfall ein
Kriechvorgang mit grof3er Geschwindigkeit ein. Vor dem Einsetzen der zeitlich abhangigen
Dehnung wird unmittelbar nach Lastaufgabe eine spontane Anfangsdehnung & (Abb. 2-3)
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festgestellt. Obwohl die angelegte Spannung kleiner als die FlieBspannung ist, ist die An-
fangsdehnung nicht tberall elastisch, sondern besteht aus elastischen und plastischen Antei-
len. Die Kriechgeschwindigkeit, £ nimmt aber im primaren Kriechbereich ab und erreicht im
sekundaren Bereich einen stationér bleibenden Wert, ¢,. Fur eine bestimmte Zeitdauer
bleibt &, konstant, und steigt im tertiaren Bereich bei einachsiger Zugbeanspruchung aber-
mals an, bis der Bruch eintritt. Die in Abbildung Abb. 2-2 gezeigten Kurven sind die Ublichen
Kriechkurven bei Zugbeanspruchung mit konstanter Ingenieurspannung, wobei die Zuglast
fur die ganze Versuchsdauer konstant gehalten wird [17]. Mit konstanter Last steigt die wah-
re Zugspannung mit zunehmender Kriechdehnung immer weiter an und bewirkt, dass das
Material noch schneller kriecht. Im Gegensatz zum Versuch mit konstanten Zuglast verlauft
die Steigung der Kriechkurve bei Versuchen mit konstant gehaltener wahrer Spannung im
zweiten und dritten Bereich etwas flacher und die entsprechende Kriechdauer bis zum Bruch
ist langer (Abb. 2-4).

€4 Bei der einachsigen Druckbeanspruchung ist es
Vef? umgekehrt, weil bei konstanter Last die Druck-

,@c“” spannung immer abnimmt, je groRer die

*006 espar\ﬂ“"‘g Kriechdehnung ist. Allerdings wird die Ermitt-

O g,\an‘le\”aw lung einer wahren Druckspannung durch die

Ausbildung einer charakteristischen Tonnen-

form erschwert [16]. Diese Ausbauchung ist

T =konst. _ nicht wie die Einschniirung bei der Zugbean-
t spruchung auf die Spannungsabhé&ngigkeit der

Abb. 2-4: Kriechkurve: konstante Last und konstan-  FlieBgeschwindigkeit zurlickzufiihren, sondern
te wahre Spannung [17] auf die Reibung zwischen der Stirnflache der

Probe und der Flache des Drucktellers. Darauf

entstehen beidseitig verformungsarme Druckkegel innerhalb der Probe. Insgesamt ist der
Verformungsvorgang an Druckproben inhomogener als beim Zugversuch. Die Ausbauchung

lasst sich durch geeignete Schmierung der Auflageflachen weitgehend mindern.

Die primaren und sekundaren Kriechbereiche (Abb. 2-3) lassen sich Gber den exponentiellen
Ansatz von McVetty und Garofalo gut beschrieben [16].

e(t) =gy +5(l—e ™)+t (2-6)
Der mittlere Term der rechten Seite beschreibt das Ubergangskriechen mit der nichtlinearen
Kriechdehnung, wobei m die Geschwindigkeitskonstante ist, die angibt, nach welcher Zeit
der Klammerausdruck hinreichend nahe an 1 ist. Der letzte Term beschreibt den Kriechdeh-
nungsanteil im sekundaren Kriechbereich, der auch als stationarer Kriechbereich bekannt ist.

Der sekundare Kriechbereich ist der technisch wichtigste Bereich, weil die stationdre Kriech-
geschwindigkeit bei der Abschétzung der Lebensdauer eines kriechverformten Materials die
wesentliche Rolle spielt. AuRer von den Verformungsbedingungen, wie der angelegten
Spannung und der Verformungstemperatur hangt diese Kriechgeschwindigkeit stark von den
Materialeigenschaften und insbesondere von dem Diffusionskoeffizienten und den Verset-
zungen ab. Die stationare Kriechgeschwindigkeit l1asst sich in Abh&angigkeit von der angeleg-
ten Spannung und der Temperatur durch ein Potenzgesetz mathematisch so beschreiben:
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- Q
& =Ac"e ™7

(2-7)

wobei A ein vom Werkstoffzustand abhangiger Faktor ist. Der Wert des Spannungsexponen-
ten n liegt fir viele metallische Werkstoffe haufig zwischen 3 und 5. Ein noch deutlich héhe-
rer Wert ergibt sich fir mehrphasige Legierungen. Seltener wird ein Spannungsexponent von
1 bis 2 gefunden [16]. Die freie Aktivierungsenergie, Qx des Kriechens ist oftmals bei hohen
Temperaturen in der GroRenordnung der Aktivierungsenergie der Selbstdiffusion [17].
200 100 0 100 T2(§;C)300 400 500 600 Dieses zeigt, dass der Mechanismus des
T T T T T 1 T T , Kriechens mit der Diffusion Uber Leerstel-
1" len in Verbindung gebracht wird. Aller-
Versetzungsgleiten — 107 dings verursachen die Leerstellen nicht
107 N — =P einen Massentransport zur Forménde-
rung, sondern verhelfen vielmehr den

Versetzungskriechen —10© Stufenversetzungen zur Uberwindung
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e}
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— 10" als Versetzungskriechen bezeichnet.
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Abb. 2-5: Deformationsmechanismen-Karte von Aluminium
nach Ashby ([18], Seite 288) len. Da bei hohen Temperaturen eine

genugend grofRRe Leerstellenkonzentrati-
on im Gitter vorhanden ist, verlauft der diffusionsgesteuerte Kletterprozess praktisch kontinu-
ierlich. Um die verschiedenen Verformungsmechanismen besser zu verstehen, hat Ashby
Deformationsmechanismen-Karten entwickelt. Als Beispiel sei die Deformationsmechanis-
men-Karte von Aluminium (Abb. 2-5) genannt. Auf der Karte werden verschieden Bereiche
angezeigt, die jeweils auf einen bestimmten dominanten Kriechmechanismus hinweisen. Die
Grenzlinien zwischen zwei verschiedenen Bereichen werden beim Gleichsetzen der Kriech-
rate der verschiedenen Mechanismen gerechnet. Die Deformationsmechanismen-Karte in
Abb. 2-5 zeigt, dass das Versetzungskriechen bei einer Temperatur ca. 0,4 T, anfangt.

Bei sehr hohen Temperaturen und sehr niedrigen Spannungen werden auch Kriechvorgéange
beobachtet, die nicht auf eine Versetzungsbewegung zuriickzufihren sind, sondern allein
durch Diffusionsstrome verursacht werden. Dabei wird Material von den unter Druckspan-
nung stehenden Gebieten eines Korns zu Stellen unter Zugspannung beférdert, wodurch
sich eine Probe in Zugrichtung verlangert, bzw. in Druckrichtung verktirzt. Der Grund fir die-
sen Materialfluss ist die Abhangigkeit des chemischen Potentials der Atome vom elastischen
Spannungszustand. Da die Verformung ausschliel3lich von der Diffusion verursacht wird, ist
die Kriechgeschwindigkeit vom Diffusionsstrom der Atome bestimmt, welche proportional zur
treibenden Kraft ist. Der Materialtransport kann sowohl durch das Atomgitter als auch durch
die Korngrenzen erfolgen. Bei sehr hohen Temperaturen dominiert der Materialtransport
durch das Atomgitter. Eine genaue Berechnung der Kriechrate dieses Kriechmechanismus
wurde zuerst von Nabarro und Herring durchgefiihrt, so dass diese Art des Diffusionskrie-

19



Grundlagen des Diffusionsschweil3ens

chens auch als Nabarro-Herring-Kriechen [19][20] bezeichnet wird. Bei nicht ganz so hohen
Temperaturen und in feinkdrnigerem Material kann der Materialfluss durch die Korngrenzen
den Volumenstrom ubertreffen und das Diffusionskriechen bestimmen. Diese Art von Diffusi-
onskriechen wurde als Coble-Kriechen [21] bezeichnet.

2.5 Diffusionsschweif3en

Es existieren zwei Arten von Diffusionsschweil3en, die je nach Aggregatzustand wahrend
des SchweilRprozesses als Festkorper-Diffusionsschweilen und  Flissigphasen-
Diffusionsschweif3en bezeichnet werden. Bei Festkorper-Diffusionsschweil3en laufen alle
Reaktionen im festen Zustand ab. Beim Flissigphasen-Diffusionsschweil3en wird eine Zwi-
schenschicht benotigt, die bei der Reaktion mit den zu verbindenden Materialien einen eu-
tektischen Zustand bilden kann, die die Schweildtemperatur erniedrigt. Bevor sich die fliissige
Phase bildet, ist der Prozess ahnlich wie der des Festkorper-Diffusionsschweil3ens. Sobald
die flussige Phase gebildet ist, entspricht der Prozess einem Létprozess. Das Zwischen-
schicht-Material soll aber von der Verbindungsstelle in die Matrix der zu verbindenden Mate-
rialien herausdiffundieren. In dieser Arbeit wird ausschlieBlich das Festkorper-
Diffusionsschweif3en weiterhin besprochen und der Einfachheit halber als Diffusionsschwei-
Ren bezeichnet.

Das Internationale Institut fir Schweil3en definiert das Diffusionsschweif3en als einen Pro-
zess zum Erstellen einer monolitischen Verbindung durch die Bildung von Verbindungen auf
atomistischer Ebene, als ein Resultat von der SchlieBung der aufeinander gestol3enen Ober-
flachenpaare aufgrund der lokalen plastischen Deformation bei erhéhten Temperaturen, wel-
che die Diffusion auf den Oberflachenschichten des zu verbindenden Materials unterstitzen.
Diese Definition wurde nach N.F. Kazakov's — Empfehlung [22] Gbernommen.

Diffusionsschweilen ist eine Feste-Phase-Verbindungstechnik und gehort zur Kategorie
Press-Schweilzen neben dem Reibriihrschweil3en, Ultraschallschweien, Explosionsschwei-
Ren und Gasdruckschweil3en. Je nach der Art des Schweil3drucks sind verschiedenen Na-
men von Diffusionsschweil3prozessen bekannt. Das einachsige Diffusionsschweil3en ver-
wendet den Schweil3druck, der einachsig die zu schweiRenden Korper beansprucht. Beim
HIP (Heil3-Isotatischen Pressen)- Diffusionsschweif3en handelt es sich um einen Diffusions-
schweil3prozess, bei dem statt des einachsigen Schweil3drucks ein hydrostatischer Druck
verwendet wird.

Im Vergleich zu anderen Verbindungstechniken bietet Diffusionsschweif3en einige Vorteile:

1. hohe Festigkeitswerte, die sogar im Bereich des ungeschweil3ten Ausgangsmaterials
liegen kdnnen.

2. Erzielen der minimalen mikrostrukturellen Verdnderungen des Grundmaterials durch
die Steuerung der Diffusionsparameter.

3. Verbindung mit geringer (< 5 %) plastischer Deformation des Ausgangsmaterials
maglich.
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4. Ermoglichung der Herstellung einer Schweil3verbindung zwischen sehr unterschiedli-
chen Materialien wie Edelstahl-Keramik, Aluminium-Stahl oder Aluminium-Titan.

5. Ermoglichung der Herstellung einer flachenhaften Schweil3verbindung von Bauteilen
mit komplizierten Innengeometrien, wie z.B. Kanalstrukturen im Mikrowarmetauscher.

6. hoch wirtschaftlich, da Diffusionsschweil3en im Prinzip keine Zwischenschicht braucht
und komplizierte Bearbeitung nach dem Schweil3en nicht nétig ist.

Die Auswahl der zu verbindenden Materialien hat ein breites Spektrum. Theoretisch kénnen
alle Metalle sowonhl gleichartige als auch verschiedene verbunden werden. Sogar die Verbin-
dung zwischen Metallen und Keramiken ist mit diesem Verfahren mdglich. Ein Grund, warum
diese Verbindungstechnik nicht umfassender verwendet wird, sind die grundlegende Schwie-
rigkeiten wie Oxidschichten an den zu verschweilRenden Oberflachen, unterschiedliche
thermische Ausdehnungskoeffizienten oder die Bildung von Reaktionsphasen. Beispielweise
ist das Verfahren zum Diffusionsschweif3en von Titan sehr erfolgreich, wéhrend das Diffusi-
onsschweifl3en mit Aluminium immer problematisch ist. Der grundlegende Unterschied liegt
daran, dass das Titan seine Oxidschicht auf der Oberflache in die Matrix auflésen kann. Die
Oxidschicht von Aluminium ist dagegen sehr stabil und verbleibt immer in der Schweil3naht.
Sie verschlechtert die mechanischen Eigenschaften, so dass das Diffusionsschweif3en von
Aluminium im Allgemeinen nicht angewandt wird [6]. Ein anderes Beispiel ist der Diffusions-
schweil3prozess von zwei ungleichen Materialien, die ganz unterschiedliche Ausdehnungs-
koeffizienten besitzen [23], so dass starke Eigenspannungen in der Schweil3naht erzeugt
werden, die zu Verbindungsfehlern fihren kdnnen. Beim Diffusionsschweil3en von unter-
schiedlichen Werkstoffen kann sogar aufgrund der Interdiffusion zwischen den beiden Mate-
rialien in der Schweif3naht eine intermetallische Phase gebildet werden, die haufig sprode ist
[24][25].

2.6 Theorie Uber die Bildung einer Verbindung im festen Zustand
2.6.1 Hypothesen Uber eine Verbindung

Es ist interessant zu wissen, wie eine permanente Verbindung ohne die Existenz von fllssi-
ger Phase hergestellt werden kann. Die Wissenschaftler haben versucht, diese Frage mit
Hilfe einiger Hypothesen zu erklaren. Die gelaufigen Hypothesen werden folgendermafien
beschrieben.

2.6.1.1 Energie-Hypothese

Alle Metalle und ihre Legierungen besitzen die Eigenschaft, aufeinander zu haften, wenn
zwei absolut glatte und saubere Oberflachen bis in der Reichweite der interatomaren Kraft
aufeinander angebracht werden, so dass die Grenzflache verschwindet und eine metallische
Bindung erzeugt wird. Die Verbindung wird ohne Zufuhr zusatzlicher Energie hergestellt und
besitzt die gleiche Festigkeit wie das Ausgangsmaterial. Ein Beispiel ist die Verbindung von
Si (Silizium)-Wafern, die sich nur mit geringer Anpresskraft miteinander verbinden zu lassen.
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2.6.1.2 Film-Hypothese

a.) Oxidschicht

Die unterschiedliche SchweiRbarkeit zwischen
verschiedenen Materialien wird aufgrund der Exis-
tenz extrem dinner Schichten auf der Oberflache

¢ (Abb. 2-6.a) erklart, bei der es sich bei den meis-
v ten Metallen um eine Oxidschicht handelt. Die
Oxidschicht, die die Verbindung verhindert, kann

A hart, sprode, viskos oder plastisch sein. Wenn die

zu verbindenden Metalle bei niedriger Temperatur

o) > ® o < plastisch verformt werden, bricht die sprode Oxid-
schicht auf (Abb. 2-6.b). Saubere Metalloberfla-

Abb. 2-6: a.) Oxidschicht auf der Grenzflache, che Wir_d gebilglet ur.]d aufgrund der interatomaren
b.) gebrochene sprode Oxidschicht Kraft bilden die beiden Metallkdrper eine starke
Verbindung. Wenn aber eines der zu verbinden-

den Materialien tGber eine duktile Oxidschicht verfugt, die sich plastisch mitverformt und seit-
lich ausdehnt, kann keine Verbindung zustande kommen.

Kvasnitsky et. al. [26] hat herausgefunden, dass Nickel eine Oxidschicht auf der Oberflache
bildet, die sich aber bei einer Temperatur zwischen 900 °C und 1200 °C in die Matrix auflo-
sen kann. Anders als pures Nickel, besitzen die Nickellegierungen wegen ihrer Legierungs-
elemente wie Chrom eine hartnackige Oxidschicht. Die Oxidschicht der Hochtemperaturle-
gierung ist thermodynamisch sehr stabil, so dass sie sich bei einem Vakuum von 1,3.102 Pa
bis 1,3.10° Pa nicht vom Metall trennen lasst. Obwohl sich die Oxidschicht bei der plasti-
schen Verformung zerstlickeln lasst, kann sie an der Schweil3naht eine ungiinstige Wirkung
auf die Qualitat der Schweil3flache bewirken. Deshalb soll vor dem Diffusionsschweil3en von
Hochtemperaturlegierungen die Oxidschicht abgetragen werden, so dass die zu schweif3en-
den Oberflachen aktiviert werden. Dazu bevorzugte Shirzadi et. al. [27] das Schleifverfah-
ren. Um die geschliffene Oberflache von Reoxidation zu schitzen, haben sie eine Methode
entwickelt und patentiert [28]. Bei dieser Methode wird die Oberflache der Schleifscheibe mit
einem Metall Uberzogen, das eine niedrige Schmelztemperatur hat, wie z.B. Gallium mit ei-
ner Schmelztemperatur von 29,76 °C. Wahrend des Schleifvorganges schmilzt das Metall
und bedeckt die Probenoberflache. Wahrend des Diffusionsschwei3prozesses im Vakuum
schmilzt der Uberzug schon in der Aufheizphase, und wird aus der Schweinaht gedrangt,
so dass die Schweil3ung zwischen den beiden Oberflachen oxidfrei ablauft.
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2.6.1.3 Rekristallisations-Hypothese

a) Diese Hypothese macht eine Rekristallisation an der

Schweil3naht fur eine starke Verbindung verantwort-
lich. Rekristallisation bedeutet die Gefligeneubildung
bei der Warmebehandlung verformter Metalle. Dabei
bewegen sich die Gitteratome des der plastischen
Deformation ausgesetzten Materials bei erhohter

ale 29 92,8
VRS AL
‘ W, \

(A o
“““0.‘:5 .‘2..’0‘ <4 Temperatur von einer Oberflaiche zu anderen Seite

der Schweil3naht. Als Ergebnis bilden sich gemein-
same Kdrner an der Schweif3naht.

Abb. 2-7: a.) Vor der Rekristallisation, b.)
Nach der Rekristallisation

2.6.1.4 Versetzungs-Hypothese

Die Grundgedanken dieser Hypothese sind die Bewegung der Versetzungen an der Kontakt-
flache aufgrund plastischer Deformation. Sie verursachen Unebenheiten auf der Oberflache,
die wesentlich mehr plastische Deformation im Vergleich zum gesamten Probenkorper for-
dern. Die Bildung der Verbindung ist das Resultat von plastischem FlieRen des Materials in
die Kontaktzone.

2.6.1.5 Diffusions-Hypothese

Die Bildung einer einwandfreien Verbindung zwischen zwei Oberflachen in Kontakt ist ab-
hangig von der Diffusion der Atome. Im Bereich, in dem die Oberflachen beider Proben zu-
sammentreffen, gibt es viele Gitterdefekte, die eine erhdohte Mobilitdt vor allem bei hohen
Temperaturen haben. Lauft das Ausheilen dieser Defekte fir eine ausreichend lange Zeit
und werden dabei alle Leerstellen und Poren gefillt, entsteht eine starke Verbindung der
beiden Proben.

2.6.2 Bildung einer Diffusionsschweif3verbindung

In der Realitét existieren ideal glatte und absolut saubere Oberflachen aber nicht. Die realen
Oberflachen sind normalerweise mit Fremdpartikeln verschmutzt bzw. von Oxidschichten
bedeckt und niemals ideal glatt (Ausnahme: Si-Wafer). Alle Proben, egal wie gut und préazise
sie maschinell bearbeitet werden, zeigen immer wellige und raue Oberflachen mit einer gro-
Ren Anzahl von Rauheitsspitzen. Beim Aneinanderlegen von zwei Proben berthren sich die
Rauheitsspitzen von beiden Seiten, so dass keine kontinuierliche Verbindung stattfindet, weil
zwischen den Rauheitsspitzen Hohlrdume gebildet werden. Im unbelasteten Zustand betragt
trotz der grofien Anzahl der einander beriihrenden Rauheitsspitzen die totale Kontaktflache
je nach Rauheit nur einen kleinen Bruchteil der gesamten zu verbindenden Flache (Ag), z.B.
zwischen 0,00001 A4 bis zu 0,01 Aq4 [15]. Es ist offensichtlich, dass mit so wenig Kontaktfla-
che keine Verbindung hergestellt werden kann, die eine anndhrend so gute Festigkeit wie
das ungeschweildte Ausgangsmaterial besitzt. In diesem Fall wird eine solche Verbindung
nicht als SchweiRung sondern als Haftung bezeichnet. Fir eine Schweil3verbindung muss
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die Haftverbindung auf der gesamten Flache gleichmafiig vorhanden sein, so dass eine kon-
tinuierliche Verbindung zustande kommit.

Fur die Herstellung einer guten Schweil3verbindung missen die Atome von beiden zu ver-
bindenden Oberflachen in den Abstand der atomaren Bindung (ro) gebracht werden. Die Ab-
nahme und Zunahme des Atomabstands erhdht ihre potentielle Energie und damit verlasst
das System das stabile Gleichgewicht. Die Wirkung des Atomabstandes auf die potentielle
Energie ist in Abb. 2-8 dargestellt.

-’:_‘l Damit der Abstand, ry, erreicht wird, missen
beide Probenhdlften unter einachsiger Druck-

\ spannung mit der Kraftrichtung senkrecht zur
lo Verbindungsflache gentigend aufeinander ge-

driickt werden. Die zusammentreffenden Rau-

f’ o>
: heitsspitzen werden lokal plastisch so stark
deformiert, dass lokal ein atomarer Abstand
Ermin erreicht wird und die interatomistischen Anzie-
Abb. 2-8: Potentielle Energie als eine Funktion des hungskrafte anfangen zu wirken. Dieses wird
Atomabstands

aber niemals gleichmafig auf den gesamten

Oberflachen fur eine kontinuierliche Verbindung
erreicht, ohne dass eine bemerkenswerte plastische Deformation des gesamten Probenkor-
pers in Erscheinung tritt. Um diese zu vermeiden, muss die plastische Deformation mit Diffu-
sionsvorgangen bei hoher Temperatur zusammenwirken.

Die hohe Temperatur erniedrigt die FlieBspannung des Materials, d.h. die benétigte Druck-
spannung wird viel niedriger, und verstarkt gleichzeitig die thermisch aktivierten Diffusions-
vorgange im Material. Grundsatzlich sind die Vorgange beim Diffusionsschweien und Sin-
tern gleich und werden von verschiedenen Diffusionsmechanismen unterstitzt, die aus Vo-
lumendiffusion, Grenzflachen- oder Korngrenzendiffusion und Oberflachendiffusion beste-
hen. AuRRerdem gibt es ggf. auch eine zusétzliche Verstarkung aufgrund von Material-
verdampfung und -kondensation. Wegen der treibenden Kraft, wie der hohen Leerstellen-
konzentration im Hohlraum, existiert ein atomarer Massenstrom vom Grenzbereich der Ver-
bindungsstelle und von der Korngrenze am Hohlraum, wo die Atome Uber Diffusion an der
Hohlraumoberflache weiterhin umgeordnet werden. Gleichzeitig flieRen die Leerstellen auf
dem gleichen Strompfad aber in umgekehrter Richtung. Im Prinzip fullen die diffundierenden
Atome im Falle des polykristallinen Materials die regularen leeren Gitterplatze aller Kristallite
und wachsen in Richtung der Verbindungsflache mit der gleichen Kristallorientierung wie die
Kristallite. Der Vorgang lauft fiir eine bestimmte Zeit ab, bis alle Leerstellen im Hohlraum mit
Materialatomen besetzt werden. Letztendlich treffen sich die Atome von beiden Seiten mit in
der Regel ungleichen Orientierungen und bilden an der Schweil3naht einen einer Korngrenze
ahnlichen Gitterfehler. Diese Verbindung ist ziemlich fest gegen Zugbeanspruchung. Dies ist
durch die hohe Zugfestigkeit bewiesen, die vergleichbar mit der Zugfestigkeit der unge-
schweil3ten Probe ist. Sie ist aber anféllig gegen Biegebeanspruchung.

Es gibt aber bei der Verwendung eines stark kaltverformten Materials die Mdglichkeit, dass
die Korngrenze an der Schweif3naht in eine bestimmte Richtung wandert oder sogar neue
Kdrner gebildet werden kdnnen, wenn bei bestimmten hohen Temperaturen die Inkubations-
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zeit der Rekristallisation Gberschritten ist. Je hdher die Schweil3temperatur desto kirzer ist
die Inkubationszeit und die Rekristallisation wird schneller abgeschlossen, méglicherweise
sogar bevor die Hohlraume vernichtet werden. Wenn aber bei gegebener Temperatur ein zu
niedriger Schweil3druck gewahlt wird, kann es geschehen, dass die benotigte Schweil3dauer
viel langer als der Abschluss der Rekristallisation ist. Bei abgeschlossenen Hohlraumen kann
der Rekristallisationsvorgang dabei helfen, dass die Korngrenze entlang der Schweil3naht
nicht mehr flach ist, was gleichzeitig bedeutet, dass der Rissweg beim Kerbschlagbiegever-
such entlang der Korngrenze langer wird und sich die verbrauchte Schlagarbeit erhoht.

A Der unkontrollierte Rekristallisationsvorgang (bei
sehr langer SchweiRdauer) kann aber auch auf-
idealer grund der starken Kornvergroberung und des Ab-
Kristall Kaltverfestigung . . . .
- falls der Versetzungsdichte eine negative Wirkung
auf die Materialeigenschaften haben. Die Korn-
vergroberung vermindert den Widerstand des Ma-
terials gegen chemisch aggressive Mittel, weil
durch die Kornvergréberung der Angriffsweg des
korrosiven Ldsungsmittels entlang der Korngren-
zen verkurzt wird. Bei stark kaltverformten Werk-
stoffen kann beim Rekristallisationsvorgang die
5 y— yo—— g . Versetzungsdichte von 10%? 1/cm? auf 10° 1/cm?
ersetzungsaicnte ~ . . .
I [10] abfallen, was zu einer Reduzierung der Mik-
Abb. 2-9: Festigkeit eines Materials als Funktion . .. .
von der Versetzungsdichte [17] roeigenspannungen fuhrt und deshalb wie in Abb.
2-9 gezeigt wird, auch zur Reduzierung der Fes-

Festigkeit

rekristallisiertes
Metall

tigkeit des Materials flhrt.

Bei einer idealen DiffusionsschweiRverbindung metallischer Werkstoffe sollen die miteinan-
der zu verbindenden Teile makroskopisch nicht plastisch verformt sein. Die vor dem
Schweil3prozess vorgefertigte Form soll deshalb nicht verdndert werden. Die mikroskopi-
schen Eigenschaften des Werkstoffes wie die KorngroRe und deren Verteilungsart sollen
erhalten bleiben. Es darf keine Phasenumwandlung oder die Bildung der neuen Phasen all-
gemein im Werkstoff oder lokal an der Schweif3naht stattfinden. An der Stelle der Schweil3-
naht durfen keine Grenzbereiche bzw. Korngrenze mehr vorhanden sein, so dass an der
Stelle gemeinsame Korner gebildet werden. Keine Ansammlung der Leerstellen darf insbe-
sondere im Kristallgitter Gbrig bleiben. Damit kann sicher gestellt werden, dass eine monoliti-
sche Verbindung hergestellt wird. Die mechanischen Eigenschaften und die Korrosionsbe-
standigkeiten eines ideal diffusionsgeschweiften Bauteils sollen genau so gut wie die des
Werkstoffes im Anlieferungszustand sein.
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2.6.3 Mechanismen bei Diffusionsverbindungen

Diffusionsschweif3en beinhaltet sehr komplizierte Prozesse, die bis jetzt fur viele Werkstoff-
systeme noch nicht vollstandig untersucht wurden. Die Mechanismen des Diffusionsschwei-
Bens sind im Prinzip mit denen der Sintertechnik sehr verwandt. Die Mechanismen wahrend
des Diffusionsschweil3ens kdnnen deshalb von der Sintertechnik abgeleitet werden.

Abb. 2-10 zeigt alle mdglichen Mechanismen bei
einem diffusionsgesteuerten Sinterprozess der
idealisierten Kugelteilchen, wobei die Pfeile die
Pfade des Materialtransports angeben. Uber den
Pfad 1 wird das Material durch Verdampfung und
Kondensation auf der freien Oberflache oder Hohl-
raumoberflache, wenn die freie Oberflache spater
vom Material umgeschlossen ist, umgestellt. Auf
die Hohlraumoberflache wirken die Oberflachen-
und Volumendiffusion, die jeweils Gber die Pfade 2
und 3 ablaufen. Pfad 4 und 5 deutet auf den diffu-
sionsgesteuerten Materialtransport aus der Korn-
grenze, der sowohl entlang der Korngrenze als
auch durch das Atomgitter des Werkstoffs gesche-
hen kann. Bei Anlegen einer gewissen Druckspan-
nung kann der Sinterprozess noch durch spontane
plastische Deformation und das Kriechen be-
schleunigt werden. Dies geschieht durch die Be-

Abb. 2-10: Mechanismen bei einem diffusions-
gesteuerten Sinterprozess metalli-
scher Werkstoffe

wegung der Versetzungen (Pfad 6).
2.6.3.1 Zahflussige Strémung

J. Frenkel [29] war der erste, der versucht hat, die Verbindung zwischen zwei Kugelteilchen
beim Sinterprozess theoretisch zu beschreiben. In seiner Arbeit hat er angenommen, dass
der Prozess wegen der Oberflachenspannung auf einer langsamen Materialverformung von
kristallinen Partikeln beruht. Er behauptet, dass diese Verformung als eine zahflissige Stro-
mung wie beim amorphen Werkstoff betrachtet werden kann, wobei seine Z&higkeit umge-
kehrt proportional zum Selbstdiffusionskoeffizienten ist. Bei hohen Temperaturen nimmt die
Zahigkeit des Materials exponentiell ab und je niedriger die Zahigkeit ist, desto schneller ist
der Verbindungsprozess. Dieser Prozess kann beim Sintern von Polymeren und Glas
[30][31] beobachtet werden. Bei den Sinterversuchen mit verschiedenen Materialien haben
Kingery und Berg [32] beobachtet, dass dieser Mechanismus nur beim Sintern von Glas do-
minant ist. Aus diesem Grund wird zahflissige Strdmung als Diffusionsschwei3mechanismus
fur Metalle nicht weiter betrachtet.

2.6.3.2 Verdampfung und Kondensation (Pfad 1)

Dieser Mechanismus beruht auf Dampfdruckunterschieden der unterschiedlich gekrimmten
Materialoberflichen, wobei die Feststoffoberflache mit einer kleinen konkaven Kriimmung
und die konvex gekrimmte Feststoffoberflache einen héheren Dampfdruck aufweisen, als

26



Grundlagen des Diffusionsschweil3ens

eine mit grol3er konkaven Krimmung. Damit verdampft das Material auf der konvexen Ober-
flache oder auf der Oberflache mit kleiner konkaver Krimmung und kondensiert auf der
Oberflache mit der groRen konkaven Krimmung. Im Falle des Sinterprozesses und Diffusi-
onsschweilRens werden Kontaktflichen, die am Anfang sehr klein sind und einen kleinen
Halsradius besitzen, sich vergroBern. Das Volumen des Porenraumes bleibt aber unveran-
dert. Die Schwindung des Materialabstands wie z.B. der Abstand der Partikelmittelpunkte
beim Sintern tritt nicht auf. Dieser Mechanismus wird aber wichtig, wenn die zu verbindenden
Materialien einen hohen Dampfdruck besitzen [31]. Metalle haben Ublicherweise niedrige
Dampfdricke, deshalb spielt es beim Sintern und Diffusionsschwei3en von Metallen eine
untergeordnete Rolle. Beim Sintern von Werkstoffe wie z.B. NaCl [32], die einen relativ ho-
hen Dampfdruck haben, ist festgestellt worden, dass der Sinterprozess hauptsachlich von
diesem Mechanismus getragen wird.

2.6.3.3 Diffusion auf der Hohlraumoberflache (Pfade 2 und 3)

Die treibende Kraft bei den Diffusionsvorgdngen auf der Hohlraumoberflache ist &hnlich wie
der Mechanismus bei Verdampfung und Kondensation. Der Unterschied der Krimmungsra-
dien verursacht einen Unterschied in der Leerstellenkonzentration, wobei die Leerstellen sich
in der Oberflache mit der groRen konkaven Krimmung konzentrieren. Je kleiner die konkave
Krimmung ist desto weniger Leerstellen sind vorhanden. Im Sinterprozess stehen die kon-
vex gekrimmte Partikeloberflache stets im Materialiberschuss und die konkav gekrimmte
Oberflache im Leerstelleniberschuss. Bei hohen Temperaturen sind die Leerstellen nicht
stabil und versuchen, ihre Lage durch Diffusionsvorgange auszugleichen. Bei der Diffusion
stromen die Leerstellen durch Oberflachendiffusion und Volumendiffusion bei hoher Tempe-
ratur von der grofRen konkaven Krimmung zur kleinen konkav oder zur konvex gekrimmten
Oberflache. Als Resultat entsteht ein Materialtransport in entgegen gesetzter Richtung, so
dass sich die grol3e konkave Krimmung verringert. Genauso wie bei Verdampfung und Kon-
densation wird nur die Oberflache im Porenraum umgeordnet ohne dass sich das Porenvo-
lumen &ndert.

Kuczynski [33] hat bei Sinterversuchen mit kleinen Kupfer- und Silberpartikeln festgestellt,
dass die Oberflachendiffusion einen groRRen Einfluss beim Niedertemperaturprozess hat.
Besonderes bei kleinen Partikeln (Durchmesser < 30 um) ist die Dominanz aufgrund des
hohen Oberflachen-Volumen-Verhaltnisses deutlich. Dieser Effekt wird auch von Nichols und
Mullins [34] anhand einer numerischen Berechnung festgestellt.

2.6.3.4 Diffusion in der Korngrenze (Pfade 4 und 5)

Bei der Diffusion in der Korngrenze handelt es sich um eine Leerstellendiffusion von der frei-
en Oberflache oder Hohlraumoberflache als Leerstellenquelle in den Grenzbereich, in der die
Leerstellen vernichtet werden. Das Material von dem Grenzbereich strémt in den Hohlraum
und gleichzeitig nahern sich die zu verbindenden Werkstoffe einander, so schrumpft das
Hohlraumvolumen. Beim Sintern fiihrt dieser Prozess zu einer htheren Dichte des Sinterma-
terials. Die Diffusion in der Korngrenze wird von zwei Diffusionsmechanismen betrieben,
namlich der Korngrenzendiffusion und der Volumendiffusion mit der Korngrenze als Leerstel-
lensenke. Wenn bei der Verbindung von Werkstiicken &uflere Krafte verwendet werden,
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dann verhalten sich die beiden Diffusionsmechanismen jeweils wie Coble-Kriechen [21] bzw.
Nabbaro-Herring-Kriechen [20][19].

Bei den Sinteruntersuchungen in [33][32] wird gezeigt, dass die Volumendiffusion mit der
Korngrenze als Leerstellensenke bei hoher Sintertemperatur und mit grof3en Partikeln domi-
nant ist. Besonders bei einer Rekristallisation, bei der die Grenzflache sich von der Schweil’-
naht fortbewegt, kbénnen die Hohlraume nur anhand der Volumendiffusion weiter schrump-
fen. Diese vermindert selbstverstéandlich die Schrumpfungsrate der Hohlraume und damit die
Sinterrate [35][36][37].

2.6.3.5 Plastische Verformung (Pfad 6)

Plastische Verformung wird bei den Sinterversuchen selten betrachtet, weil bei den meisten
Sinteruntersuchungen keine aul3ere Kraft verwendet wird. Wird ein Sinterprozess unter einer
hydrostatischen Druckspannung z.B. in einer HIP-Anlage durchgefiihrt, kbnnen die Verset-
zungen in der Nahe der Materialoberflache dazu beitragen, das Material durch das Verset-
zungsgleiten und Versetzungskriechen, die die plastische Verformung des Materials verur-
sachen, auf der Hohlraumoberflache zu transportieren.

Beim Diffusionsschweif3en werden die zu verbindenden Werkstlicke senkrecht zur Schweil3-
naht mit einachsiger Druckspannung beaufschlagt. Damit werden die aufeinander treffenden
Rauheitsspitzen plastisch verformt, so dass das Material seitlich in die Hohlraume flief3t. Die
plastische Verformung unterscheidet sich Ublicherweise in zwei Arten. Die erste ist die spon-
tane plastische Verformung. Diese geschieht ganz am Anfang bis zu einigen Sekunden. Am
Anfang direkt beim Anlegen der Druckspannung wird die FlieRspannung des Materials viel-
fach Gberschritten. Dadurch vergroR3ert sich die Kontaktfliche wegen der seitliche Material-
verformung und gleichzeitig nimmt die Druckspannung an der Kontaktfliche ab. Sinkt die
Druckspannung in der Kontaktflache unter die FlieRspannung, wird die spontane plastische
Verformung eingestellt. Das FlieRen des Werkstoffes wird aber durch die zeitabhéngige plas-
tische Verformung oder das Kriechen fortgesetzt.

2.7 Wichtige Diffusionsschweil3parameter

Ein gelungener Diffusionsschweil3prozess wird von drei Parametern bestimmt, die beziglich
der angewandten Materialien sorgfaltig untersucht werden mussen. Diese sind die Tempera-
tur, der Druck und die Schweil3dauer. Ein anderer wichtiger Parameter ist die Oberflachen-
rauheit. Bei der Variation der Oberflachenrauheit zeigt die metallographische Untersuchung
[38], dass die Anzahl und GrofRe der Restporen von der praparierten Oberflaichenrauheit
abhangig ist. Dieser Parameter ist aber in der Praxis Ublicherweise schon gegeben.

2.7.1 SchweilRtemperatur

Die erhthte Temperatur beginstigt die Diffusionsprozesse in den Materialien und verringert
deren FlieRspannung. Der Einfluss der Schweil3temperatur muss aber abhéangig vom zu
schweilRenden Material genau untersucht werden. Die Verwendung einer zu hohen Schweil3-
temperatur kann sich aufgrund mikrostruktureller Veranderungen des Materials, wie z.B.
Kornwachstum, auf die Korrosionsbestandigkeit oder andere Eigenschaften unglinstig aus-
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wirken. Dabei bedeutet Kornwachstum das Wachsen vorhandener Kérner bei gentigend ho-
hen Temperaturen, um die innere Energie des Materials Uber eine Verkleinerung der Korn-
grenzenflachen abzusenken. Bei Legierungen gibt es dartiber hinaus bestimmte Tempera-
turbereiche, bei denen sich Legierungskomponenten ausscheiden kénnen und so die lokale
chemische Zusammensetzung verandern. Dieses kann das Material bezlglich seiner thermi-
schen und mechanischen Eigenschaften verschlechtern. Als Faustregel sollte die Tempera-
tur bei einem Diffusionsschweil3prozess in einem Bereich zwischen 0,5 bis 0,8 der absoluten
Schmelztemperatur T, des Materials [39] liegen.

King und Oweczarski [38] untersuchten beim Diffusionsschweil3en von kommerziell reinem
Titan die Auswirkung der Diffusionsschwei3parameter auf die Schweil3qualitat. Sie stellten
fest, dass die SchweilRtemperatur der einflussreichste Schweil3parameter ist. Die metal-
lographischen Untersuchungen zeigen, dass die Poren sich bei héherer Temperatur stark
verkleinern. Bei der héchsten Versuchstemperatur von 871 °C sind sie nur vereinzelt zu se-
hen und werden aufgrund der Migration der Grenzflache von der Schweil3naht in die Kérner
eingeschlossen.

2.7.2 SchweilRdruck

Der verwendete Schweil3druck sollte niedriger als die FlieRspannung des Materials bei ge-
gebener Temperatur sein, damit keine spontane plastische Deformation des gesamten zu
schweilRenden Koérpers auftritt. AulRerdem soll die plastische Deformation aufgrund des Krie-
chens bei gegebener SchweiRdauer mitbericksichtigt werden. Fir den sicheren Umgang mit
plastischer Deformation dieser Art missen Kriechexperimente zur Bestimmung des Material-
kriechgesetzes durchgefihrt werden.

Durch einen ausreichend hohen SchweiRdruck muss aber sichergestellt werden, dass die
Oberflachenrauheitsspitzen der beiden zu schwei3enden Proben lokal plastisch stark defor-
miert werden. Dies sorgt daflr, dass die zusammentreffenden Flachen vergréf3ert und die
Ubriggebliebenen Resthohlrdume so klein wie mdglich werden, um die Diffusionsvorgange in
mdglichst kurzer Zeit abzuschlieRen.

AulRerdem ist es aber auch mdglich, dass eine stabile, kontinuierliche und sprode Oxid-
schicht, die einige Atomlagen dick ist, durch die spontane plastische Deformation aufgebro-
chen und zerteilt wird. Die so von Oxidschicht befreiten Materialoberflachen verbinden sich
miteinander und die zerstiickelten Oxidschichten werden aufgrund des Diffusionsvorganges
im Korper der Schweil3probe aufgeltst. Dieser Vorgang funktioniert tatsachlich beim Diffusi-
onsschweil3en von Titan (Ti) und Ti-Legierungen.

Nach Untersuchungen von King und Owczarski [38] hat der Schweil3druck nur einen sekun-
daren Einfluss und zeigt eine groRe Wirkung bei einer Schweil3ung im niedrigen Tempera-
turbereich. Im hoéheren Temperaturbereich, wo die Diffusionsvorgdnge Uberwiegen, verrin-
gert sich die Wirkung des SchweiRdruckes. Dies wird auch von Hamilton [40] mit seiner Mo-
dellberechnung beschrieben.
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2.7.3 SchweilRdauer

Bei den experimentellen Untersuchungen sind King und Owczarski [38] auf der Schlussfolge-
rung gekommen, dass die Schweil3dauer kein unabhéngiger Schweil3parameter ist, weil sie
sich letztendlich aus den anderen vorgegebenen Schweil3parametern ergibt. Bei gegebener
Temperatur und gegebenem Druck sollte die Schwei3dauer fur die physikalischen und wirt-
schaftlichen Uberlegungen so kurz wie moglich gehalten werden. Die SchweilRdauer muss
so lang gewabhlt sein, dass die zur Bildung eines engen Kontaktes noétigen Diffusionsprozes-
se ablaufen kénnen. Eine zu lange SchweiRdauer kann hingegen eine negative Wirkung
haben. Die Mikrostruktur kann stark verandert werden oder beim Diffusionsschweil3en von
zwei unterschiedlichen Materialien bildet sich eine sprdde intermetallische Phase an der
Schweil3stelle.

2.8 DiffusionsschweilRstufen

Nach Gerken und Owczarski [41] wird der Diffusionsschweil3prozess am besten in drei Stu-
fen eingeteilt. Diese wird auch von King und Owczarski [38] bei der Untersuchung vom rei-
nen Werkstoff Ti (AMS 4921) bestétigt. Im ASM-Handbuch (Volumen 6) [42] wird diese Ein-
teilung der Diffusionsstufe tbernommen.

Die erste Stufe bezieht sich auf das Wachstum eines groRen Kontaktbereiches wegen der
spontanen plastischen Verformung der sich beriihrenden Rauheitsspitzen. Diese Stufe hort
auf, wenn die wachsende Kontaktflaiche grol3 genug ist, um die angreifende Druckspannung
zu stitzen. Am Ende dieser Stufe ist die Grenzflache so dicht aneinander geflgt, wie eine
Korngrenze. Laut ihrer Auswertung ist diese Stufe fur eine erfolgreiche Diffusionsschweil3-
verbindung sehr wichtig. In dieser Stufe sollte die Kontaktflache mittels der plastischen De-
formation bis auf 90% gewachsen sein. Die Wichtigkeit des gentigenden Schweil3drucks in
der ersten Stufe fur die vollstandige Verbindung wird auch von Hamilton [40] bestétigt.

Wahrend der zweiten Stufe werden die meisten HohlrAume durch Kriechen und Leerstellen-
diffusion wie die Korngrenzendiffusion und die Volumendiffusion mit der Korngrenze als
Leerstellensenke beseitigt. Gleichzeitig bewegt sich der Grenzflache weg von der Verbin-
dungsstelle zu einer niedrigen Energiekonfiguration. Die restlichen Héhlraume werden in den
Kdrnern eingefangen.

In der dritten Stufe schrumpfen die Hohlrdume langsamer weiter, weil die Korngrenzendiffu-
sion, die der effektivste Mechanismus ist, nicht mehr beitragen kann. Die Beseitigung der
Hohlrdume ist jetzt nur noch durch Volumendiffusion der Atome zur Hohlraumoberflache
mdglich.

Es kann aber vorkommen, dass die dritte Stufe Uberhaupt nicht mehr stattfindet, wenn ein
Parametersatz so gewdahlt wird, dass alle Hohlraume schon wahrend der zweiten Stufe be-
seitigt werden. Eine klare zeitliche Abgrenzung zwischen den Stufen gibt es nicht. Stattdes-
sen uberlappen die Mechanismen so miteinander, dass ein dominanter Mechanismus einer
bestimmten Stufe auch in anderer Stufe ablaufen kann.
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3 Modellierung des Diffusionsschweil3ens

3.1 Ubersicht

Eine analytische Methode basierend auf der Kriechverformung zum Beseitigen der Oberfla-
chenrauheit fiir den Erhalt einer guten Schweildverbindung wurde von C.H. Hamilton [40]
vorgeschlagen. Die Methode betrachtet jedoch die spontane plastische Verformung und die
anderen wichtigen diffusionsgesteuerten Mechanismen zur Beseitigung der Restporen nicht.
Das Kriechen als zeitabhangige plastische Verformung wird in diesem Modell als der einzige
Mechanismus betrachtet. Es liegt daran, dass die metallographischen Untersuchungen beim
Diffusionsschweil3en mit Ti-6Al-4V bei 927°C zeigen, dass eine deutliche Relation zwischen
gewachsener Kontaktflache an der SchweiRnaht mit dem Schwei3druck besteht. Auf dieser
Basis wird zum Vorhersagen der Schweil3dauer ein geometrisches Modell entwickelt, in dem
ein Sagezahnprofil fur die Rauheit angenommen wird. Mit dieser Annahme entstehen die
grofldten Poren, wenn die Oberflachen, wie in Abb. 3-1(1.) gezeigt, mit den Spitzen aufeinan-
der treffen. Der gesamte Ablauf der Porenvernichtung infolge der Kriechverformung wird in
Abb. 3-1(1.-4.) dargestellt.

Garmong et. al. [43] entwi-
ckelten ein Modell, das die
Oberflachenrauheit, die so-
wohl langwellige als auch
kurzwellige Profile hat, in
zwei Stufen einteilt. Es wird
angenommen, dass die
langwelligen  Profile eine
Dreieckform besitzen, wobei
die sinusférmigen kurzwelli-
gen Profile sich an der Flan-
ke des Dreiecks befinden. In
der ersten Stufe geht es dar-
um, die dreieckférmigen Pro-
file bis zu einer Hohe vergleichbar der Hohe der sinusférmigen Profile plastisch zu verfor-
men. Dafur wird das Modell von Hamilton ibernommen. Aber anders als bei Hamilton, der
den Mittelwert der Druckspannung verwendet, wird das Dreiecksprofil in viele diinne Schei-
ben eingeteilt und die Verformung jeder Scheibe mit lokalen Druckspannungen berechnet
und aufsummiert. Am Ende der ersten Stufe berihren sich die Spitzen der tibriggebliebenen
kurzwelligen Profile miteinander, wodurch Hohlrdume gebildet werden. Auf Grund der nicht
parallel aufeinander gelegten Rauheitsspuren zwischen oberem und unterem Werkstiick,
werden die Poren eingeschlossen. In der zweiten Stufe hat das Modell die Form einer Kugel
mit Hohlraum in die Mitte. In dieser Stufe spielen die Diffusionsmechanismen neben der
plastischen Verformung bei der Vernichtung der Hohlrdume eine groRe Rolle.

Abb. 3-1: Ablauf der Porenvernichtung nach Hamiltonschem Modell [40]

Derby und Wallach [44][45] haben ein Diffusionsschweildmodell vorgestellt, das die meisten
Mechanismen im Sinterverfahren mit &uRerer Druckkraft ibernimmt. Das Oberflachenprofil
wird im Ausgangszustand wie beim Modell von Hamilton angenommen, welches dreieckige
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Rauheitspitzen betrachtet. Die Schweil3ung erfolgt in drei Stufen, wobei jede Stufe eine ei-
gene Geometrie hat. In der ersten Stufe geht es um die spontane plastische Verformung der
dreieckigen Rauheitspitzen. Am Ende dieser Stufe wird ein Hohlraum mit kleinem Aspekt-
verhaltnis gebildet, dessen Halsbereich rund ist. In der zweiten Stufe dominieren die zeitab-
hangigen Prozesse, wie Diffusion und Kriechen und am Ende bildet sich ein runder Hohl-
raum. In der dritten Stufe spielen die Oberflachendiffusionsvorgéange aufgrund der runden
Form keine Rolle mehr. Die SchlieBung der Hohlraume wird Uber die Korngrenzendiffusions-
vorgange und Kriechen vollzogen.

Ein anderes geometrisches Modell wird von Pilling et. al. [46] zum Diffusionsschwei3en von
Ti-6Al-4V vorgestellt. Das Modell nimmt an, dass die Oberflachenrauigkeit aus halben kreis-
férmigen Rillen besteht. Wenn zwei solche Oberflaichen aufeinander gelegt werden, entste-
hen zahlreiche kreisférmige Hohlrdume, die parallel angeordnet und unendlich ausgedehnt
sind. Damit die Hohlraume immer kreisférmig bleiben, wird angenommen, dass die Diffusion
auf der Oberflache schnell genug ist, um die Oberflache kreisférmig zu halten. Das Modell
betrachtet hauptsachlich das Kriechen und Diffusion in den Korngrenzen. Es ist zur Voraus-
sage des SchweilRprozesses von Werkstoffen mit feinen Kornern geeignet. Die Uberein-
stimmung der Modellvoraussage mit den Schweil3experimenten an Ti-6Al-4V war insgesamt
zufriedenstellend.

Das néachste Modell, das in dieser Arbeit zum Optimieren des Diffusionsschweil3prozesses
von Hastelloy® C-22® verwendet wird, stammt von A. Hill und E.R. Wallach [39]. Sie fanden
auf der Basis experimenteller Betrachtungen [47][48] heraus, dass die beste Annéhrungs-
form eines Hohlraumes eine Ellipse sein soll. In mikroskopischen Bildern von Schwei3ndhten
haben Pilling et. al. auch die elliptischen Hohlraume gezeigt [49].

3.2 Diffusionsschweifmodell von Hill und Wallach
Das Diffusionsschweildmodell von A. Hill und E.R. Wallach ist fir die Diffusionsschweil3ver-
bindungen von Metallteilen, die aus dem gleichen Werkstoff bestehen, konzipiert und wird in

der vorliegenden Arbeit aus folgenden Griinden Gbernommen.

o Hohlraume mit elliptischem Querschnitt sind realistischer als Hohlraume mit drei-
eckigem oder zylinderformigem Querschnitt.

o Das Modell beinhaltet alle mdglichen Transportmechanismen einschlie3lich des Ver-
dampfungs- und Kondensationsprozesses.

o Das Modell erlaubt die Reaktivierung der Oberflachendiffusionsmechanismen, so-
bald der Hohlraum von der Kreisform abweicht.

o Das Modell ist so konzipiert, dass bei seiner Anwendung keine unterschiedlichen
Annahmen fir verschiedene Schweil3stufen mehr nétig sind.
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Allerdings wird bei diesem Modell folgendes nicht betrachtet:

e Die Anderung der Gefiigestruktur wahrend des DiffusionsschweiRprozesses, z.B.
Rekristallisation und Bildung von Ausscheidungen

e Maogliche Verunreinigungen auf der Oberflache

In diesem Modell wird angenommen, dass die Oberflachenrauheit eine halbelliptische Form
und langférmige Spuren besitzt. Wenn zwei solche Oberflachen aufeinander gelegt werden
und unter der strengen Annahme, dass die Rauheitsspitzen aufeinander treffen sollen, ent-
stehen letztendlich, wie in Abb. 3-2 gezeigt, elliptische Hohlraume, die sich in x-Richtung
periodisch wiederholen und unendlich lang in z-Richtung ausgedehnt sind. Daher kann das
3-D (drei dimensionale) Problem in ein 2-D Problem Uberfiihrt werden. Das Langenmal} in Z-
Richtung wird deshalb gleich 1 gesetzt. Wahrend des einachsigen Diffusionsschweil3prozes-
ses wird die Druckkraft senkrecht auf der obere Flache angelegt. In Abb. 3-2 bedeuten a die
Lange der Kontaktflache mit der Einheitstiefe, b die Breite der Einheitszelle, ¢ die grol3e
Halbachse der Ellipse und h die kleine Halbachse der Ellipse.
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Abb. 3-2: Elliptisches Hohlraummodell [39] Abb. 3-3: Einheitszelle

Mit diesem Modell werden sieben wichtige Mechanismen beim Diffusionsschweil3en von Me-
tallen betrachtet [39][42]. Zwei Diffusionsschweil3stufen werden hier berticksichtigt. Die erste
Stufe ist die spontane plastische Verformung der Hohlraumoberflache, die geschieht, sobald
das Bauteil unter Druckspannung liegt. Bei der zweiten Stufe wird die Bewegung der Grenz-
flache oder der Rekristallisationsprozess nicht betrachtet. Dabei laufen alle Diffusionsme-
chanismen auf3er spontaner plastischer Verformung gleichzeitig ab. Jeder dieser Mechanis-
men verursacht eine Materialumverteilung und einen Materialtransport auf verschiedenen
Pfaden in die Hohlrdume, wie in Abb. 3-4 gezeigt.

Die Diffusion der Atome auf Hohlraumoberflachen (siehe Abb. 3-4a, Mechanismus 2. Ober-
flachendiffusion entlang der freien Hohlraumoberflachen, Mechanismus 3: Oberflachendiffu-
sion durch das Volumen) und die Verdampfung und Kondensation (Mechanismus 4) versu-
chen immer das Material auf der Hohlraumoberflache umzuordnen, wobei das Material von
der kleinen Oberflachenkrimmung auf die groRe Oberflachenkrimmung abtransportiert wird.
Wenn diese Mechanismen fiur den gesamten Diffusionsvorgang sehr dominant sind, dann
wird die Krimmungsdifferenz im Hohlraum immer geringer und ein abnehmender Volumen-
strom der Atome ist zu erwarten. Letztendlich wird ein Hohlraum mit gleichmafiger Krim-
mungsoberflache (Abb. 3-4a, rechts) erzeugt. Obwohl sich am Ende dieses Prozesses die
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Form stark verandert, bleibt das gesamte Volumen des Hohlraums mit wachsender Kontakt-
flache aber konstant.

Abb. 3-4: Materialtransportmechanismen [39][42]

Die Diffusion der Atome im Grenzbereich ist in Abb. 3-4b dargestellt. Die Atome diffundieren
aufgrund der chemischen Potentialunterschiede vom Grenzbereich, die als Quelle in der
Mitte der Kontaktgrenze zwischen zwei Hohlraumen liegt, an die Hohlraumoberflache (Me-
chanismus 5: Korngrenzendiffusion entlang dem Grenzbereich, Mechanismus 6: Korngren-
zendiffusion durch das Volumen). Dieser Vorgang verkleinert das Hohlraumvolumen und
gleichzeitig nahern sich die obere und untere Probe aufgrund der Vernichtung der Leerstel-
len im Grenzbereich an. Dabei vergrof3ert sich die Kontaktflache, wobei die Form der ellipti-
schen Hohlrdume erhalten bleibt (Abb. 3-4b, rechts).

Die Materialtransportvorgange durch plastische Verformung werden in Abb. 3-4c dargestellt.
Beim Anlegen einer Druckspannung senkrecht zu der Kontaktflache flie3t das Material durch
das Versetzungsgleiten aufgrund der Spannungstiberhohung an der Kontaktflache, die am
Anfang die FlieBspannung des Materials Uberschreitet, seitlich in Richtung der Hohlrdume
und verringert gleichzeitig die Hohe der Ellipse wegen der Volumenerhaltung an der Rau-
heitsspitze (Mechanismus 1). Dieser Vorgang wird immer langsamer, je grof3er die Kontakt-
flache wachst und verliert nach kurzer Zeit an Bedeutung, weil die effektive Druckspannung
an der Kontaktflache die FlieBspannung unterschreitet. Stattdessen wird der Materialtrans-
port durch die zeitlich abhangige plastische Verformung aufgrund des Versetzungskriechens
dominant (Mechanismus 7), der den gleichen Pfad wie Mechanismus 1 hat. Als Resultat
nimmt das Hohlraumvolumen mit gleichbleibender elliptischer Form gleichmé&Rig ab.

Obwohl alle diese Mechanismen dazu beitragen, dass die Kontaktflache immer gro3er wird,
sorgen nur die Korngrenzendiffusionsmechanismen, die plastische Verformung und Kriechen
in Wirklichkeit fur die Vernichtung des Hohlraumvolumens.

3.2.1 Stufe 1. Spontane plastische Verformung

Die spontane plastische Verformung des Materials am Hohlraum wird aufgrund der Span-
nungsverteilung zwischen den Hohlraumen und senkrecht zur Schweil3naht bestimmt. Diese
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wird analytisch durch den Einsatz der Gleitlinientheorie berechnet. Die Gleitlinientheorie ist
an folgende zwei Voraussetzungen gebunden [50]:

e Ebener Dehnungszustand

Die Dehnungen und Verzerrungen in z-Richtung verschwinden (vollstdndige Deh-
nungsbehinderung)

e Starr-idealplastisches Werkstoffverhalten

Bei diesem Werkstoffverhalten werden sowohl elastische Dehnungsanteile als auch
Verfestigungseffekte vernachlassigt

Johnson et al. [51] haben in ihrer Arbeit das Gleitlinienfeld eines symmetrisch gekerbten
Stabes, der mit einer einachsigen Zugspannung belastet ist, studiert. Die Verformungsanaly-
se zeigt, dass sich der plastische Bereich um die Mitte zwischen den beiden Kerben lokali-
siert. Das ist sehr ahnlich wie beim Zusammentreffen der Rauheitsspitzen beim Diffusions-
schweilRen, und deshalb wird die Gleitlinienkonstruktion, wie in Abb. 3-5 dargestellt, zur Be-
rechnung der Kontaktflache fur eine gegebene Belastung Gibernommen. Drei Annahmen sind
wichtig fur diese Annaherung.

e Wegen der verwendeten Hochtemperatur beim Diffusionsschweil3en ist es eine be-
rechtigte Annahme, dass keine Werkstoffverfestigung zustandekommt.

¢ Keine Diskontinuitat im Gleitlinienfeld Gber die Kontaktflache.

¢ Der bendtigte Kerbenradius soll dem Halsradius des elliptischen Hohlraums gleich

sein.
Th
k
Sy, Y O g
b ',0 >
Abb. 3-5: Gleitlinien zwischen Hohlraumen Abb. 3-6: Mohrscher Spannungskreis an der Stelle E
(Abb. 3-5)

Es wird eine logarithmische Gleitlinie AO in Abb. 3-5 betrachtet, die mit der folgenden Glei-
chung beschrieben wird:

6 =1n ‘ (3-1)
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Wobei r.=h%/c der Krimmungsradius der grol3en Halbachse der Ellipse ist und r,=c?h der
Krimmungsradius der kleinen Halbachse der Ellipse.

Am Punkt A handelt es sich um eine freie Oberflache. Die radiale Spannung, o ist deshalb
gleich null aber die tangentiale Spannung, o; soll wegen der FlieBbedingung gleich 2k sein,
wobei k die FlieBspannung in reiner Scherung ist. Daraus bekommt die hydrostatische
Spannung, pa den Wert —k. Die Beziehung zwischen der FlieBspannung in reiner Scherung,
k und der Zugflie3spannung oder 0,2%-Dehngrenze, Ry, ist beim von Mises Kriterium:

RpO,Z

V3
Mit Hilfe der Hencky Gleichung, die fir eine Gleitlinie z.B. pB-Linie gilt, wird die hydrostatische
Spannung am Punkt E so berechnet.

k =

(3-2)

Pe = Pa —2k6 (3-3)
Diese hydrostatische Spannung gilt auch fur alle Punkte, die den Radius (r.+X) vom Mittel-
punkt MP besitzen. Einfligen der Gleichung (3-1) und (3-2) in (3-3) und mit Betrachtung des
Mohrschen Kreises in Abb. 3-6 ergibt die tangentiale Spannung am Punkt F

2 X
o, :ERW{H In[f+1ﬂ (3-4)

Die Mittelspannung in der Grenzflache von X=0 bis X=a wird durch die Integration der Gl.
(3-4) ermittelt.

_ 2 r a
O-t :ﬁRpo’2(1+gcjln(l+r_] (3‘5)

Diese kann auch Uber die angewandte auf3ere Druckspannung, P bestimmt werden.

5 =0 1 (3-6)
a a
Dabei ist % die Oberflachenenergie. Wird die Gleichung (3-6) in (3-5) eingesetzt, kann die
Lange der Kontaktflache, a, durch ein Iterationsverfahren gelést werden. Die L&nge der Kon-
taktflache entspricht also der Kontaktflache mit einer Einheitstiefe, und wird deshalb im Wei-

teren einfach als Kontaktflache bezeichnet.

. V3(Pb-7,)

' . 3-7
2Rp02(1+rcjln(l+a"lj 37
Y ai—l IFc

Die kleine Halbachse der Ellipse kann durch den Volumenerhaltungssatz des Werkstoffes
zwischen zwei HohlrGumen numerisch berechnet werden, wobei h[b-(#/4)c]=konst. und
c=b-aist.

36



Modellierung des Diffusionsschweil3ens

b-"(b-a.,)
h =h 4 i

- (3-8)
b-Tb-a)

3.2.2 Stufe 2: Oberflachendiffusion, Verdampfung und Kondensation

Berechnung der geometrischen Anderung der Kontaktflache

Aufgrund der Symmetrie wird nur ein Viertel des elliptischen Hohlraumvolumens betrachtet.
Das Volumen, das von der kleinen auf die groRe Kriimmung transportieren wird, ist die Halfte
einer dunnen Schicht.

oV = %[(c +oc)h+oh)- hc]% (3-9)

Das gesamte Hohlraumvolumen soll aber unverandert bleiben,

ov

L,gesamt

= %[(c +ach—c(h+ah)]=0

hoc = coh (3-10)
Substituieren der Gl. (3-10) in Gl. (3-9) und unter der Annahme, dass der Ausdruck
(6coh) << 1 ist, folgt daraus

oV = %cah (3-11)

Die zeitliche Anderung der kleinen Halbachse der Ellipse betragt

dh 4 dv

dt zcodt
Aufgrund der Volumenkonstanz und des Ausdrucks c=b-a wird die zeitliche Anderung der
Kontaktflache von der Einheitszelle in Abb. 3-3 so berechnet.

(3-12)

da_cdn
dt hdt
Berechnung des Volumenstromes fiir die Oberflachendiffusion

(3-13)

Der Leerstellenkonzentrationsunterschied, Ac. zwischen den Krimmungen kann durch die
Kelvin-Thomson-Gleichung [30] beschrieben werden. Die Gleichung ist fiir die Berechnung
der Dampfdruckunterschiede zwischen Krimmungen entwickelt worden (siehe Gl. (3-20)).
Da sie nichts Flussigkeitsspezifisches und nur das Volumen, nicht aber die Masse des A-
toms enthalt, ist sie auch auf Festkérper und die Leerstellen anwendbar. Die Gleichung kann
deshalb so umgeschrieben werden.

2y,Q
kT,

Ac, =c¢ (3-14)
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_Q
Die Gleichgewichtsleerstellenkonzentration einer ebenen Flache, ¢ ist gleich e NakeT [33] mit
Na die Avogadrozahl. Mit der Gl. (3-14) bezeichnen kg die Boltzmannkonstante, T die Tem-
peratur in K, £2das Atomvolumen.

. 1dv
Wenn die Diffusionsstromdichte, J:—Kcij—t mit der Gleichung vom 1. Ficksches-Gesetz

(Gl. (2-2)) gleichgesetzt wird, betragt der Volumenstrom am Halsbereich

dv . AC
—=D'A— (3-15)
dt I,
Dabei bezeichnet A die Stromflache. Wird die Gl. (3-14) in Gl. (3-15) eingesetzt, wobei der
Q

Leerstellendiffusionskoeffizient, D'= De Nkl [33] ist, wird der Volumenstrom der Atome

von den freien Oberflachen am Halsbereich so berechnet.

dv _2ADQ y,

&t T @19

Wobei 1/r; ein Reduktionsfaktor ist, der die Krimmungsdifferenz eines Hohlraums betrachtet.
Er wird immer kleiner je gréRer das Aspektverhdltnis h/c des elliptischen Hohlraums ist.

N 317
ro\ror (3-17)

Im Falle r, < r. gibt es einen Volumenstrom in der entgegen gesetzten Richtung.
3.2.2.1 Oberflachendiffusion entlang der Hohlraumoberflache

Es wird angenommen, dass der Diffusionsstrom von Atomen entlang der Hohlraumoberfla-
che zeitlich nur schichtweise geschieht, so dass die Stromflache, A zu der Oberflachen-
schichtdicke, &s proportional ist. Aus Gleichung (3-16) folgt

dv  25,D,Qy, ( C hj

W kT \n o (3-18)

h? ¢?
Dabei ist Ds der Oberflachen-Diffusionskoeffizient.

3.2.2.2 Oberflachendiffusion durch das Volumen

Bei diesem Diffusionsmechanismus stromen die Leerstellen durch die Flache am Halsbe-
reich und deshalb kann A~r.-1 angenommen werden. Aus der Gleichung (3-16) ergibt sich
damit;

dv  2D,Qy, ( c h j
=r=s (3-19)

W kT @

Dabei ist D, der Volumen-Diffusionskoeffizient.
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3.2.2.3 Verdampfung und Kondensation

Die Dampfdruckdifferenz, Ap, zwischen den verschiedenen Oberflachenkrimmungen wird
mit der Kelvin-Thomson-Gleichung beschrieben.

2/Q
keTr,
Dabei gibt p, o den Gleichgewichtsdampfdruck einer ebenen Oberflache an.

Ap, = Py o (3-20)

Mit Hilfe der Langmuir-Gleichung [32] kann der Volumenstrom so beschreiben werden:

1
N _ap[—2 [a (3-21)
dt 27k T

Wenn die GI.(3-20) in GI.(3-21) tberfuhrt wird, ergibt sich

1
v _20, [ P (3-22)
dt  k,Tr D0 2T

Angenommen, dass die verdampfenden Atome an der annéhernd halbkreisférmigen Flache
im Halsbereich wieder kondensieren, so folgt aus der GI. (3-22) mit dem Reduktionsfaktor
aus der Gl. (3-17)

1

v _2m@ [ O 2(%_%} (3-23)
dt kT " 220k, T ) (h? c

3.2.3 Stufe 2: Korngrenzendiffusion

Berechnung geometrischer Anderungen der Kontaktflache

Bei der Korngrenzendiffusion wird der Diffusionsstrom der Atome von der Korngrenze seitlich
auf die Hohlraumoberflache betrachtet. Diese verursacht eine Materialverschiebung im Hohl-
raum. Der Vorgang wird aber gleichzeitig vom Vernichtungsprozess der Leerstellen aus der
Hohlraumoberflache in der Korngrenze kompensiert, wobei die Hohe der Einheitszelle ver-
mindert wird. Das Hohlraumvolumen verringert sich, das Materialvolumen bleibt aber unver-
andert.

Angenommen, die Atome diffundieren von einer diinnen Schicht mit der Dicke ¢ohan der
Korngrenze auf der Hohlraumoberfldche entlang, dann betrégt das abtransportierte Material-
volumen

oV =-ach (3-24)
Daraus folgt die zeitliche Anderung der Héhe der Ellipse
dt a dt
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In der Einheitszelle betragt das Volumen

Vv

M, gesamt

= bh —%ch (3-26)

Aufgrund der Volumenerhaltung des Material in der Einheitszelle (0Vy, jum = 0) in Abb. 3-3
wird die Kontaktflache wie folgt berechnet

ga__1 b[i—1j+a ah 3-27
d  h| \x dt (3-27)

Berechnung des Volumenstroms

Der Diffusionsstrom der Atome im Grenzbereich an der Hohlraumoberflache wird durch den
chemischen Potenzialgradienten, Vu angetrieben und ist hierzu proportional. Die Proportio-
nalitatsbeziehung wird nach D.L. Johnson [52] wie folgt beschrieben:

J=-B,c,Vu (3-28)

Wobei B,=D/(kgT) die Atombeweglichkeit und c,= 1/£2 die Atomkonzentration bezeichnet
werden. Aus der Gleichung (3-28) kann der Volumenstrom mit der Beziehung
dV/dt=JAQ berechnet werden. Daraus resultiert

av__DA -
dt kT M (3-29)
Bei der Berechnung des Potenzialgradienten werden folgende Annahmen [52] getroffen:

o Diffusion geschieht in einem quasi stationaren Zustand. Die Materialtransportge-
schwindigkeit ist groRer als die Anderungsrate der Geometrie

e Die Divergenz des Diffusionsstroms entlang dem Grenzbereich ist stets konstant

e Das chemische Potenzial, x# des Grenzbereiches ist proportional zu der Normalspan-
nung und der Krimmung unterhalb der Halsoberflache.

Aus diesen Annahmen resultiert die Beziehung
V? 1 = konst. (3-30)

Zum LOsen dieser Gleichung sind einige Randbedingungen [44] notig.

o Wegen der Symmetrie des Halses gilt:
Vu=0 bei x=0 (3-31)

e Aus der Gibb-Thomson-Gleichung betragt das chemische Potenzial unterhalb der
Halsoberflache

X=a (3-32)
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o Die gesamte Kraft, die senkrecht zur Kontaktflache wirkt, wird durch das chemische
Potenzial entlang dem Grenzbereich beschrieben:

j udx = (Pb—»)Q (3-33)
0

Dabei ist x der Abstand entlang der Kontaktlinie von dem Mittelpunkt zwischen zwei Hohl-
rAumen (siehe die Einheitszelle in Abb. 3-3).

Aus der Gleichung (3-30) mit den oben genannten Randbedingungen wird der chemische
Potenzialgradient bei x=a berechnet:

V,u:—3—Q(P—b—Z—lj (3-34)

Wird die Gleichung (3-34) in Gl. (3-29) eingesetzt, ergibt sich der Volumenstrom wie folgt:

dv _3DAQ(P_b y ]/j

dt ak,Tla a r

c

(3-35)

3.2.3.1 Korngrenzendiffusion entlang dem Grenzbereich

Fur die Diffusion der Atome entlang dem Grenzbereich ist die Stromflache, A zu der Korn-
grenzenschichtlage, &, proportional. Aufgrund der Symmetrie der Korngrenze wird der Volu-
menstrom aus der Gl. (3-35) so berechnet.

(3-36)

- a a r

dv 3Dy, Q[ Pb _y, 7o
dt  2ak,T .

3.2.3.2 Korngrenzendiffusion durch das Volumen

Bei diesem Diffusionsvorgang werden die Atome von den Korngrenzen auf der Hohlraum-
oberflache am Halsbereich abtransportiert. Deshalb soll die Stromflache, A zum Krim-
mungsradius am Hals, r. proportional sein. Die Gleichung (3-35) wird so umgeschrieben

dv _3Dv_ch(P_b_ﬁ_ﬁ] 337)

E_akBT a a r

c

3.2.4 Stufe 2: Kriechen

Fur den Kriechmechanismus wird die analytische Vorgehensweise von Hancock [53] Uber-
nommen, die das Kriechen eines elliptischen Hohlraumes in einem Werkstoff betrachtet.
Unter der Annahme des ebenen Dehnungszustandes wird die Wachstumsgeschwindigkeit
des mittleren Radius der Ellipse und der dazu gehdrigen Exzentrizitat jeweils wie folgt be-
rechnet:
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E:_jg%_mm@_lj 3-38
R Z(I_nj n (3-38)

M J3é
M-1 [1— 1)sinh(l— 1} (3-39)
n n

Wobei ¢ die Kriechdehnungsgeschwindigkeit und n den Norton-Spannungsexponenten be-
zeichnen. Der mittlere Radius und die Exzentrizitat sind jeweils R=(c+h)/2 und M=(c-h)/(c+h).
Aus diesen zwei Gleichungen folgt fur die kleine Halbachse:

h=R@-M) (3-40)
Die Ableitung nach der Zeit resultiert dann als:

h=R@l-M)-RM (3-41)
Durch das Einsetzen der GroBen R,M,R und M in GlI. (3-41) ergibt sich:

h J3é

smh(l——)
2@_1) n (3-42)
n

Da das Volumen des Materials in der Einheitszelle unverandert bleibt, kann Uber die Gl.
(3-26) die Anderung der Kontaktflache wie folgt berechnet werden:

az-nﬁfi—g+a} (3-43)
h Vs

h:

3.3 Modellberechnung

Fur die Berechnung wurde das Modell in einem Computerprogramm mit der Programmier-
sprache Fortran 90 implementiert. Entsprechend des beschriebenen Modells im Abschnitt
3.2 wird die Berechnung in 2 Stufen durchgefthrt.

Bei der ersten Stufe wird mit den Anfangswerten der gemessenen Oberflachenrauheit das
Wachstum der Kontaktflache a und die kleine Halbachse der Ellipse h aufgrund der sponta-
nen plastischen Verformung berechnet. Die Gleichungen (3-7) und (3-8) werden iterativ mit
den im Abschnitt 6.1 untersuchten temperaturabhangigen Ryo.-Werten als Inputparameter
gelost. Die Anfangskontaktflache wird bei (0,1 x 1) um? eingestellt. Das ist gerade 2,5 % von
dem gesamten Hohlraum, wenn dessen Wellenlange als 8 um angenommen wird. Nach dem
Erreichen des Konvergenzkriteriums von 10 werden die lterationsschritte beendet. Die ak-
tuelle Kontaktflache und die kleine Halbachse der Ellipse werden in die zweite Stufe Gberge-
ben.
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In der zweiten Stufe werden die zeitabhangigen Diffusionsschweilimechanismen bericksich-
tigt. Die Differentialgleichungen von allen Mechanismen, die die zeitliche Anderung der Kon-
taktflache und der kleinen Halbachse beschreiben, werden numerisch mit dem Runge-Kutta-
Vierschrittverfahren gelost. Dieses numerische Verfahren wurde von ,Harwell Subroutine
Library® [54] in Form eines vorgefertigten Softwaremoduls Gbernommen.

Es wird angenommen, dass alle diese Mechanismen gleichzeitig ablaufen. Die Eingabepa-
rameter fur die Diffusionsvorgédnge stammen aus der Literatur und sind in Abschnitt 4.2.3
angegeben. Bei der Berechnung des Transportmechanismus durch Kriechen werden die
untersuchten Kriechparameter des Potenzgesetzes (siehe Abschnitt 6.2) ben6tigt.

3.4 Umsetzung der Modellberechnung auf die Diffusionsschweil3versuche

Hill und Wallach haben dieses Modell zum Berechnen der Diffusionsschwei3parameter fir
Kupfer und Eisen verwendet. Die Rechnungsergebnisse wurden mit den experimentellen
Daten verifiziert. Sie haben herausgefunden, dass mit diesem elliptischen Hohlraummodell
die optimalen Diffusionsschweil3parameter ohne aufwendige experimentelle Optimierungs-
schritte hervorgesagt werden kdnnen.

Mit der Eingabe der Oberflachenrauheitswerte und einer bestimmten Schweil3temperatur, die
aufgrund der Untersuchungen der mikrostrukturellen und mechanischen Eigenschaften der
warmebehandelten Proben ausgewahlt ist, wird ein DiffusionsschweiRdiagramm erstellt. In
diesem Diagramm wird das Wachstum der Kontaktflache in Abhangigkeit von Schweil3dri-
cken fur die verschiedene Schwei3dauer und sekundére Kriechdehnung der Gesamtprobe
dargestellt. Das Diagramm wird in einige Bereiche eingeteilt, die jeweils den dominanten
Diffusionsschweil3mechanismus beinhalten. Die Bereiche werden von Grenzlinien separiert,
die durch zwei gleich starke Mechanismen gebildet werden.

Um den Verlauf einzelner Mechanismus zu betrachten, gibt es eine andere Darstellungsart
der Modellberechnung, bei der jeder Mechanismus separat eingeschaltet werden kann. Mit
der Eingabe von Schweildtemperatur und Schwei3druck wird das zeitliche Wachstum der
Kontaktflache ermittelt. Durch das Addieren der Raten aller Mechanismen beziiglich der
Kontaktflache und der Halbachse kann der Zuwachs der Kontaktflache unter Bericksichti-
gung der Gesamtmechanismen berechnet werden.

Anhand dieses Diffusionsschwei3diagramms kdnnen grol3e Bereiche, in denen das Kriechen
dominant ist, beim Diffusionsschweilen verhindert werden. Daraus wird der benétigte
Schweil3druck gewdahlt. Die Schweil3dauer wird mittels Isolinien der Schweil3zeiten, die im
Diagramm eingezeichnet werden, abgelesen.

Der aus der Modellberechnung erhaltene Parametersatz wird bei den DiffusionsschweilRver-
suchen mit dem entsprechenden Werkstoff verifiziert. Dies ist das Thema uber Diffusions-
schweilRen in Kapitel 7, in dem zuerst der vorgegebene Parametersatz von IMVT zum Diffu-
sionsschweilR3en der nicht strukturierten Probe aus Zylindermaterial verwendet wird. Die me-
chanischen Eigenschaften der Schweil3naht werden mit denen der Probe, die mit dem opti-
mierten Parametersatz aus der Modellberechnung geschweil3t wurde, verglichen. Danach
werden die Daten der Modellberechnung zum Diffusionsschweif3en von Blechmaterial ver-
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wendet. Die Schweil3ung wird anhand einer metallographischen Untersuchung sowie jeweils
eines Zug- und Kerbschlagversuches charakterisiert. Das Ergebnis wird mit den Schweil3er-
gebnissen bei der Variation einzelner Parameter verglichen, um eine Aussage Uber den Pa-
rametereinfluss machen zu kénnen. In diesem Kapitel wird auch die Ubertragung des Para-
metersatzes von der unstrukturierten Probe auf die mit Mikrokanélen versehene Probe mit
Hilfe einer FEM-Berechnung besprochen. Die mikroskopischen und mechanischen Beurtei-
lungen der dem Kreuzstrom-Mikrowarmetauscher ahnlichen Probe werden ebenfalls behan-
delt.
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4 Methodik

4.1 Ablauf der Arbeit

Der Ablauf dieser Arbeit wird in zwei Bereiche eingeteilt. Im ersten Teil geht es um die Pro-
zessoptimierung im Labor, deren Flussdiagramm in Abb. 4-1 dargestellt ist. Das vorliegende
Blechmaterial wird bezuglich seiner Mikrostruktur, genau genommen seines Kornwachs-
tums- bzw. Ausscheidungsverhaltens bei den Diffusionsschwei3bedingungen charakterisiert,
um die geeigneten Temperaturbereiche zu bestimmen. Die chemische Zusammensetzung
der Blechoberflache wird in die Tiefenrichtung auf mogliche bei der Herstellung des Bleches
eingebrachte diffusionshemmende Elemente untersucht, die die SchweilR3verbindung stark
beeintrachtigen kdnnen. Die Oberflaichenrauheit, die die Diffusionsschwei3dauer beeinflus-
sen kann, wird gemessen. Die mechanischen Eigenschaften des Materials wie die 0,2%-
Dehngrenze (Ryo2), die Zugfestigkeit (Rn) und die Parameter eines Potenz-Kriechgesetzes
werden jeweils durch Zugversuche und zeitabhangige Druckversuche ermittelt. Diese im
Labor gewonnenen Materialdaten dienen zusammen mit Materialdaten aus der Literatur, wie
verschiedene Arten von Diffusionskoeffizienten und Atomgré3en, als Input-Parameter fur das
in einem Computer-Programm implementierte Diffusionsschweilimodell.

Charakterisierung bei Diffusions-
schweil3bedingungen

® Mikrostruktur

® Oberflacheneigenschaften

® mechanische Eigenschaften

¢ Literaturrecherche

Modellrechnung [€————

Temperatur, Druck, Zeit

Y

DiffusionsschweifRversuche

Bewertung Nein

Gut?

Optimierte Parameter
Temperatur, Druck, Zeit

Abb. 4-1: Flussdiagramm fur die Optimierung des Diffusionsschweil3prozesses im Labor

Der aus der Modellberechnung gelieferten Parametersatz, der aus SchweiRtemperatur,
-druck, und -dauer besteht, wird fur DiffusionsschweifRversuche mit Proben aus massivem
(unstrukturierten) Material eingesetzt. Zur Kontrolle wird die gesamte Kriechdehnung der
Probe nach der SchweiRung gemessen und mit der vorausberechneten Kriechdehnung ver-
glichen. Fir die sowohl qualitative als auch quantitative Beurteilung der Schwei3naht werden
aus der geschweildten Probe verschiedene kleine Proben, wie metallographische Proben,
Zug- und miniaturisierte Kerbschlagproben (KLST - Proben) gefertigt. Falls die Qualitat der
Schweil3naht nicht so wie erwiinscht ist, soll der Ablauf der Modellberechnung mit den ge-
wonnenen Erkenntnissen wiederholt werden.
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Der aus den Diffusionsschweil3versuchen im ersten Teil ermittelte Parametersatz wird im
zweiten Teil auf die mit Kanalstruktur versehenen Bleche, deren Kanalgeometrie bereits vor-
gegeben ist, Ubertragen. Das Flussdiagramm dieses zweiten Teils ist in Abb. 4-2 dargestellt.
Fur den Aufbau des Kreuzstrom-Mikrowarmetauschers wird aufgrund der einachsig eingelei-
teten Druckspannung auf die Steg-Bereiche, die nicht direkt beansprucht sind, die Kraft un-
glnstig eingeleitet, so dass die Belastung und somit die plastische Dehnung in Bereichen
der Stege zu hoch und in anderen Bereichen zu niedrig werden. Die Mdglichkeit die Stege im
Lichtmikroskop zu vermessen ist nach der Probenreinigung nicht méglich und deshalb ist die
plastische Dehnung der Stege nach der Schweiung nicht feststellbar. Aus diesem Grund
wird eine FEM-Berechnung durchgefiihrt. Der neue Parametersatz der FEM-Berechnung
wird direkt zur Diffusionsschweil3ung der strukturierten Bauteile angewendet, die wiederum
anhand der metallographischen Untersuchungen, Zug- und Kerbschlag-Versuchen sowohl
qualitativ als auch quantitativ bewertet werden.

— » Optimierte Parameter Bauteilgeometrieqe

| |
L]

FEM-Berechnung

L]

Diffusionsschweil3en des
strukturierten Bauteils

Y

Bewertung
Gut?

Nein Nein

Ja

Optimierte Parameter
zur Herstellung von
Mikrowarmetauschern

Abb. 4-2: Flussdiagramm fiir die Ubertragung des optimierten Parametersatzes

vom nicht strukturierten auf das strukturierte Bauteil

Bei schlechten Ergebnissen wird ein neuer Parametersatz ausgewahlt und damit die Rech-
nung wiederholt. Eventuell ist es aber auch notig, den Designern eine neue Bauteilgeometrie
zu empfehlen. Sobald die Bewertung ein zufriedenstellendes Ergebnis liefert, kann der Pa-
rametersatz zur Herstellung des Kreuzstrom-Mikrowéarmetauschers angewendet werden.

4.2 Materialkennwerte aus dem Literatur
4.2.1 Die chemischen Eigenschaften

Nickel gehort zu der Gruppe Vb im Periodensystem und ist ein Ubergangsmetall mit einer
kubischflachenzentrierten Gitterstruktur. Technisch ist Nickel ein sehr wichtiger Werkstoff.
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Reines Nickel ist relativ fest und duktil, und bleibt auch so bei niedriger Temperatur, dass
z.B. bei -253 °C die Zugspannung 774 MPa mit einer Bruchdehnung von 48 % betragt. Die
Korrosionsbestandigkeit von Nickel ist besser als die von Kupfer und Messing. Es ist recht
stabil in schwachen organischen Sauren und sehr stabil in Basen mit allen Konzentrationen.
Deshalb wird Nickel haufig in der chemischen Industrie zum Bauen chemischer Anlagen
verwendet [26].

Wegen seiner vielseitigen Eigenschaften basieren sehr viele Legierungen auf Nickel. Die
meist verwendeten Legierungen sind Nickel-Kupfer-, Nickel-Chrom-, Nickel-Molybdéan-, Ni-
ckel-Chrom-Molybdan-, Nickel-Chrom-Eisen-, Nickel-Chrom-Kobalt-, und Nickel-Silizium-
Legierung. Nickel bildet eine Reihe von Hochtemperaturlegierungen, welche die Hauptwerk-
stoffe von Gasturbinen sind. Chrom ist das bedeutende Legierungselement in vielen korrosi-
onsbestandigen Nickelbasislegierungen und die meisten davon wurden fiir Hochtemperatur-
anwendungen entwickelt. Ungeféahr 30 % Chrom ist in Nickel 18slich [55]. Fur die hohe Zug-
festigkeit und Kriechbestéandigkeit wurden in Nickel noch schwere Elemente wie Molybdan,
Wolfram zulegiert. Diese Legierungselemente unterdriicken die Mobilitdt der Atome, welche
fur die hohe Rekristallisationstemperatur verantwortlich ist. Beim Diffusionsschweil3en einer
Hochtemperaturlegierung wird tblicherweise eine hdhere SchweilRtemperatur und ein héhe-
rer Schweil3druck als beim Diffusionsschweil3prozess des niedrig legierten Stahls bendtigt.
Die untere Temperaturgrenze beim Diffusionsschweil3en dieser Hochtemperaturlegierung
liegt bei einem Punkt, an dem die Rekristallisations- und Diffusionsprozesse beginnen [56].

Im Rahmen dieser Promotionsarbeit wird eine Ni-Cr-Mo-Legierung verwendet, die von der
Firma Haynes International mit der Bezeichnung Hastelloy® C-22® und der Werkstoffnummer
2.4602 hergestellt wird. Das Blechmaterial, das als Hauptmaterial fir die Herstellung der
Mikrowarmetauscher durch Diffusionsschweilen verwendet wird, hat die Chargennummer
2277-3-3112. Es ist ein Bandmaterial mit der Breite von 60 mm. Das Material wird durch Um-
formung bis zu 300 pum dick hergestellt. Die Lésungsglihungstemperatur liegt bei ca. 1121
°C [57]. Da es nicht mdglich ist, mit der momentan vorhandenen Versuchsanlage im IMF |l
Hochtemperaturzugversuche, Kriechversuche und Kerbschlagbiegeversuche zur Charakteri-
sierung der mechanischen Eigenschaften eines 300 um dicken Bleches durchzufiihren, wer-
den Versuchsproben aus einer 4 mm dicken Platte (Erhalten von Robert Zapp GmbH fir die
Forschungszwecke) mit der Chargennummer 2277-4-3148 hergestellt. Fir die Diffusions-
schweilR3versuche, die mit oder ohne Bleche gemacht werden, wird der Werkstoff Hastelloy®
C-22% in Form eines Zylinderstabs mit einem Durchmesser von 25,2 mm verwendet. Damit
lasst sich die gewlinschte Probenlange fur die quantitative Beurteilung der Schweil3verbin-
dung durch Zug und Kerbschlagversuche einfach realisieren. Der Zylinderstab besitzt die
Chargennummer 900481.

Die Schmelztemperatur von Hastelloy® C-22° liegt im Bereich 1357 °C bis 1399 °C. Die
chemische Zusammensetzung ist in Tab. 4-1 angegeben.
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Tab. 4-1: chemische Zusammensetzung von Hastelloy® C-22%, Chargen-Nr. 2277-3-3112

Nr. Element Gew. % [58] Atom %
1. Ni 56,655 59,111
2. Cr 21,26 25,039
3. Mo 13,43 8,572
4. Fe 3,59 3,937
5. W 2,88 0,959
6. Co 1,7 1,767
7. Mn 0,23 0,256
8. \% 0,21 0,252
9. Si 0,03 0,065
10. P 0,007 0,014
11. 0,004 0,008
12. C 0,004 0,020

Die besonderen Eigenschaften dieses Materials sind [57]:

1. hoher Widerstand gegen chemische Korrosionsangriffe, wie Lochfral3, Spaltkorrosion
und Spannungsrisskorrosion. Die Widerstandfahigkeit ist den vergleichbaren Sorten
wie Hastelloy® C-276°, Legierung C-4 und Legierung 625 weit Uiberlegen.

2. optimaler Einsatz in Umgebungen, in denen reduzierender oder oxidierender Zustand
herrscht.

3. widerstandfahig gegen die Bildung von Korngrenzen-Abscheidungen im warmebeein-
flussten Schweil3bereich und deshalb fur die chemische Prozessapplikation im ge-
schweil3ten Zustand geeignet.

4.2.2 Die mechanischen Eigenschaften

Hastelloy® C-22° ist ein Werkstoff, der bei hohen Temperaturen sehr besténdig ist und daher
fur chemischen Anlagen sehr geeignet ist, die bei einer Einsatztemperatur bis ca. 600 °C
betrieben werden. Der Elastizitatsmodul wird vom Hersteller im Temperaturbereich zwischen
RT (Raumtemperatur) bis ca. 1000 °C wie in Abb. 4-3 angegeben. Die 0,2%-Dehngrenze
und die Zugfestigkeit im Temperaturbereich zwischen RT und 760 °C werden fiir Bleche mit
einer Dicke zwischen 0,710 mm und 3,2 mm in Abb. 4-4 prasentiert.
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Abb. 4-3: Elastizitatsmodul [57] Abb. 4-4: Rpo2 - und R - Werte [57]

4.2.3 Die Diffusionseigenschaften

Hastelloy® C-22° ist eine Mischkristalllegierung, wobei das Kristallgitter vom Legierungsele-
ment Ni bestimmt wird, das ein kubisch flachenzentriertes Gitter im gesamten Arbeitstempe-
raturbereich hat. Fur die Berechnung der Diffusionsvorgédnge beim Diffusionsschweil3en
werden die Diffusionskennwerte, die in Tab. 4-2 aufgelistet sind, verwendet.

Tab. 4-2: Parameter fiir die Diffusion

Parameter Einheit Werte Bemerkung
Atomvolumen, 2 pm3 1,1.10™ | Ni
Oberflachenschichtlage, & Hm 0,25.10° | Ni
Korngrenzenschichtlage, &, pm 0,25.10° | Ni
Oberflachenenergie, J/imz 2,34 | Ni[59]
Korngrenzenenergie, », J/im? 0,67 | Ni[60]
Vorfaktor der Oberflachendiffusion, Dg s ma2/s 1,0.10° | Ni [61]
Aktivierungsenergie der Oberflachendiffusi- | J/mol 84000 | Ni[61]
on, Qs
Vorfaktor der Volumendiffusion, Dg ma2/s 1,5.10° | Ni auf Ni - 20Gew.% Cr [62]
Aktivierungsenergie der Volumendiffusion, | J/mol 259000 | Ni auf Ni - 20Gew.% Cr [62]
Qv
Vorfaktor der Korngrenzendiffusion, Dg mz/s 6,0.10° | Ni auf Ni - 20Gew.% Cr [62]
Aktivierungsenergie der Korngrenzendiffusi- | J/mol 209000 | Ni auf Ni - 20Gew.% Cr [62]
on, Qp

Die Oberflachen- und Korngrenzenschichtlage werden mit dem Durchmesser der Nickelato-
me gleichgesetzt, der 0,25.10° um ([63], Seite 499) betragt. Das Atomvolumen von Nickel,
das kfz (kubisch flachenzentriert)-Gitter besitzt, kann davon gerechnet werden. Der Dampf-
druck von Nickel bei Temperaturen zwischen 1000 °C und 1200 °C nimmt linear zu, und be-
tragt 1,34.10* Pa bei einer Temperatur von 1050 °C [64].
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4.3 Probenvorbereitung fur die metallographischen Untersuchungen

Um die Veranderung des Materialgefliges festzustellen, werden die metallographischen Un-
tersuchungen an 300 pum dicken Blechproben durchgefiihrt, die bei verschiedenen Tempera-
turen warmebehandelt werden. Es existieren zwei Arten von Proben, von denen die eine fiur
die AES (Auger Elektronen Spektroskopie)-Untersuchungen nur geschliffen und poliert wer-
den, und die andere fir die Gefligeuntersuchungen mit dem Lichtmikroskop, die nach dem
Polieren noch mit dem chemischen Lésungsmittel geatzt werden.

Fur die Untersuchung der Temperatureffekte auf das Materialgeflige wird ein finf Zonen
Strahlungsofen verwendet. Die Proben werden auf eine Schaufel gelegt und in ein Quarzglas
hineingeschoben, worin bis zu 10 mbar evakuiert wird. Nach dem Vorheizen des Ofens auf
die gewlnschte Warmebehandlungstemperatur wird das Quarzglas in den Ofen hineinge-
schoben. Die Temperatur wird anhand eines Thermoelements, das sich in der Schaufel be-
findet und in der Nahe der Probe positioniert wird, gemessen. Die Warmebehandlung der
Probe beginnt aber erst dann, wenn eine stationdre Temperatur erreicht ist.

Nach der Warmebehandlung werden die Proben dann eingebettet. Die eingebetteten Proben
werden zum Abtragen der Oberflachenverschmutzungen und der groben Oberflachenrauig-
keit mit SiC-Schleifpapier verschiedener Kérnungen geschliffen. Der Schleifvorgang ge-
schieht der Reihe nach mit P-800, P-1200 und P-2500 Schleifpapier, wobei die Zahl hinter
den P-Werten fur die Anzahl der Maschen eines Siebs pro Zoll steht. Um die Schleifspuren
zu entfernen, werden die Proben mit Diamantsuspensionen auf einem Poliertuch weiter be-
arbeitet. Wie beim Schleifen wird der Poliervorgang in der Reihenfolge mit Diamantsuspen-
sionen von 9 um, 6 um und 3 pum durchgefihrt.

Die Proben werden zur weiteren Gefligeuntersuchung mit dem Lichtmikroskop mit einem
speziellen chemischen Lésungsmittel, das als modifizierte Schiler-Lésung bekannt ist, unter
einem Abzug geétzt. Diese Atzlosung [65] besteht aus:

¢ 40 ml konzentrierte Salzsaure (32 %-ig)

¢ 4 ml konzentrierte Salpetersaure

¢ 0,5 g Kupferdichlorid-Hydrat

Die Atzung kann zwischen 1,5 min bis 2 min oder im Falle des nicht warmebehandelten Ma-
terials noch langer dauern.

4.4 Beschreibung der mechanischen Versuche
4.4.1 Zugversuche

Fur die Hochtemperaturprozesse sind die mechanischen Eigenschaften des Materials wie
Rpo2 Und Ry, sehr wichtig, die in Zugversuchen bestimmt werden. Die beiden Werte sind fur
den Temperaturbereich zwischen RT bis 760 °C schon aus Datenblattern bekannt und in
Abb. 4-4 dargestellt. Fir die Diffusionsschweif3versuche wird die Ermittlung der Ry, und Rp,
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—Werte bis ca. 1120 °C ausgedehnt, wobei die Zugversuche zwischen RT bis 700°C fir die
Vergleichwerte mit den Werten von Abb. 4-4 gelten. Dieser Vergleich ist wichtig, weil der
Hersteller keine weiteren Angaben Uber den Versuchsmodus und die Dehnrate bekannt gibt.

Diese Hochtemperaturzugversuche werden mit einer rechnergestitzten Anlage durchgefihrt,
die mit einer Kraftmessdose von 50 kN ausgestattet ist und bis zu einer Temperatur von
1600 °C gefahren werden kann. Die Anlage besitzt einen Ofen, worin mit einer Turbomoleku-
larpumpe unterstiitzt von einer Vorpumpe ein Hochvakuum von ungefahr 10”7 mbar in einem
mindestens mehrere Stunden dauernden Prozess erzeugt werden kann. Der Offeninnen-
raum ist in Abb. 4-5 dargestellt. Um den Prufraum herum gibt es den méanderférmigen Hei-
zer aus Wolfram und die in vielen Lagen parallel angeordneten Strahlungsabschirmbleche,
die sich auch am Boden und der Decke des Prufraumes befinden. Diese Abschirmbleche
haben die Funktion, die Warmestrahlungsverluste des Ofeninnenraumes zu minimieren.

|
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Thermoelement

Extenso-
meterarm
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Abb. 4-5: Vakuumofenraum der Hochtemperaturpriifanlage Abb. 4-6: Einspannvorrichtung der Zugprobe

Im Ofenraum wird die Zugprobe, die wie in Abb. 4-7 gezeigt eine Messlange von 7,6 mm und
effektiven Durchmesser von 1,8 mm besitzt, an den oberen und unteren Zuggestange, die
aus Wolfram und aufeinander in Flucht sind, jeweils mit Hilfe der Halbschalen und der
Spannringe, die ebenfalls aus Wolfram sind, befestigt. Die Befestigung der Zugprobe wird in
Abb. 4-6 gezeigt. Um die Probentemperatur zu messen und zu regeln, wird an der Probe ein
Platin — Platin Rhodium (Pt-PtRh) — Thermoelement mit der elektrischen Punktschweil3anla-
ge befestigt. Die Schweil3stelle soll zur Vermeidung von Oberflachenbeschadigungen, die
evtl. Messfehler verursachen kénnen, auf3erhalb der Messlange sein. Damit die Probe in
Kraftschluss ist, wird eine Vorlast von 30 N aufgebracht. Zur direkten Messung der Proben-
verformung wird ein induktives Messsystem aus zwei Al,O; Keramikstaben mit jeweils abge-
flachter Spitze, mit der voreingestellte Messlange von 7,6 mm verwendet. Dieser wird an der
Probe genau im Messbereich der Probe bis zum Anschlag herangefahren.

AnschlieRend werden die Vakuumpumpen eingeschaltet. Sobald ein Hochvakuum im Be-
reich von 10®° mbar im Ofen herrscht, wird die Heizung eingeschaltet. Dadurch wird die
Warme an die Probe durch Strahlung so lange tbertragen, bis die gewiinschte Temperatur
erreicht wird und sich im stationdren Bereich befindet.
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g/\ Beim Start des Zugversuches wird das untere Ge-
stange mit einer konstanten Geschwindigkeit nach

unten gefahren und dadurch die Probe gezogen.
Zwei verschiedene Dehnraten & werden verwen-
| || det, die 0,01 1/s und 0,03 1/s betragen. Damit lasst
sich sicherzustellen, dass die Messwerte nicht vom
der Dehnrate abhangig sind. Die Versuchsdauer,
die die Probe von der Anfangsdehnung bis zum
Bruch braucht, liegt zwischen 60 bis 120 s.

22

1,6+0,02
270,05

818 150

R85

——\\\-
9208 Die Versuchsdaten werden wahrend des Versuchs
h ) R0, von einem Datenerfassungsprogramm ,Dasylab“
,5? mit 20 Datenpunkten/s erfasst.

Bei den Zugversuchen an diffusionsgeschweifdten
Proben werden aus jedem Schweil3block zwei
Abb. 4-7:Zugprobe Zugproben herausgenommen. Die Proben haben,
wie in Abb. 4-7 dargestellt, die Schweil3naht genau

Bh

in der Probenmitte.
4.4.2 Kriechversuche

Zum Bestimmen des Kriechgesetzes des Materials werden Kriechversuche bei Druckbelas-
tung und mit konstanter wahrer Spannung durchgefuhrt. Die Proben sind wirfelférmig und
haben eine Abmessung von (4 x 4 x 4) mm3,

Die Versuchsanlage fir die Kriechversuche ist rechnergestiitzt und besitzt die gleiche Aus-
stattung wie die Anlage fur die Zugversuche. Aber im Ofeninnenraum gibt es den Unter-
schied, dass statt der Zugvorrichtung eine Druckvorrichtung eingebaut ist. Sie besteht aus
oberem und unterem Al,O3; Keramikrohr mit jeweils einer hochtemperaturbestandigen Druck-
platte aus TZM (Titan-Zirkon-Molybdan). Die Kriechprobe wird im Raum zwischen den
Druckplatten wie in Abb. 4-8 dargestellt eingebaut. Damit die Druckkraft so gleichmafig wie
mdglich auf die Druckflache der Probe verteilt wird, soll die Probe im Mittelpunkt der Druck-
platte positioniert werden.

Die Temperatur wird wegen der kleinen Probenabmessungen und der spateren gesamten
Verformung der Probe nicht direkt an der Probe sondern Uber ein Pt — PtRh — Thermoele-
ment an einem starren wurfelfdrmigen Korper aus TZM gemessen. Daflr wird vor den
Kriechversuchen die Temperatur zwischen der Probe und dem TZM-Wiirfel kalibriert.
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Keramikrohr Zwischen der Probe und
B e T der obgren Druckplatte
platte aus TZM bzw. zwischen dem TZM

Wirfel und der Probe
Probe
Extensometer und der unteren Druck-
TZM Wairfel platte wird jeweils eine
Thermo- Keramikscheibe zur Iso-
Mt lierung der Warmelei-
Untere Druck-

tung verwendet. Daruber
hinaus werden die Ke-
ramikscheiben beidseitig
Abb. 4-8: Aufbau eines Kriechversuches mit Bornitrid (BN) be-
spruht. Die duinnen BN-
Schichten sollen verhindern, dass sich die Einbauteile wahrend des Versuchs verbinden.
Zusatzlich soll damit die Reibung zwischen der Probe und den Keramikscheiben minimiert
werden, so dass die Probe wéhrend des Druckversuchs seitlich gleichmafig gleiten kann.
Nach der Positionierung wird die Probe mit einer Vorlast von 50 N im Kraftschluss vorge-
spannt, damit es keinen pl6tzlichen Kraftsprung beim Aktivierung des Kraftgebers durch das
Rampenprogramm gibt.

platte aus TZM

Die Messung der Probenverformung erfolgt durch ein induktives Wegmesssystem, das Uber
drei an jedem Ende angespitzte Al,O3-Stabe misst. Zwei gleich lange Stabe, zwischen denen
die Probe positioniert wird, driicken gegen die obere Keramikscheibe (Abb. 4-8) und der drit-
te Stab auf die untere Druckplatte. Verformt sich die Probe wird die Wegdifferenz der Stabe
gemessen. Der maximale Messweg betragt 10 mm.

Der Versuch lauft kraftgesteuert mit einem entsprechenden Ablaufprogramm (Kraft- und
Temperaturrampe mit anschlieRendem Halten) Gber die Software ,Dasylab“ ab. Ein Hochva-
kuumzustand bis ca. 10 mbar wird, wie bei den Zugversuchen, vor der Aufheizphase er-
zeugt. Die Probe wird bis zur gewiinschten Temperatur mit einer Geschwindigkeit von 20
K/min aufgeheizt. Nach der Temperatureinregelung wird die Kraft mit einer Geschwindigkeit
von 0,05 kN/s angelegt. Wahrend des Versuches wird die Kraft aufgrund der Werkstoffver-
formung stéandig geregelt (konstante wahre Spannung).

4.4.2.1 Temperaturkalibrierung

Aufgrund der indirekten Regelung der Temperatur wahrend des Versuchs wird zunachst eine
Temperaturkalibrierung an einem TZM-Wiirfel vorgenommen. Die Versuchsanordnung ist in
Abb. 4-9 dargestellt. Zwei Pt — PtRh - Thermoelemente werden jeweils an der oberen und
unteren Stirnflache der Probe positioniert. Ein artgleiches Thermoelement wird seitlich am
TZM-Wirfel angeschweil3t, worliber die Versuchstemperatur geregelt wird. Die gleiche An-
ordnung der mit BN besprihten Keramikscheiben wird auch bei den spateren Kriechversu-
chen eingehalten, damit die gleichen Isolierungsbedingungen der Warmeleitungen herr-
schen. Zur Steuerung und Regelung der Temperatur am TZM-W(rfel wird ein Rampenpro-
gramm mit anschlielendem Halten verwendet.
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Der Kalibrierungsversuch wird im
Kraftschluss mit einer Haltekraft von
50 N gefahren. Die zeitlichen Tem-

Probe peraturverlaufe der drei Messpunkte
TZM der Thermoelemente sind in Abb.
4-10 gezeigt. In der Aufheizphase
(< 1 h) bekommt die seitliche Flache
des TZM-Wiirfels direkt die Warme-
Thermo- . .
energie durch Strahlung, wéahrend
element

bei der Probe die Wéarme erst an der
Stirnflache eingeleitet werden soll.
Dadurch steigt die Temperatur am
TZM-Wurfel mit héherer Geschwin-
digkeit an. Nach dem Erreichen der ersten Temperaturstufe gleicht sich die Probentempera-
tur der Temperatur am TZM-Wiirfel an, so dass bei der weiteren Temperaturerh6hung nur
ein sehr geringer Temperaturunterschied festgestellt wird. Weiterhin wird bei jeder Erh6hung
der Temperatur eine Temperaturiiberschwingung zwischen 4 °C bis 8 °C bemerkt, die in ca.
3 min wieder stark abklingt. In jeder Temperaturstufe wird 18 min gewartet bis eine stationa-
re Temperatur erreicht ist. Die stationdre Probentemperatur wird mit der am TZM-W(rfel ge-
messenen, wie in Abb. 4-11 gezeigt, verglichen.

Abb. 4-9: Versuchsaufbau fur die Temperaturkalibrierung
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Abb. 4-10: Die zeitlichen Temperaturverlaufe wahrend Abb. 4-11: Kalibrierungsergebnisse zwischen Kriech-
der Kalibrierung

probe und TZM-Wiirfel

Das Ergebnis zeigt, dass zwischen dem Mittelwert der Probentemperatur und der Tempera-
tur am TZM-Warfel ein Unterschied von 1K gibt. Die beiden Temperaturen haben eine
gleiche Abh&ngigkeit im Temperaturbereich zwischen 700 °C und 1100 °C.

4.4.3 Kerbschlagversuche

Die Kerbschlagversuche dienen sowohl zur Charakterisierung der Zéhigkeit des Materials in
Abhangigkeit von den Warmebehandlungstemperaturen als auch zur Beurteilung der diffusi-
onsgeschweil3ten Proben. Bei der Warmebehandlungsuntersuchung werden die Proben aus
der gleichen Materialsorte wie die Zug- und Kriechproben hergestellt und jeweils im Quarz-
glasofen, wie in Abschnitt 4.3 beschrieben, bei einer bestimmten Temperatur und Dauer
warmebehandelt. Die Kerbschlagversuche werden nur bei RT durchgefiihrt.
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Bei diesen Versuchen wird eine voll automatisierte und rechnergesteuerte Anlage (Abb.
4-12) verwendet, die eine maximale Kerbschlagenergie von 25 J liefern kann. Die Probe mit

einem bestimmten Format, die als KLST-Probe (miniaturisierte Kerbschlagprobe) bezeichnet
wird, ist in Abb. 4-14 dargestellt.

| Justierungshilfe

i

Justierungshilfe

Justierungshilfe  Probe

Abb. 4-12: Kerbschlaganlage Abb. 4-13: Probenpositionierung

Diese Proben werden in einem Magazin aufge-

N4 | L0071  stapelt. Bei RT-Untersuchungen wird die Probe

g ik ﬂ_u, direkt auf das Widerlager geschoben und dort
3 anhand der Justierungshilfen, wie in Abb. 4-13
60°x2" gezeigt positioniert. Nach der genauen Positio-

| 100

nierung wird der Hammer ausgeldst. Er trifft die
Probe von der Rickseite der Kerbe. Die Kerb-
schlagenergie wird Uber die Hammerauslenkung
von einem Programm ermittelt und als Schlagar-
A(10:1) beit wiedergegeben.

Abb. 4-14: KLST-Probe

4.4 4 DiffusionsschweilRversuche

Bei den DiffusionsschweiRexperimenten wird die gleiche Anlage wie fur die Versuche zur
Bestimmung des Kriechverhaltens des Werkstoffes verwendet. Die Datenerfassung und die

Steuerung der Temperatur bzw. der Druckkraft anhand eines Rampenprogramms erfolgen
auch durch die Software ,Dasylab“.
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4.4.4.1 Temperaturkalibrierung

Damit die vor dem Diffusionsschweil3prozess gereinigte Probe nicht zu lang in der Atmo-
sphéare bleibt, wird die Temperatur nicht direkt an der zu schwei3enden Probe gemessen.
Diese Maflinahme ist auch nétig, um das Verrutschen der Probenteile wahrend des Punkt-
schweil3ens zu verhindern. Stattdessen wird die Temperatur wie bei den Kriechversuchen
Uber einen TZM-Wdirfel, wie in Abb. 4-15 gezeigt, geregelt. Die Einstellung des TZM-Wirfels
und der Schweil3probe ist vergleichbar mit der wéhrend des DiffusionsschweiRens (Abb.
4-17). Zwei Pt—PtRh - Thermoelemente werden verwendet, die Uber das Punktschweilen
jeweils an TZM-Wirfel und an der Probe angeschweil3t werden. Die Temperaturkalibrierung
wird in einem fur den Diffusionsschweil3prozess relevanten Bereich zwischen 900 °C und
1100 °C mit einem Temperaturabstand von 50 °C gemacht. Die Haltezeit betragt fir jede
Stufe 1 h.
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Abb. 4-15: Einstellung der Kalibrationsprobe und des Abb. 4-16: Temperaturverlauf des TZM-Wirfels und der
TZM-Wirfels Probe

Der Temperaturverlauf des TZM-Wdrfels und der der Probe sind in Abb. 4-16 dargestellt. In
der Aufheizphase steigt die Temperatur der beiden mit verschiedenen Geschwindigkeiten
an. Die Aufheizgeschwindigkeit der Probe ab einer Temperatur von 400 °C ist konstant und
liegt bei 1537 °C/h. Am Ende der Aufheizphase gleichen sich die Temperaturen innerhalb
von ca. 10 min aus. Diese Zeitverzégerung tritt auch bei weiterer Temperaturerhohung auf.
Es ist ersichtlich, dass die gemessenen Temperaturunterschiede zwischen dem TZM-Wi(rfel
und der Probe bei 1 °C im Hochtemperaturbereich und 2 °C im Niedertemperaturbereich
liegen. In der Abkihlphase ist die Abkihlgeschwindigkeit des TZM-Wiirfels schneller als die
der Probe. Im Temperaturbereich zwischen 750 °C und 1100°C kann der Temperaturabfall
der Probe als nahezu linear angesehen werden, welche eine Geschwindigkeit von 936 °C/h
hat.

4.4.4.2 Diffusionsschweil3en von unstrukturierten Proben
Im Allgemeinen werden zwei Arten von Diffusionsschweildversuchen durchgefiihrt. Bei der
ersten geht es um Verifizierung der zurzeit am IMVT verwendeten Schweil3parameter (1100

°C, 20 MPa und 1 h), welche nur Stabmaterial bendétigt. Die Proben werden durch Plandre-
hen in jeweils einer Lange von 20 mm abgetrennt. Es entsteht durch den Drehprozess eine
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spiralformige Rauheitsspur, deren MessgréRe als Inputparameter fir die Modellberechnung
verwendet wird.

Bei den zur Mikrowarmetauscherherstellung relevanten Diffusionsschweil3versuchen werden
zusatzlich noch 2 Blechproben benétigt, die mit einer Erodiermaschine in einem Durchmes-
ser von 25,2 mm (vgl. mit Stabmaterial) geschnitten und in der Mitte zwischen dem Stabma-
terial positioniert werden. Aufgrund der Untersuchungsergebnisse (siehe Abschnitt 5.4), die
zeigen, dass die Blechoberflache verunreinigt ist, wird die Oberflachen der Blechprobe beid-
seitig bis ca. 10 um abgetragen. Es wird das mechanische Verfahren bevorzugt, da die che-
mischen Verfahren wie Atzen bzw. Abbeizen den Werkstoff selektiv abtragen kénnen, was
zur Veranderung der chemischen Zusammensetzung auf den Oberflachen fiihren kann. Um
diese verunreinigte Oberflache abzutragen, wird das Schleifen eingesetzt, das eine langfor-
mige Oberflachenrauheit erstellt. Damit gleiche Rauheitsgrof3en bei der gleichzeitigen
Schweilung von Blech-Blech und Blech-Zylinderstab eingestellt werden, werden die Ober-
flachen der Stabproben mit dem gleichen Schleifpapier bearbeitet.

Die zu schwei3enden Proben, die mit oder ohne Oberflachenbehandlung vorbereitet sind,
werden mit Aceton im Ultraschallbad zwei Mal mit einer Dauer von jeweils 10 Minuten und
einer Badtemperatur von 35 °C gereinigt. Sie werden auf eine mit Bornitrid (BN) gespruhte
Keramikscheibe aufeinander gestapelt und auf die untere Druckplatte im Ofenraum gelegt.
Fur die geschliffenen Schwei3proben werden die einzelnen Proben nach der Schleifrichtung
aufeinander gestapelt (Abb. 4-17). Bei der Schweil3probe nur aus Stabmaterial ist aufgrund
ihrer spiralférmigen Rauigkeitsspuren keine besondere Orientierung nétig. Damit ist der im
Diffusionsschweif3modell angenommene ebene Dehnungszustand gtiltig. Zwischen der Pro-
be und oberer Druckplatte wird die gleich mit BN bespriihte Keramikscheibe verwendet.
Nach der Positionierung wird die Probe, wie bei den Kriechversuchen, mit einer Vorlast von
50 N in Kraftschluss gebracht.

Aufgrund des grof3en Probendurchmessers und der bei hoher Temperatur angelegten hohen
Druckkraft muss die Schweil3probe mdglichst in der Mitte der Druckteller positioniert werden,
damit die Druckkraft gleichméRig auf den gesamten Probenquerschnitt verteilt wird. Diese
Maflinahme begriindet den Verzicht auf das in Abschnitt 4.4.2 erwdhnte Dehnungsmesssys-
tem. Es bedeutet, dass die wahre Spannung nicht mehr durch die Korrektur der Druckkraft
Uber die Kriechdehnung direkt ermittelt werden kann. Stattdessen wird die Kriechdehnung im
Voraus berechnet und mit gleich langen Zeitintervallen in mehrere Teile geteilt, mit denen die
Druckkraft korrigiert wird.

Wie bei den Zug- und Kriechversuchen wird auch bei den Diffusionsschweil3versuchen ein
Hochvakuum bis ca. 10° mbar vor Beginn des Versuches erzeugt. AnschlieRend beginnt das
erste Rampenprogramm, die Temperatur zu steuern. Nach dem Erreichen der stationdren
Schweildtemperatur schaltet das zweite Rampenprogramm die Kraftgeber ein. Die Druckkraft
wird mit einer Geschwindigkeit von 0,05 kN/s gefahren. Im Laufe des Schweifl3vorgangs wird
die Temperatur konstant gehalten, wahrend die Druckkraft von einem Zeitintervall zum ande-
ren erhoht wird.

Als Beispiel wird der Temperatur- und wahre Spannungsverlauf wahrend des Diffusions-
schweil3en von einer Referenzprobe in Abb. 4-18 gezeigt. Hier ist zu sehen, dass wahrend
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der Aufheizphase die Temperatur mit einer konstanten Geschwindigkeit fahrt. Nach dem
Erreichen der gewlnschten Temperatur gibt es eine Temperaturiberhéhung von ca. 8 °C.
Diese klingt aber in ca. 4 min wieder ab. Nach der vorgegebenen Schweil3dauer nimmt die
Temperatur wieder ab und gleichzeitig wird die Probe entlastet.
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Abb. 4-17: Einstellung bei DiffusionsschweiBversu- Abb. 4-18: Temperatur- und wahrer Spannungs-Verlauf
che wahrend des Schweil3prozesses

Aus der Diffusionsschweil3probe werden Zug-,
Kerbschlag- und metallographische Proben zur
Charakterisierung der Schweil3naht hergestellt.
Eine schematische Darstellung der Proben-
entnahme ist in Abb. 4-19 dargestellt. Fir die
Schweil3probe mit Blechen laufen die Rauheits-
spuren von links nach rechts. Die Buchstaben K,
M und Z bedeuten jeweils die Kerbschlagproben,
metallographische Proben und Zugproben. Es
werden mehr Kerbschlagproben hergestellt als
Zugproben, weil die Schweilnaht anfalliger ge-
gen die Kerbschlagbiegebeanspruchung als ein-
achsige Zugbelastung ist. Deshalb werden Kerb-
Abb. 4-19: Schematische Darstellur_lg_ der Pro- schlagbiegeversuche zur  Auswertung der

benentnahme. SR: Schieifrichtung Gleichmaligkeit der Schweil3probe Uber den
Probenquerschnitt bevorzugt. Es gibt nach der Orientierung der Rauheitsspuren zwei Typen
von Kerbschlagproben. Beim Typ | sind die Kerbschlagproben mit Rauheitsspuren senkrecht
zum Kerbgrund (K1 — K4). Beim Typ Il sind die Rauheitsspuren parallel zum Kerbgrund (K5
und K6). Die gestrichelte Linie in der Probe zeigt den Kerbgrund.

Bei der metallographischen Probe (M1 und M2) werden die Flachen untersucht, die sich
senkrecht zur Schleifrichtung befinden. Eine metallographische Probe wird verwendet, um
die Ubrig gebliebenen Poren an der Schweil3naht zu untersuchen, woraus die geschweildte
Flache ermittelt werden kann. Die zweite Probe wird fir die Geflgeuntersuchung bengétigt.
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4.4.4.3 Diffusionsschweifl3en von strukturierten Proben

Bei den Diffusionsschweil3versuchen an strukturierten Proben werden wie beim Herstellen
eines Kreuzstrom-Mikrowarmetauschers mit Kiihlkanalen die strukturierten Bleche miteinan-
der geschweil3t. Es werden 300 um dicke Bleche verwendet, die auf einer Flache von 14 mm
x 14 mm geschnitten werden. Die Bleche besitzen 34 rechteckférmige Mikrokanéle mit je-
weils einer Durchflussflache von 200 um x 200 um. Zwischen den Kanalen befinden sich
Stege, die gerade 100 pm breit sind. An beiden R&ndern, die parallel zu den Stegen sind,
existieren Bereiche, die keine Kanalstrukturen haben und jeweils 1,95 mm breit sind. Die
Gesamtkontaktflache der Kanalstegen und der Kanalrénder betragt 100,8 mm?2.

Die Bleche werden vor dem Diffusionsschweil3prozess mit Schleifpapier abgeschliffen. Die
strukturierten Bleche sind wegen der Herstellungsgeschichte leicht gekrimmt, was den noti-
gen Schleifvorgang erschwert. Aufgrund der Blechanordnung des Kreuzstrom-
Mikrowarmetauschers soll die Schleifrichtung auf den Stegen parallel zur Langsrichtung der
Stege sein. Auf der Ruckseite der Bleche soll die Schleifrichtung aber quer zur vorherigen
Schleifspuren sein. Damit ist der angenommene ebene Dehnungszustand des Diffusions-
schweiRmodells gesichert. Wegen des Schleifens ist die Hohe der Stege ziemlich unter-
schiedlich und betragt zwischen 160 um und 180 um. Die Dicke des geschliffen Bodens be-
tragt zwischen 85 und 95 pm.

Abb. 4-20: Diffusionsschweiproben mit strukturierten Blechen. a) fir die metallographische Untersuchung und

den Zugversuch, b) fur den Kerbschlagversuch

Je nach anschlieRender Uberpriifungsart werden zwei Arten von Bauanordnungen herge-
stellt. Fur die metallographische Untersuchungen und den Zugversuch wird jeweils eine Pro-
be hergestellt, bei der vier Bleche mit Mikrokanalstrukturen in die Mitte der Schwei3probe
positioniert werden (Abb. 4-20.a). Die Bleche sollen nach der Anordnung des Kreuzstrom-
Mikrowarmetauschers mit kreuzenden Kanalstegen aufeinander gestapelt, so dass die mini-
male Kontaktflache 51,84 mm?2 betragt. Diese strukturierten Bleche werden zusammen mit
dem Stabmaterial diffusionsgeschweif3t.

Fur die metallographischen Untersuchungen wird die Probe nach dem Schweil3en senkrecht

zur Schweil3flache in der Mitte geschnitten. Die weiteren Probenvorbereitungsschritte sind
gleich, wie im Abschnitt 4.3 beschrieben.
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Zur Ermittlung der Zugfestigkeit beim RT wird der Versuch aufgrund der ProbengrofRe an
einer anderen Zugprifanlage durchgefihrt. Fir die Kerbschlagbiegeprobe werden nur ein
strukturiertes und ein unstrukturiertes Blech in die Mitte der Schweil3probe positioniert. Die
effektive Flache liegt bei 100,8 mmz2. Nach dem Diffusionsschweif3en wird der Kerbschlag-
biegeversuch, aus dem gleichen Grund wie beim Zugversuch, an einer konventionellen An-
lage durchgefiihrt, an der tblicherweise 1SO-V-Kerbschlagproben getestet werden, welche
einen AuRenquerschnitt von 10 mm x 10 mm hat. Aus dem geometrischen Grund des struk-
turierten Bleches wird die Probe so modifiziert, dass der Aul3enquerschnitt, wie in Abb.
4-20.b gezeigt, 14 mm x 10 mm betragt, so dass die Kanalstege eine Lange von 10 mm ha-
ben. Die Kerbe mit einer Tiefe von 2 mm und einem Offnungswinkel von 45° bzw. einem
Kerbgrundradius von 0,25 mm wird in der Mitte zwischen den Kanalstegen und des unstruk-
turierten Bleches so eingeschnitten, dass die Stege senkrecht zum Kerbgrund sind. Die ef-
fektive Flache der Kerbschlagprobe reduziert sich auf 57,6 mm2,

Der Ablauf des Diffusionsschweil3prozesses ist vergleichbar mit den Diffusionsschweil3ver-
suchen mit Blechen ohne Kanalstrukturen (siehe Abschnitt 4.4.4.2).
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5 Mikrostrukturelle Eigenschaften

5.1 Uberblick

Allgemein ist es bekannt, dass Diffusionsschweil3prozesse bei Temperaturen durchgefihrt
werden, die zwischen 0,5 bis 0,8T,, liegen. In diesem Temperaturbereich kann es in polykri-
stallinen Werkstoffen zu einer Veranderung ihrer Mikrostruktur, durch z.B. Rekristallisation,
und bei Legierungen zu Ausscheidungen von Legierungselementen kommen. Dies zu unter-
suchen ist sehr wichtig, weil mikrostrukturelle Veranderungen eine Verschlechterung sowohl
der mechanischen Eigenschaften als auch der Korrosionsbestéandigkeit hervorrufen kénnen.

Bei der Kaltumformung eines metallischen Werkstoffes fuhrt ein Teil der geleisteten Verfor-
mungsarbeit durch die erzeugten Gitterstérungen zur Erhéhung der inneren Energie und
damit der freien Enthalpie des Werkstoffzustandes. Aufgrund dieses thermodynamisch in-
stabilen Zustandes ist der Werkstoff bei einer Temperaturerhohung bestrebt, durch Umord-
nung und Abbau der Gitterstérungen seine freie Enthalpie zu minimieren. Wird der Werkstoff
bei relativ niedriger Temperatur und einer bestimmten Zeitdauer warmebehandelt, treten
Reaktionen der Leerstellen untereinander und mit anderen Gitterstérungen auf. Au3erdem
finden Annihilationen von Versetzungen unterschiedlichen Vorzeichens statt. Dieser Effekt
wird als Erholung bezeichnet (Abb. 5-1, Bereich I). Bei noch héherer Temperatur und dersel-
ben Dauer (Abb. 5-1, Bereich Il) kbnnen Gefiigeanderungen in Form von Kornneubildung
sichtbar werden. Diese Rekristallisation umfasst alle Vorgange, die zur Bildung neuer Kris-
tallkeime und deren Wachstum auf Kosten des verformten Gefliges filhren. Die treibende
Kraft fur das Keimwachstum ist die Differenz der gespeicherten Verformungsenergien in den
Spannungsfeldern der Versetzungen, der Keime und der verformten Matrix. Dieses Rekris-
tallisationsgebiet wird durch eine starke Verschlechterung der mechanischen Eigenschaften
charakterisiert. Im Gegensatz zur Erholung beginnen Rekristallisationsprozesse bei gegebe-
ner Temperatur erst nach einer temperaturabhangigen Inkubationszeit.

A Wird die Warmebehandlung bei einer Tempe-
ratur im Bereich Ill in Abb. 5-1 durchgefuhrt,
T wird das Gefiige nach einer bestimmten Zeit

vollstandig rekristallisiert sein, und deshalb
gibt es keine Anderung der mechanischen
Eigenschaften mehr bei weiterer Temperatur-
erhdhung.

Harte

e ——

| [l I Bei der Herstellung einer Legierung wird der
»  Werkstoff bei einer Losungsglilhungstempe-
ratur innerhalb einer bestimmten Zeit homo-
genisiert. Im Falle des Werkstoffes Hastelloy®
die mechanische Eigenschaften [10] C-22° betragt diese Temperatur 1121°C.

Durch eine rasche Abkihlung bleibt der

Mischkristall in einem metastabilen Zustand erhalten. Wird die homogen einphasige Legie-
rung von RT bis zu einer bestimmten Temperatur unterhalb T,, aufgeheizt, kann sie diejenige
Kristallstruktur einnehmen, die der geringsten freien Enthalpie entspricht. So kann z.B. ein

Warmebehandlungstemperatur

Abb. 5-1: Einfluss gleichlanger Warmebehandlung auf
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einphasiger Werkstoff in mehrere neue Phasen zerfallen. Diese Ausscheidungen treten be-
vorzugt an flachenhaften Gitterdefekten auf. Treten diese Ausscheidung bevorzugt lokal an
den GrofRwinkelkorngrenzen auf, werden sie als diskontinuierliche Ausscheidungen bezeich-
net. Ahnlich wie die Rekristallisation lassen sich die Ausscheidungen in die Kategorie der
Keimbildungsreaktionen einordnen. Wie bei der Keimbildung in der Schmelze, so ist auch bei
Umwandlung im Festen eine kritische Keimgré3e nach dem Erreichen einer bestimmten In-
kubationszeit zu Uberschreiten, damit der Keim stabil wachsen kann. Das Wachstum der
Ausscheidungskeime erfolgt durch Diffusion der beteiligten Atomsorten entlang einer schar-
fen, in den Ubersattigten Mischkristall hineinwandernden Reaktionsfront. Die Ausscheidun-
gen von Legierungselementen an der Korngrenze kdnnen in Form von intermetallischen
Phasen auftreten, die ein Sprédbruchverhalten besitzen.

Hastelloy® C-22® gehért zu einem ternaren Ni-Cr-Mo Legierungssystem, wobei diese Legie-
rungselemente die Ausscheidungsbildung beeinflussen. Dieses Legierungssystem scheidet
im thermodynamischen Gleichgewicht verschiedene Phasen aus, die von Temperatur und
Elementzusammensetzung abhangig sind. Abb. 5-2 zeigt zwei ternédre Phasendiagramme im
fur Diffusionsschweil3en relevanten Temperaturbereich. In jedem Diagramm wird der Gehalt
der Elemente von Hastelloy® C-22° in Atomprozent markiert.

Cr-Mo-Ni Mo 1000°C (1273K) Cr-Mo-Ni Mo 1152°C (1425K)

+ 1 Cr,MoNi, 9% -1 Cr,MoNi,
* 2 CnMoNi; -2 CrMoNi;
3 CrMoyNiy * 3 CrgMoyNiyg g0
? CrgMosNig ? CrMo,Niy
? Cr,MoNi
aa
0.8 60 .
at.% conv at.% ‘é?sn k-‘ \ . MoNi

&
N

Cr)+?CrMogNigt (Ni)==

Cr

10 20 30 40 50 60 0 80 90 10 20 30 40 50 60 70 80 90 (Ni)

(Cr.Ni) o

Abb. 5-2: Ternére Phasendiagramme vom Ni-Cr-Mo Legierungssystem bei a) 1000 °C und b) 1152 °C [66]

Deutlich ist zu sehen, dass sich das Dreieck bei einer Warmebehandlungstemperatur von
1000°C hauptsachlich in einem Gebiet befindet, in dem drei Phasen gebildet werden kénnen.
Die erste Phase ist CrOMo5Ni6, von der keine kristallographischen Daten existieren. Die
zweite ist die Ni-reiche Phase. Die dritte ist eine Mo-reiche Phase mit 42 %-Mo, 40 %-Ni und
18 %-Cr. Wird die Warmebehandlungstemperatur erhéht, vergrof3ert sich das Einphasenge-
biet der Ni-reichen Phase, in der das Dreieck bei 1152 °C Uberwiegend liegt.

In Wirklichkeit kann die Ausscheidungsproblematik des Werkstoffes Hastelloy® C-22° wegen
der anderen Elementanteile wie Kohlenstoff noch komplexer werden, weil neben der Mo-
reichen Phase Metallkarbide in einem bestimmten Temperaturbereich ausgeschieden wer-
den konnen. Nach M. Streicher [67] soll es sich bei den Ausscheidungen nur um die Mo-
reiche Phase handeln, sofern der Kohlenstoffgehalt kleiner als etwa 0,004 Gew.-% ist. In
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einer spateren Untersuchung mit Hastelloy® C-276® [68] wurden aber selbst bei einem Koh-
lenstoffgehalt von nur 0,002 Gew.-% nach Auslagerung bei 650°C bis 900°C die Mo-reiche
Phase und Metallkarbide (MgC) gefunden, wobei ihre Menge in der angegebenen Reihen-
folge abnahm.

Heubner et. al. [69] haben verschiedene Ni-Cr-Mo-Legierungen nach Ausscheidungen unter-
sucht. Darunter ist auch die Legierung 22 von Nicrofer®, die zwar die gleiche Werkstoffnum-
mer wie Hastelloy® C-22° besitzt aber gewisse Schwankungen in der chemischen Zusam-
mensetzung hat. Der Kohlenstoffgehalt von der Legierung 22 betragt 0,008 Gew.-% und ist
deshalb doppelt so groR wie bei Hastelloy® C-22°. Es wurde bei diesen Untersuchungen ein
Zeit-Temperatur-Ausscheidungsdiagramm erstellt, das hier in Abb. 5-3 wiedergegeben ist.

Dabei bezeichnet das ringférmige
Zeichen die Ausscheidungen auf
der Korngrenze und das Zeichen
mit Kuchenverteilung die Ausschei-
dungen innerhalb der Koérner. Der
schwarze Bereich im Kreis gibt die
Starke der Ausscheidungen an.
Aus der Abbildung ist zu ersehen,
dass je langer die Zeitdauer der
Warmebehandlung ist, desto nied-
rigerer ist die Temperatur, bei der
Abb. 5-3: t-T-Ausscheidungsdiagramm der Legierung 22 [69] die Ausscheidungsbildung anfangt.
Sie existiert bis einer Warmebe-
handlungstemperatur von 1000 °C und ist unabhangig von der Dauer der Warmebehand-
lung. Es ist zu beachten, dass die massive Bildung der Ausscheidungen sowohl auf den
Korngrenzen als auch innerhalb der Kérner bei 900 °C und ab 3 h geschieht. Es ist davon
auszugehen, dass auch hier die Mo-reiche Phase und Metallkarbide nebeneinander gebildet
werden.

t (h)

Eine andere wichtige Information tber die Schweil3barkeit eines Werkstoffes ist die Untersu-
chung der Oberflachenchemie. Bei vielen technischen Legierungen gibt es Ublicherweise
Verunreinigungen an der Oberflache. Diese kdnnen bei der Verwendung des unhaftenden
Werkstoffes wahrend der Verarbeitung des Metalls durch Walzen oder aufgrund der chemi-
schen Verbindung mit Sauerstoff entstanden sein. Bei der ersten kdnnen die Verunreinigun-
gen auf den Metalloberflachen mehrere hundert nm dick sein und aus Materialien bestehen,
die den Diffusionsvorgang stark hemmen. Die zweite Verunreinigungsart ist tblicherweise
nur einige Atomlagen dick. Sie kdnnen mittels gewisser Druckkraft aufgebrochen werden und
aufgrund der Diffusion weit entfernt von der Schweil3naht wandern.
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5.2 Untersuchung der Korngrof3e

5.2.1 Kornwachstumsverhalten von Blechmaterial in Abhéangigkeit von Temperatur
und Zeit

Bei dieser Untersuchung geht es um das Kornwachstumsverhalten des Werkstoffes Hastel-
loy® C-22%, wenn er zu hoher Temperatur aufgeheizt wird. Es werden die Proben im Anliefe-
rungszustand (d.h. ohne Wéarmebehandlung) und bei Temperaturen zwischen 700 °C und
1122 °C von 4 h metallographisch untersucht. Die Schliffbilder geatzter Proben aus der
Walzebene werden in Abb. 5-4 und Abb. 5-5 prasentiert, wahrend die Bilder im Querschnitt
des Bleches in Abb. 5-6 dargestellt sind. Es ist ersichtlich, dass das Geflige im Anlieferungs-
zustand Abb. 5-4a im Gegensatz zu den warmebehandelten Proben nicht deutlich zu sehen
ist. Die warmebehandelte Probe erscheint empfindlicher gegen den korrosiven Angriff des
chemischen Atzmittels zu sein. Noch dazu ist zu erkennen, dass alle Proben einschlieR3lich
der Probe im Anlieferungszustand Rekristallisationszwillinge besitzen, die durch die charak-
teristischen Geraden trotz der gleichen atomistischen Anordnung von den Verformungszwil-
lingen zu unterscheiden sind. Diese Art von Zwillingen tritt normalerweise bei Rekristallisati-
on oder Kornvergroberung auf.

Die Kornvergroberungserscheinungen in Abb. 5-4 sind im Temperaturbereich
RT <T <1050°C visuell nicht zu erkennen. Erst bei einer Warmebehandlungstemperatur
von 1052 °C (Abb. 5-5a) ist pl6tzlich eine starke Veranderung einiger Korner ersichtlich, die
darauf hindeutet, dass die Rekristallisationstemperatur bei dieser Zeitdauer zwischen 1050
°C und 1052 °C liegt. Bei 1052 °C ist ersichtlich, dass neben den groRen noch viele kleine
Kdrner Ubrig bleiben. Je hoher die Warmebehandlungstemperatur ist, desto weniger kleine
Kdrner werden beobachtet, wobei die Erh6hung des mittleren Korndurchmessers berick-
sichtigt werden muss.

Den Effekt der Kornvergréberung im Querschnitt des Bleches zeigen die Bilder in Abb. 5-6.
Allgemein ist keine Veranderung der Korngrof3e zwischen 750 °C und 900 °C zu bemerken.
Die Anzahl der Kérner in Richtung der Probendicke betragt zwischen 6 bis 8 Kérner. Wird die
Temperatur bis 1100 °C oder 1122 °C erhdht, vergréf3ern sich die Kdrner auf Kosten anderer
Kdrner so stark, dass am Ende nur 1 bis 2 Kérner entlang der Probendicke zu finden sind.

Zur quantitativen Beurteilung des Kornwachstums, werden die mittleren Korndurchmesser in
der Blechebene mittels Kreis- und Durchmesserverfahren ausgewertet. Im Querschnitt der
Blechprobe ist die Probenabmessung fir ein Kreisverfahren zu klein, deshalb wird die Aus-
wertung bei einigen Temperaturen nur mit dem Durchmesserverfahren gemacht.

Das Kreisverfahren gehért eigentlich zu den Flachenmessverfahren. Dabei wird ein Kreis auf
dem Schliffbild mit einem Flacheninhalt F, gezeichnet, worin eine geniigende Anzahl von
Kdrnern (zwischen 200 bis 400 Korner) mit einem bestimmten Durchmesser di, umgefasst
werden, um den statistischen Fehler zu minimieren. Es werden zuerst die Kérner z gezahlt,
die vollig im Kreisinnern liegen. Die Anzahl der von der Kreislinie geschnittenen Kdérner n
wird mit dem Oertel'schen Faktor 0,67 multipliziert. Es bedeutet, dass 67 % der geschnitte-
nen Korner als in Kreisinnere liegend betrachtet werden. Bei einem bekannten Abbildungs-
mafistab V ergibt sich die mittlere Kornquerschnittflache F, aus der Beziehung [70]:
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— I:k 5-1
" (0,67n+z)\? G-1)
Daraus kann der mittlere Korndurchmesser wie folgt ermittelt werden:
1
(5-2)

On = d (0,67n+z N2
Dieses Verfahren kann nur verwendet werden, wenn die Kérner keine Vorzugsrichtung auf-
weisen. Ist das Korn jedoch gestreckt, wie es bei kalt gezogenem Material vorkommt, so
empfiehlt sich die Anwendung des Durchmesserverfahrens. Bei diesem Verfahren werden
auf dem Schiliffbild 5 bis 10 parallele Linien gezeichnet, die den gleichen Abstand voneinan-
der und die gleiche Lange L haben. Es werden die von den Linien vollstandig geschnittenen
Kdrner z gezahlt, wobei das erste nur teilweise geschnittene Korn mitgezahlt und das letzte
dafir zum Ausgleich weggelassen wird. Mit diesem Verfahren wird der mittlere Korndurch-
messer direkt aus folgender Gleichung ermittelt.

d,=— (5-3)

wobei p die Anzahl der Linien ist.

Die ermittelten Werte des temperatur- und zeitabhangigen mittleren Korndurchmessers wer-
den im Anhang A.1 aufgelistet.

Als Ergebnis werden die mittleren Korndurchmesser fir verschiedene Ebenen und Richtun-
gen in Abhéngigkeit der Warmebehandlungstemperatur in Abb. 5-7 dargestellt. In dieser Ab-
bildung wird mittels des Durchmesserverfahrens festgestellt, dass der mittlere Korndurch-
messer auf der Walzebene in Walzrichtung und der quer zur Walzrichtung Ubereinstimmen.
Im Querschnitt der Blechprobe werden sie auch in den entsprechenden Richtungen gemes-
sen, allerdings nur fiir Temperaturen zwischen 750 °C und 900 °C. Die beiden Kurven fallen
in gleicher Hohe, wie die vorherigen Linien aufeinander. Die erkennbaren Abweichungen,
besonders bei der Auswertung in Richtung des Probenquerschnitts, sind auf die einge-
schrankte Dicke des Bleches zuriickzufiihren. Sie liegen jedoch trotzdem noch innerhalb des
Bereiches der statistischen Fehler. Anhand dieser Ergebnisse werden einige Schlussfolge-
rungen gezogen, dass zum Ersten die Kérner im Allgemeinen als rund angenommen werden
kdnnen, und zum Zweiten die Kérner in Abhangigkeit von der Temperatur gleichméRig in alle
Richtungen wachsen (isotropes Wachstum).

Die Auswertung mit dem Kreisverfahren auf der Walzebene in Abb. 5-7 zeigt gleiche Wachs-
tumstendenzen mit der Temperatur, wie mit dem Durchmesserverfahren. Es ist zu sehen,
dass bei Temperaturen zwischen RT und 1000 °C die Korner kaum wachsen. Die mittleren
Korndurchmesser liegen bei ca. 50 um. Zwischen 1000 °C und 1050 °C gibt es ein Plateau,
an dessen Ende eine geringfligige Erh6hung des mittleren Korndurchmessers von 7 um zu
verzeichnen ist. Dies bedeutet, dass die Rekristallisation ungefahr bei 1000 °C anfangt. Eine
schlagartige Zunahme dieses Werts bis auf 87 um (74% gr6Rer als im Anlieferungszustand)
wird erreicht, wenn sich die Warmebehandlungstemperatur nur 2 K Gber 1050 °C erhoht.
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Abb. 5-4: Kornvergroberung in der Blechebene nach Warmebehandlung von 4 h im Vakuumofen bei a) im Anlie-
ferungszustand, b) 700 °C, c) 800 °C, d) 900 °C, e) 1000 °C, f) 1050 °C
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Abb. 5-5: Kornvergrdberung in der Blechebene nach Warmebehandlung von 4 h im Vakuumofen bei a) 1052 °C,
b) 1057 °C, c¢) 1067 °C, d) 1080 °C, e) 1100 °C, f) 1122 °C
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Abb. 5-6: Kornvergréberung im Querschnitt des Bleches nach Warmebehandlung von 4 h im Vakuumofen bei
a) 750 °C, b) 800 °C, c) 900 °C, d) 1100 °C, e) 1122 °C

Ab 1067 °C klingt die Kurve langsam bis 1100 °C ab, wobei ein mittlerer Korndurchmesser
von 122 um (144 % von RT) erreicht wird. Danach scheint es so zu sein, dass der Rekristal-
lisationsvorgang beendet ist. Die Untersuchungen fiir den gesamten Temperaturbereich zei-
gen, dass die Korngré3enverteilungen nicht bimodal sind.
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Abb. 5-7: Mittlerer Korndurchmesser nach Kreisverfahren Abb. 5-8: Kinetik des Kornwachstums in der Blech-
(Kv.) und Durchmesserverfahren (Dv.) in Ab- ebene nach Kreisverfahren jeweils bei einer
hangigkeit der Gluhtemperatur bei einer Glih- konstanten Temperatur

dauer von 4 h

Die Kinetik des Kornwachstums wird bei verschiedenen fiir Diffusionsschweil3en relevanten
Temperaturen durchgefihrt. Die Auswertung erfolgt durch das Kreisverfahren, deren Ergeb-
nisse in Abb. 5-8 dargestellt werden. Bei einer Warmebehandlungstemperatur von 1050 °C
ist die Wachstumsgeschwindigkeit der Korner konstant. Der mittlere Korndurchmesser er-
hoht sich bis auf ca. 15 % vom Anlieferungszustand bei 4 h Warmebehandlungszeit bzw. 26
% bei 8 h. Diese lineare Abh&ngigkeit ist nicht mehr zu finden, wenn die Temperatur um 2 K
oder sogar mehr erhoht wird. Es scheint so zu sein, dass nach einer Inkubationszeit von we-
niger als 1 h der mittlere Korndurchmesser mit sehr hoher Geschwindigkeit zunimmt. Die
Wachstumsgeschwindigkeit klingt aber je nach der Temperatur bis zum Erreichen eines be-
stimmten Werts des mittleren Durchmessers ab. Fur eine bestimmte Dauer scheint der mitt-
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lere Korndurchmesser unverandert zu bleiben. AnschlieBend vergrobern sich die Kérner so,
dass deren mittlerer Durchmesser wieder steigt.

5.2.2 Korngrol3e von Stab- und Plattenmaterial bei RT

Weil die temperaturabhangigen mechanischen Eigenschaften des Werkstoffes aus techni-
schem Grund nicht mit Blechmaterial untersucht werden konnten, wurden die zur Verfigung
stehenden Werkstoffe aus dem 4 mm dicken Platten- bzw. dem Stabmaterial mit einem
Durchmesser von 25,2 mm nach der KorngréRe bei RT ermittelt. Die jeweils geatzten
Schliffbilder sind mit einem gleichen MaR3stab in Abb. 5-9 fiir das Plattenmaterial sowie in
Abb. 5-10 fir das Stabmaterial gezeigt.

Es ist deutlich erkennbar, dass die KorngréRe des Plattenmaterials mit einem mittleren
Korndurchmesser von 65 pm kleiner als die des Stabmaterials von 109 pum ist. Im Vergleich
zum Blechmaterial ist die mittlere KorngréRe des Stabmaterials 118 % hoher. Die mittlere
KorngroRRe des Plattenmaterials ist aber gerade 30 % hdher als die des Blechmaterials.

Abb. 5-9: Geatztes Schliffbild von 4 mm Plattenmaterial Abb. 5-10: Geétztes Schliffbild vom Stabmaterial mit
im Anlieferungszustand 25,2 mm Durchmesser
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5.3 Ausscheidungsverhalten

Wie oben schon erwahnt, gibt es, obwohl die Legierung 22 von Nicrofer® ahnlich wie Hastel-
loy® C-22° ist, gewisse Unterschiede in der chemischen Zusammensetzung. Im Vergleich zu
Hastelloy® C-22® enthélt Legierung 22 ca. 2,9 Gew-% Ni, 0,22 Gew-% W und 0,004 Gew-%
C mehr, dagegen aber 1,1 Gew-% Fe, 0,04 Gew-% Si, 0,06 Gew-% V weniger und kein Co.
Aus diesem Grund wird die Ausscheidungsproblematik von Hastelloy® C-22° untersucht,
allerdings nicht in dem breiten Zeitrahmen wie in Abb. 5-3, sondern nur fur eine Warmebe-
handlungsdauer von 4 h, die fir den Diffusionsschweil3prozess realistisch ist. Die Untersu-
chung wurde mit Hilfe einer AES-Analyse durchgefiihrt. Die Proben liegen im Anlieferungs-
zustand und bei verschiedenen Temperaturen zwischen 800 °C bis 1100 °C warmebehan-
delt vor. Nach dem Polieren werden sie jeweils in der Anlage zur Reinigung der Oberflachen
von Fremdpartikeln mit Argon-lonen ca. 200 nm tief gesputtert. Von Interesse sind die Korn-
grenzen, wobei zuerst fur die Atomkonzentrationsverteilung von Ni, Cr und Mo ein
Linienscan quer zu den Korngrenzen gemacht wird. Die Versuchsergebnisse werden in Abb.
5-11 dargestellt.
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Abb. 5-11: Verteilung der Atomkonzentration von Ni, Cr und Mo quer zu den Korngrenzen im a) Anlieferungszu-
stand und bei Warmebehandlungstemperaturen von b) 900 °C, c¢) 1000 °C und d) 1100 °C

Im Anlieferungszustand (Abb. 5-11a) wird eine Linie auf dem mikroskopischen Bild gezogen,
die eine Korngrenze schneidet. Entlang der Linie von oben nach unten wird die Konzentrati-
onsverteilung der Elemente gemessen. Im Diagramm wird diese Verteilung dargestellt. Die
konstanten Kurvenverlaufe weisen darauf hin, dass keine Konzentrationsgradienten aller drei
Elemente existieren. Das bedeutet, dass der Werkstoff in Anlieferungszustand homogen ist.

Eine Warmebehandlung bei 900 °C (Abb. 5-11b) verandert die Korngrenze so, dass auf der
Korngrenzen eine Mo-reiche Phase gebildet wird. Diese Anderung erscheint auf der mikro-
skopischen Aufnahme als weil3er Punktsaum entlang der Korngrenze. Entlang der Scanlinie
von links nach rechts ist zu erkennen, dass die Atomkonzentrationen innerhalb der Koérner
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denen im Anlieferungszustand entsprechen. Eine geringfligige Absenkung der Mo-
Konzentration an der Korngrenze ist im Diagramm zu verzeichnen, die aber in der Korngren-
ze wieder steil zunimmt. Die Zunahme, wie auf der rechten Korngrenze zu sehen, kann bis
zum 2-fachen der Konzentration innerhalb der Kérner ansteigen. Im Gegenteil dazu nimmt
der Ni-Anteil an derselben Stelle genauso viel ab, wobei der Cr-Anteil sich nicht verandert.

Wird die Warmebehandlungstemperatur auf 1000 °C (Abb. 5-11c) erhéht, verschwindet der
Konzentrationsgradient von Mo zwischen Korninnerem und der Stelle an der Korngrenze.
Auf dem mikroskopischen Bild sind die weil3en Bereiche auf der Korngrenze massiver als bei
900 °C. Eine Messung entlang einer Linie zeigt besonders auf der unteren Korngrenze ein
relevantes Ergebnis, dass die Mo-Konzentration in der Korngrenze verdreifacht werden
kann. An der gleichen Stelle wird diesmal die Absenkung sowohl von Ni- als auch Cr-Anteil
festgestellt.

Bei einer Warmebehandlung von 1100 °C sind auf dem mikroskopischen Bild solchen cha-
rakteristischen weiRen Stellen auf der Korngrenze nicht mehr zu finden. Die stellenweise
weillen Flecken auf dem Gefligebild sind die Verunreinigungen von Bor- und Aluminium-
Atomen. Der Linienscan zeigt wiederum, wie im Anlieferungszustand, eine gleichmaRige
Verteilung aller dieser drei Elemente.

Um die Ausscheidungen auf der Korngrenze mit besserer Temperaturauflosung visuell dar-
zustellen, werden verschiedene Maps erstellt. Abb. 5-12 zeigt auf der linken Seite die REM-
(rasterelektronenmikroskopischen) Bilder, in die Mitte die Mo-Maps und auf der rechten Sei-
te die C-Maps. Bei 800 °C in Abb. 5-12.a sind die Ausscheidungen an der Korngrenze auf
dem mikroskopischen Bild nicht deutlich zu erkennen. In der Mo-Map sind die weil3en Berei-
che, die die Mo-reiche Phase darstellen, klar zu sehen. Weil sie noch nicht so breit und grof3
sind, kann man sich vorstellen, dass die Ausscheidungsbildung der Mo-reichen Phase flr
diese Zeitdauer kurz vor dieser Temperatur anfangt.

Mit immer héheren Warmebehandlungstemperaturen zwischen 900 °C und 1025 °C vergro-
Bert sich die Mo-reiche Phase auf der Korngrenze (vgl. Abb. 5-12.b, ¢, d), so dass die Aus-
scheidungsgebiete auf den mikroskopischen Bildern auch einfacher zu erkennen sind.

Bei noch hdherer Temperatur z.B. 1050 °C gibt es noch die Mo-reiche Phase auf der Korn-
grenze, allerdings ist sie nicht mehr so intensiv. Wie in Abb. 5-12.e gezeigt, ist die Existenz
einer solchen Phase ganz gering und nur vereinzelt vorhanden. Letztendlich ist bei einer
Temperatur von 1075 °C diese Art von intermetallischer Phase, Abb. 5-12.f, nicht mehr zu
finden.

Die Existenz der Bildung von Metallkarbiden ist bei der Probe, die bei 1025 °C warmebehan-
delt ist, durch die weilRe Bereiche in der C-Maps zu sehen. Diese Metallkarbide kommen nur
in einem schmalen Temperaturbereich zwischen 900 °C < T < 1050 °C zusammen mit der
Mo-reichen Phase vor.
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Abb. 5-12: REM-Bilder (Links), Mo-Maps (Mitte) und C-Maps (Rechts) bei a) 800 °C, b) 900 °C, c¢) 1000 °C, d)
1025 °C, e) 1050 °C, f) 1075 °C
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5.4 Untersuchung der Oberflachenchemie

Diese Untersuchungen werden mittels einer AES-Analyse durchgefiihrt. Die Probe ist aus
dem gleichen Halbzeug herausgearbeitet und besitzt die gleichen Abmessungen wie bei der
Untersuchung der KorngréRe und wurde im Anlieferzustand nicht weiter bearbeitet, sondern
lediglich mit Aceton gereinigt.

Bei dieser Untersuchung wird die Konzentration der Atome, die sich im Bereich der Proben-
oberflache (Walzebene) befinden, in Abhangigkeit von der Sputtertiefe an einer Stelle ge-
messen (siehe Abb. 5-13). Zum Sputtern werden Argon-lonen verwendet. Es wurde festge-
stellt, dass die unbearbeitete Oberflache einen grof3en Anteil an Kohlenstoff (ca. 50 %) be-
sitzt, der bis zu einer Sputtertiefe von 50 nm drastisch auf ca. 10 % abnimmt. Die weitere
Abnahme wird immer langsamer und erreicht seine Nachweisgrenze bei einer Tiefe von 400
nm von der Oberflache. Vermutlich stammt dieser erhohte Kohlenstoffanteil aus dem ver-
wendeten Reinigungsmittel.

Im Gegensatz dazu steigen die Anteile der Hauptlegierungselemente wie Ni, Cr, Mo und Fe
bis zu einer Sputtertiefe von 600 nm an, so dass letztendlich die Konzentration der Legierung
erreicht wird.

100

Merkwurdigerweise wurden auch Sauer-
stoff- und Aluminium-Atome nachgewie-
sen, deren Konzentration mit der Sputter-
tiefe zuerst ansteigt und bei einer Sputter-
tiefe von 50 nm ca. 30 % Aluminium und
Ni ] 45 9% Sauerstoff beinhaltet. Beide A-
tomsorten sind nicht Bestandteile von
Hastelloy® C-22°. Vom Konzentrationsver-
haltnis, namlich 2 Aluminium und 3 Sauer-
stoff, wird die Schlussfolgerung gezogen,
dass es sich um Aluminiumoxid (Al,Oz)
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zwei Metallen vermieden werden soll.
Abb. 5-13: Verunreinigungen auf der Probenoberflache in  Hochwahrscheinlich wird dieses Material
Abhéangigkeit von der Sputtertiefe bei der Herstellung des Bleches verwen-
det, um das Aneinanderschweifl3en zwi-

schen den Walzen und dem zu bearbeitenden Werkstoff zu vermeiden.
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5.5 Diskussion

Bei der Untersuchung des Kornwachstums zeigt sich, dass die Rekristallisationstemperatur
von Hastelloy® C-22° bei ca. 1050 °C stattfindet. Das reine Nickel, dessen Schmelztempera-
tur bei 1450 °C ([55], Seite 10) liegt, besitzt eine Rekristallisationstemperatur von ca. 450 °C
([13], Seite 336). Die hohe Rekristallisationstemperatur von Hastelloy® C-22% ist ein typi-
sches Verhalten der meisten Hochtemperaturlegierungen, wobei die Mobilitat der Atome
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aufgrund der Zulegierung von schweren Elementen unterdriickt wird. Sobald die Rekristalli-
sationstemperatur erreicht ist, wird die in dem Material gespeicherte innere Energie freige-
setzt. Das 300 pm dicke Blech aus Hastelloy® C-22° besitzt aufgrund des groBen Umform-
grades eine hohe innere Energie, die bei der Freisetzung zu einer starken Vergréberung der
Kdrner fuhrt. Diese wird bei der Auswertung des mittleren Korndurchmessers gezeigt, wobei
in einem schmalen Temperaturbereich zwischen 1050 °C und 1067 °C der mittleren Korn-
durchmesser sich verdoppelt (siehe Abb. 5-7). Die schlagartige Zunahme nach dem Errei-
chen der Rekristallisationstemperatur ist auch beim Rekristallisationsdiagramm von Reinsta-
luminium mit Dickenabnahmen durch Walzen von 70 % bis 90 % zu finden [10][13].

Die KorngréRenuntersuchung des Platten- und Stabmaterials im Anlieferungszustand zeigt
einen groRen Unterschied im mittleren Korndurchmesser. Da die Korngrd3e nach der Hall-
Petch-Beziehung [13] die Festigkeit beeinflusst, sind Unterschiede in der Festigkeit zwischen
den drei Halbzeugen (Blech-, Platten- und Stabmaterial) zu erwarten. Aufgrund des kleineren
Unterschieds zum 300 um dicken Blech wurde das Plattenmaterial zur Untersuchung der
mechanischen Eigenschaften eingesetzt.

Das andere Problem dieser Legierung ist die Bildung von intermetallischen Phasen. Die Mo-
reiche Phase bildet sich in einem Temperaturbereich zwischen 700°C < T <1050°C an der
Korngrenze, wobei sie bei 1050 °C nur noch vereinzelt zu finden ist. In einem Temperaturbe-
reich zwischen 900 °C und 1050 °C wird die Ausscheidung durch die Bildung der Metallkar-
bide verschlimmert. An dieser Stelle ist ein Unterschied zur Legierung 22 festzustellen, wo-
bei die Ausscheidungen nur bis 1000 °C vorhanden sind. Diese Mo-reiche Phase und die
Metallkarbide konnen aber den Werkstoff unginstig beeinflussen, wie z.B. zu einer Vermin-
derung der Duktilitat fihren. Bei noch héheren Temperaturen > 1050 °C, bei der die Kristalli-
te stark wachsen, existieren die beiden Phasen jedoch nicht mehr. Die Wirkung der mikro-
strukturellen Anderungen durch Warmebehandlung auf die mechanischen Eigenschaften
wird in Kap. 6 mittels Zug- und Kerbschlagversuchen untersucht.

Bei den Untersuchungen zur Konzentrationsverteilung ist festgestellt worden, dass z.B. bei
1000 °C die Zunahme der Mo-Anteile auf der Korngrenze von der Verminderung des Cr-
Anteiles begleitet wird. Bei einer Ni-Cr-Mo Legierung kann diese Cr-Verarmung in Korngren-
zen zur bevorzugten Korrosion der Korngrenzen in oxidierenden Lésungen [69] fihren. Da-
bei ist es gleichgtiltig, ob das Auftreten dieser Gefligeinhomogenitdten durch eine unzurei-
chende Warmebehandlung oder durch eine andere thermische Beeinflussung, beispielswei-
se beim Diffusionsschweifl3en, verursacht worden ist.

Bei der Verwendung von Blechmaterial zum Diffusionsschweif3en gibt es ein Problem mit der
Oberflachenchemie. Die Untersuchung zeigt, dass die Blechoberflache bis zu einer Tiefe von
600 nm von Al,O3 stark verunreinigt ist. Vermutlich kommt diese Verunreinigung von der Be-
nutzung eines diffusionshemmenden Elementes / Werkstoffes bei der Herstellung des Ble-
ches, um ein VerschweifRen von Blech und Walze zu vermeiden. Beim Diffusionsschweif3en
beeintrachtigt aber diese Schicht den Materialtransport. Um einen guten Schweil3vorgang zu
ermdglichen, muss diese Schicht abgetragen werden.
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6 Untersuchung der mechanischen Eigenschaften

6.1 Zugversuche
6.1.1 Untersuchung der Festigkeitswerte und Bruchdehnungen

Die mechanischen Eigenschaften des Materials sind insbesondere bei sehr hohen Tempera-
turen temperaturabhangig. Bei Verwendung eines hohen Druckes in diesem Temperaturbe-
reich kann eine sehr gro3e spontane plastische Deformation verursacht werden. Im
schlimmsten Fall bedeutet es bei der Herstellung des Mikrowarmetauschers, dass die Mikro-
kandle zugedrickt werden. Um dies zu vermeiden ist die Kenntnis wichtiger Widerstands-
kennwerte des Materials, wie die Ry, bei der Diffusionsschweil3temperatur unerlasslich.
Daruber hinaus ist Ry, sowie ihre Abhangigkeit von der Temperatur ein wichtiger Inputpa-
rameter fur das Diffusionsschweil3modell. AuBer den Ryo.-Werten wird das Verhalten der
Zugfestigkeit, Ry, in Abhangigkeit von der Temperatur untersucht. Da die beiden Festigkeits-
kennwerte im Prospekt des Herstellers nur fir Temperaturen zwischen RT bis ca. 750 °C zu
finden sind, wurden Zugversuche zu ihrer Bestimmung insbesondere in dem fur das Diffusi-
onsschweil3en relevanten Temperaturbereich (750 °C — 1100 °C) durchgefiihrt.

Die Zugversuche wurden in einem Vakuumofen bei Temperaturen zwischen RT bis
ca. 1122 °C durchgefuhrt. Um die Dehnratenabhangigkeiten von Ry, und Ry, zu untersu-
chen, wurden Versuche mit zwei verschiedenen Dehnraten, & realisiert, namlich 0,01 1/s
und 0,03 1/s. Diese Versuchsergebnisse werden im Anhang A.2 aufgelistet und in Form ei-
ner Spannungs-Dehnungskurve jeweils in Abb. 6-1 und Abb. 6-2 dargestellt.
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Die charakteristischen Kurven beider Abbildungen zeigen deutlich, dass das Material ein kfz-
Gitter besitzt. Im niedrigen Temperaturbereich (RT <T <800°C) verfestigt sich das Materi-
al Uber einen grolReren Bereich plastischer Dehnung. Erreicht das Material die Gleichmal3-
dehnung, die in diesem Temperaturbereich mehr oder weniger konstant ist, wird die Verfor-
mung instabil. Der Materialwiderstand sinkt so drastisch, dass die Probe nach einer kurzen
Einschniirung bricht. Bei héheren Temperaturen (800°C <T <1000°C) nimmt die Gleich-
maRdehnung ab, nach deren Uberschreiten das Material eine groRe Einschniirung mit lang-
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samem Widerstandabfall erfahrt. Die gréRere Bruchdehnung in diesem Bereich zeigt die
steigende Duktilitdt des Materials. Bei noch hoheren Temperaturen (T >1000°C ) verfestigt
das Material nach dem Erreichen der Streckgrenze kaum und hat danach einen langen Ent-
festigungsbereich. Die Bruchdehnung nimmt mit h6herer Temperatur ab.

Der gezackte Kurvenverlauf in Abb. 6-1 in einem Temperaturbereich von T > 300 °C entsteht
aufgrund der dynamischen Reckalterung oder auch bekannt als Portevin-Le Chatelier-Effekt.
Dieser Effekt beruht auf der elastischen Wechselwirkung von Gleitversetzungen mit diffun-
dierenden Legierungsatomen. Diese tritt besonders ausgepragt auf, wenn die Diffusionsge-
schwindigkeit der Atome ungefahr mit der mittleren Geschwindigkeit der Gleitversetzungen
Ubereinstimmt. Bei héherer Verfahrgeschwindigkeit wird dieser Effekt, wie in Abb. 6-2 ge-
zeigt, unterdrickt.

Die mit den Versuchen ermittelten Ry - und Rp-Werte wurden in Abb. 6-3 und Abb. 6-4 fur
die zwei unterschiedlichen Dehnraten in Abhéngigkeit von der Temperatur dargestellt. Sie
werden jeweils mit einem Polynom (siehe Anhang B.1) angenahert, das als durchgezogene
Linie mit eingezeichnet wurde. Zum Vergleich wurden die Daten des Herstellers mit einge-
tragen. Obwohl die Daten des Herstellers im Allgemeinen mit den Versuchsergebnissen fir
beide Dehnraten (ibereinstimmen, lasst sich erkennen, dass die Ubereinstimmung bei der
héheren Dehnrate besser ist. Es lasst sich auch feststellen, dass der Werkstoff eine geringe
Dehnrateabhangigkeit besitzen, wobei die Abweichungen fur Ry » und Ry, unter 10% liegen.

500 T T T 1000 T T
| O vom Hersteller | L O vom Hersteller |
4 ® £=0011/s ® £=0011/s
4001ON A £=0031/s 800 A £=0031/s
—_
s <
% 3001 . A 600 .
= =
2200 2400
S L il |
2 o
100+ B 200 .
o
L | L | L | L | L | L L | L | L | L | L | L
00 200 400 680 800 1000 1200 O0 200 400 680 800 1000 1200
T(C) T(C)
Abb. 6-3: Abhéngigkeit der 0,2%-Dehngrenze von der Abb. 6-4: Abhangigkeit der Zugfestigkeit von der Tem-
Temperatur peratur

In Abb. 6-3 werden die Ublichen drei Temperaturbereiche gleich erkannt. Bezuglich der Ry .-
Kurve liegt der erste Bereich unterhalb ca. 300 °C, der zweite Bereich zwischen 300 °C und
800°C und der dritte Bereich oberhalb 800 °C. Unterhalb 800°C besteht die FlieRspannung
aus der Summe von thermischen und athermischen Anteilen. Je héher die Temperatur ist
desto einfacher ist die Uberwindung der Hindernisse, so dass die zur Versetzungsbewegung
nétige Spannung abnimmt. Der thermische Anteil klingt mit zunehmender Temperatur im
ersten Bereich langsam ab, und ist annahrend Null im Ubergang zwischen dem erstem und
dem zweitem Bereich. Im dritten Bereich (= 800 °C) erhdht die dem Werkstoff zugefiihrte
Warme die Energie der Gitteratome so intensiv, dass der Diffusionsstrom der Gitteratome in
Leerstellen erméglicht wird. Die Wechselwirkung zwischen Gitteratomen und Gitterdefekten,
wie Versetzungen und Korngrenzen, verstéarkt die Kriechvorgange und erniedrigt die Festig-
keitswerte des Materials. Deshalb ist auch zu erwarten, dass in diesem Temperaturbereich
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die Kriechneigung des Materials ausgepragt ist. Die temperaturabhéngigen Rpo,-Werte wur-
den in den im folgenden beschriebenen Kriechexperimenten zur Abschatzung der Druck-
spannungen herangezogen.

1007 ‘ ‘ ‘ e =001 | Die Abb. 6-5 zeigt den Zusammenhang zwi-

m £=00315s schen Bruchdehnung und der Temperatur
] fur beide Verfahrgeschwindigkeiten. Es er-
_ gibt sich fur beide Geschwindigkeiten der
gleiche Kurvenverlauf, aber mit verschiede-
7 nen Dehnungsbeitrdgen bei hoheren Tem-
] peraturen. In einem Temperaturbereich zwi-
schen RT und ca. 900 °C decken sich die
e beiden Kurven weitgehend, wobei die
0 200 400 600 800 1000 1200 Brychdehnung zwischen RT und 700 °C fast
TCO unabhangig von der Temperatur ist, und
Abb. 6-5: Temperaturabhangigkeit der Bruchdehnung ungefahr bei 50 % liegt. Zwischen 700 °C
bei zwei unterschiedlichen Dehnraten und 900 °C steigt sie bis auf ca. 70 %. Der
Werkstoff ist duktiler. Ab 900 °C wird die
Verformung instabiler. Der Werkstoff ist sprode und erreicht bei einer Temperatur von 1121
°C eine geringere Bruchdehnung als bei RT. Die Bruchdehnung in diesem Temperaturbe-
reich ist aber abhangig von der Verfahrgeschwindigkeit. Nach dem Erreichen des maximalen
Wertes féallt die Bruchdehnung bei héherer Verfahrgeschwindigkeit viel schneller ab.

Der &hnliche Verlauf der Bruchdehnung tber den gesamten Versuchstemperaturbereich ist
auch bei Hastelloy® X fiir eine Dehnrate von 0,03 1/s zu finden [12].

6.1.2 Festigkeitsvergleich zwischen Platten- und Stabmaterial

Um der Effekt der KorngréRe auf die Festigkeit des Werkstoffes zu untersuchen, wurde ein
Zugversuch von einem Stabmaterial bei RT durchgefihrt.

1000— ‘ ‘ S Die Spannungs-Dehnungs-Kurve wird mit

der des beim gleichen Zustand untersuchten

800 .
| Plattenmaterials verglichen. Die beiden Kur-
5600 | vensind in Abb. 6-6 dargestellt.
=

- GemaR der Hall-Petch-Beziehung besitzt
1 das Stabmaterial mit dem ca. um 67 % gro-
200 | RBeren mittleren Korndurchmesser geringere
07 o | Festigkeit als das Plattenmaterial. Das
0 10 20 30 40 50 60 70 Stabmaterial erreicht nur einen R-Wert von
€ (%) 753 MPa. Der R,-Wert des Plattenmaterials
Abb. 6-6: o- ¢- Kurve zur Darstellung der Festigkeits-  [iegt bei 845 MPa oder ca 12 % hoher.
unterschiede zwischen dem Stab- und Plat-
tenmaterial im Anlieferungszustand Als Vergleichswert zur Beurteilung der Fes-
tigkeit der diffusionsgeschweil3ten Proben
wird der R,-Wert des Stabmaterials im Anlieferungszustand herangezogen.
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6.2 Kriechversuche

Kriecheigenschaften des Materials spielen eine sehr grof3e Rolle beim Einsatz bei erhéhten
Temperaturen und wéahrend des DiffusionsschweifRens, weil die Kriechverformung im Ver-
gleich zur spontanen plastischen Verformung zunimmt. Es ist sehr wichtig, ein Kriechgesetz
zur Beschreibung des Materialkriechverhaltens festzulegen. Das Gesetz wird in dem
Diffusionsschwei3modell verwendet, um die Diffusionsschweil3parameter zu optimieren.

6.2.1 Abhangigkeit der Kriechdehnung von der Kraftrate bei der Lastaufbringung

Drei Versuche werden bei einer konstanten Temperatur von 1000 °C, mit einer wahren
Druckspannung von 55 MPa und jeweils mit einer Kraftrate bei der Lastaufbringung von 0,05
kN/s, 0,1 kN/s und 0,2 kN/s gefahren. Die Versuchsdauer betragt 2,5 h. Die Versuchsergeb-
nisse werden in Abb. 6-7 dargestellt, wobei die Kriechdehnung als Funktion von der Ver-
suchsdauer in Abhéangigkeit von der Kraftrate eingetragen wird.

30

| e ooskvs | Alle drei Kurven haben eine Anfangsdeh-
55l e 0ae 4 nung & von ca. 1,8 %. Im weiteren zeitlichen

Verlauf decken sie sich und haben eine Ab-
weichung in der Kriechdehnung von weniger
als 0,5 %.

Anhand dieses Versuchs wird gezeigt, dass
die spateren Ergebnisse der Kriechversuche
nicht von der Kraftrate bei der Lastaufbrin-
gung abhangig sind.

t (h)

Abb. 6-7: Untersuchung der Kraftratenabh&ngigkeit
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6.2.2 Ergebnisse der Kriechversuche

Kriechversuche wurden bei verschiedenen Temperaturen zwischen 700 °C und 1100 °C mit
jeweils 4 bis 5 unterschiedlichen Druckspannungen durchgefihrt. Die Versuche liefen unter
konstanter wahrer Druckspannung bis zum Erreichen eines stationdaren Kriechbereichs. Die
Dauer jedes Versuches betrug bis zu 2,5 h. Die Kraftrate bei der Lastaufbringung war 0,05
KN/s.

Die ermittelten spannungs- und temperaturabhangigen sekundaren Kriechdehnungsge-
schwindigkeiten werden in Anhang A.3 angegeben.

Der zeitliche Verlauf der Kriechdehnung wird in Abb. 6-8 bis Abb. 6-12 jeweils fir eine kon-
stante Temperatur aber verschiedene wahre Druckspannungen dargestellt. Bei einer kon-
stanten Temperatur von 700°C wird der Werkstoff mit einachsiger Druckspannung bean-
sprucht, die héher als die 0,2%-Dehngrenze ist, welche 270 MPa betragt. Im Allgemeinen
kann bei 700°C (Abb. 6-8) festgestellt werden, dass das Kriechverhalten des Werkstoffes
nicht stark ausgepragt ist. Beispielweise ist der sekundéare Kriechdehnungsanteil des Werk-
stoffes bei einer Belastung von 300 MPa und einer Dauer von 2 h nur ca. 1,4 %. Fir eine
grolRere Kriechdehnung von ca. 13 % bei gleicher Zeitdauer ist eine Druckspannung von 500
MPa oder das ca. zweifache der FlieRspannung erforderlich. Besonders bemerkenswert ist
vor allem der hohe Anfangsdehnungsanteil, der mit der Spannung linear ansteigt und bei der
hdchsten Spannung sogar hoher als die sekundare Kriechdehnung ist.

Wird die Versuchstemperatur auf 800 °C erhdht, steigt der Kriechdehnungsanteil erheblich
an. Das Werkstoffkriechverhalten bei dieser Temperatur wird in Abb. 6-9 gezeigt. Schon bei
einer Druckspannung von ca. 75 % von Ry, die 256 MPa betragt, erreicht die Kriechdeh-
nung in einer Zeitdauer von 2 h einen Wert von ca. 8,5 %. Mit einer Druckspannung von 245
MPa (kurz vor Ry ) kriecht der Werkstoff so stark, dass eine Kriechdehnung von 23 % er-
zielt werden kann. Ein sehr steiler Anstieg dieses Werts wird mit einer Druckspannung héher
als Rpo2 erreicht, so zum Beispiel bei einer Druckbelastung von 300 MPa (17% hoher als
Rpo2) kriecht der Werkstoff innerhalb 45 min bis auf 22 %. Bezlglich der Anfangsdehnung ist
deutlich zu sehen, dass ihr Wert von 1,7% sich kaum andert, wenn der Werkstoff mit einer
Druckspannung weniger als 75 % des Rpo, -Wertes belastet wird. Bei einer Belastung im
Bereich von Ry, erhoht sich die Anfangdehnung bis ungefahr 4 %. Das Verhaltnis zwischen
Kriechdehnung und Anfangsdehnung bei dieser Versuchstemperatur im Bereich von Ry, ist
wesentlich gré3er als das bei 700°C, obwohl Ry, > bei 800°C nur ca. 5 % geringer ist.

Bei der Erhéhung der Versuchstemperatur > 900°C werden fir die Kriechversuche Druckbe-
lastungen gewahlt, die viel geringer sind, als die Ryo.-Werte des Werkstoffes in diesem
Temperaturbereich. Die entsprechenden Kurvenverlaufe fir 900 °C bis 1100 °C werden in
Abb. 6-10 bis Abb. 6-12 dargestellt. Kriechversuche in diesem Temperaturbereich mit einer
Druckspannung im Bereich von Ry, bewirken eine sehr steile Kriechdehnung bei einer sehr
kurzen Zeit. Hierbei wird die Reaktionszeit der Maschine unterschritten, so dass die Maschi-
ne die Kraft nicht geniigend schnell nachregeln kann. Eine Kriechdehnung tber 30 % wird in
weniger als einer Stunde erreicht, wenn der Werkstoff mit einer Druckspannung von weniger
als 60 % seines Ry 2-Wertes belastet wird. Die Anfangsdehnungen betragen héchstens 2 %
und zeigen eine sehr geringere Abhangigkeit von der wahren Druckspannung.
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Abb. 6-8: Gemessene Kriechkurven bei 700 °C Abb. 6-9: Gemessene Kriechkurven bei 800 °C
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Abb. 6-10: Gemessene Kriechkurven bei 900 °C Abb. 6-11: Gemessene Kriechkurven bei 1000 °C
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Die zeitlichen Verlaufe der Kriechdehnung in
Abb. 6-8 bis Abb. 6-12 werden mit dem An-
satz von McVetty und Garofalo (Gl. (2-6))
angenéhert. Besonders wichtig ist beim Dif-
fusionsschweiRen der letzte Term. Im Ver-
gleich zum priméaren Bereich, der nach kur-
zer Zeitdauer abklingt, ist der Kriechanteil
des sekundaren Bereichs bei einer langeren

0 L 1 L 1 L | . |

0 05 1 1.5 2 25 Haltezeit wahrend des DiffusionsschweiRens
t(h) wesentlich. Deshalb wird das Kriechdeh-
Abb. 6-12: Gemessene Kriechkurven bei 1100 °C nungsverhalten in dieser Phase in Abhéan-

gigkeit der Spannung und der Temperatur
gquantitativ beschrieben.

Die Kriechgeschwindigkeit &,von Gl. (2-6) wird in Abh&angigkeit der Spannung in Abb. 6-13a
doppellogarithmisch aufgetragen. Dabei ist zu erkennen, dass der Logarithmus der Kriech-
geschwindigkeit linear mit dem Logarithmus der Druckspannung bei jeweils konstanter Tem-
peratur verlauft. Diese Abhangigkeit lasst sich so beschrieben.

és = ATJn (6'1)
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wobei n die Steigung der Kurven ist und fir diesen Werkstoff ca. 4,5 betragt. Ar ist eine von
der Temperatur und dem Werkstoff abhdngige Konstante.

Die Temperaturabhdngigkeit der stationaren Kriechgeschwindigkeit bei jeweils konstanter
Druckspannung wird in einem Arrhenius-Diagramm in Abb. 6-13.b eingetragen und mit ei-
nem Arrhenius-Ansatz oder auch bekannt als Eyring Geschwindigkeitsgleichung [17] wie
folgt beschrieben:

& =Ae T (6-2)

wobei die Steigung der Kurve der Aktivierungsenergie Qx entspricht und 352892 J/mol be-
tragt. A, ist wiederum ein spannungs- und materialabhangiger Faktor.
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Abb. 6-13: Die Untersuchung der Kriecheigenschaften und die Anpassung an das Potenzgesetz

Diese Auswertung der Kriechversuche zeigt deutlich, dass das stationare Kriechverhalten
von Hastelloy® C-22® mit dem Potenzgesetz in Gl. (2-7) gut beschrieben werden kann, wobei
A der Proportionalitatsfaktor ist, der 3,023-10" % / (h MPa*®) betragt (siehe Abb. 6-13c).
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6.3 Einfluss der Warmebehandlung auf die mechanischen Eigenschaften

Besonders wichtig ist die mechanische Untersuchung der Werkstoffe nach der Wéarmebe-
handlung, welche die thermisch induzierte Veranderung der Mikrostruktur hervorruft und zur
Verschlechterung der mechanischen Eigenschaften fiihren kann.

Dazu werden einige einachsige Zugversuche und Kerbschlagbiegeversuche an warmebe-
handelten Proben durchgefihrt. Fur diese Untersuchungen werden Proben aus dem 4 mm
dicken Blech hergestellt. Die Warmebehandlung geschieht wie bei der Warmebehandlung
der metallographischen Probe in einem Quarzglasofen und dauert fir jede Probe 4 h lang
jeweils bei verschiedenen Temperaturen zwischen 700 °C und 1080 °C. Alle Versuche wer-
den bei RT durchgefiihrt.

Die ermittelten Werten von Ryo2, Rm, der Bruchdehnung und der Kerbschlagenergie werden
in Anhang A.4 aufgelistet

Die Spannungs-Dehnungskurven werden in Abb. 6-14 dargestellt. Die Anderung des Werk-
stoffwiderstandes gegen das plastische FlieRen und gegen die Einschnirung infolge der
Warmebehandlung ist aber in Abb. 6-15 besser zu erkennen. Bei Warmebehandlungstempe-
raturen in dem Bereich zwischen RT und 1000 °C gibt es einen leichten linearen Abfall der
Rpo-Werte um ca. 14 %, bezogen auf 464 MPa des Zustands ohne Warmebehandlung. Die
Rn-Werte sind hingegen fast unabhangig von den Warmebehandlungstemperaturen. Die
Abweichung betragt nur 1,6 %. Ab 1000 °C nehmen beide Werkstoffwiderstandwerte starker
ab. Bei einer Erh6hung der Warmebehandlungstemperatur von 1000 °C auf 1080 °C neh-
men Ryo2 und Ry, um jeweils 16 % und 12 % ab.
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Abb. 6-14: o- ¢- Kurven der warmebehandelten Pro-  Abb. 6-15: Festigkeitswerte bei RT der warmebehan-
ben delten Proben in Abhéngigkeit von der
Warmebehandlungstemperatur

Besonders interessant ist das Duktilitatsverhalten der warmebehandelten Proben, das in
Abb. 6-16 in Form von Kurvenverlaufen der Bruchdehnung und der Kerbschlagenergie im
Verhaltnis zu ihrem Wert bei RT dargestellt wird.

Eine Verbesserung der Duktilitat ist zu verzeichnen, wenn der Werkstoff bei 700 °C warme-
behandelt wird. Diese folgt aus der Erhéhung der Bruchdehnung um ca. 15 % bzw. der Er-
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héhung der Kerbschlagenergie KV von ca. 10 % bei 700 °C im Vergleich zu den Werten des
Zustands ohne Warmebehandlung. Die Bruchdehnung und Kerbschlagenergie betragen fir
den Zustand ohne Warmebehandlung jeweils 51,65 % bzw. 13,7 J.

1'47 L Bei weiterer Erh6hung der Warme-
1.2 -11.2 behandlungstemperatur  bis  auf
1’ ;1 900 °C und 1000 °C nimmt die Dukti-
i~ \ r ] 2 litat so sehr ab, dass die verbrauchte
0.8 \ / i0'8§ Kerbschlagenergie um bis zu 50 %
“0.6- \\ ,,' H0.6> geringer als die des Zustands ohne

L \ 4 . .
B w_ A | X Warmebehandlung ist. Diese Ab-

0.4 KV/KV, 04 : :

— RT 1 nahme ist auch bei Zugversuchen
02? i0.2 gezeigt worden, allerdings ist sie
00 200 400 600 800 1000 1280 nicht 39 drastisch wie .bel Kerb-
T (°C) schlagbiegeversuchen. Die Bruch-

dehnung ist ungeféahr auf dem glei-
chen Niveau wie bei RT. Letztendlich
steigt die Bruchdehnung zusammen
mit der Kerbschlagenergie wieder an
und erreicht bei einer Temperatur von 1050 °C den Wert 60,09 % (ca. 16 % mehr als beim
Zustand ohne Warmebehandlung) bzw. 12,9 J (ca. 6 % weniger als beim Zustand ohne
Warmebehandlung).

Abb. 6-16: Bruchdehnung und Kerbschlagenergie der warmebe-
handelten Proben

6.4 Diskussion

Die Ergebnisse der Zugversuche zeigen, dass im Temperaturbereich T <700°C die ther-
misch induzierten Verformungsvorgéange, wie die nichtkonservativen Versetzungsbhewegun-
gen, die das Versetzungskriechen verursachen, und auch das Diffusionskriechen sehr gering
sind. Dieses wird beim Kriechversuch bei 700 °C erkannt, wobei die Kurvenverlaufe der
Kriechdehnung deutlich zeigen, dass in diesem Temperaturbereich die spontane plastische
Verformung des Werkstoffes Uberwiegt. Die Verformung wird ganz auf die Gleitbewegung
der Versetzungen zurickgefihrt. Die Verformung aufgrund der nichtkonventionellen Verset-
zungsbewegung und des Diffusionskriechens nimmt im Hochtemperaturbereich T > 700 °C
mit steigender Temperatur zu und ist an der Abnahme der Ryo, -Werte zu erkennen. Bei den
Kriechversuchen wurde festgestellt, dass eine gréf3ere Kriechdehnung bei Erhéhung der
Temperatur mit einem immer kleineren Spannungsverhaltnis zwischen Druckspannung und
Rpo2 erreicht wird. Fur das Diffusionsschwei3en bedeutet dies, dass im Temperaturbereich
T <700°C die Verwendung einer sehr hohen Duckkraft nétig ist, die zur groRen globalen
Verformung fihren kann. Gegenteiliges ist im Temperaturbereich T > 700 °C der Fall. Dort
wird der Diffusionsschweil3prozess uber die thermisch aktivierten Leerstellendiffusionsvor-
gange bei zunehmender Schweildtemperatur immer besser unterstitzt. Deswegen wird nicht
nur weniger Schweil3druck bendtigt, sondern auch die Schweil3dauer reduziert.

Ein besonderes Merkmal des verwendeten Werkstoffs ist die drastische Reduzierung der
GleichmalRdehnung mit immer geringerer Verfestigung ab ca. 700°C. Diese verschwindet
letztendlich im Temperaturbereich T >1000°C, so dass das Werkstoffverhalten als ideal-
plastisch angenéahrt werden kann. Diese Tatsache zeigt, dass die Gleitlinientheorie, die im
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Kapitel 3.2.1 beschrieben wird, zur Berechnung des Diffusionsschwei3flachenanteils infolge
der spontanen plastischen Verformung verwendet werden kann, wenn der Diffusions-
schweilR3prozess in diesem Temperaturbereich durchgefihrt wird.

Bei den warmebehandelten Proben ist erkennbar, dass die leichte Abnahme der Ry -Werte
im Temperaturbereich RT < T < 1000 °C mit dem Erholungsvorgang des Werkstoffes be-
grindet werden kann. Wird die Warmebehandlung oberhalb 1000 °C gemacht, klingen die
Werkstoffwiderstande (Ry0. und Rp,) steil ab, weil die Rekristallisation bei 1000 °C und einer
Dauer von 4 h beginnt. Neue Kdérner werden gebildet und wachsen auf Kosten vieler Verset-
zungen. Wie in Abb. 2-9 gezeigt, verschlechtert die Abnahme der Versetzungsdichte die
Festigkeit des Werkstoffs.

Eine starke Abnahme der Duktilitat ist bei der Auswertung der Bruchdehnung im Tempera-
turbereich 700 <T <1000°C festgestellt worden. Diese Abnahme ist auf das Ausschei-
dungsverhalten der Mo-Atome und teilweise auch auf die Bildung der Metallkarbide in der
Korngrenze zuriickzufiihren. Aus diesem Grund fallt die verbrauchte Kerbschlagenergie sehr
steil ab. Anhand der Abb. 6-16 ist es zu ersehen, dass die Elementausscheidung in der
Korngrenze groReren Einfluss auf die Ergebnisse der Kerbschlagbiegeversuche hat, als die
der Zugversuche. Die hohe Duktilitat, die vergleichbar mit der des Anlieferungszustandes ist,
wird wieder erreicht, wenn die Probe bei 1050 °C warmebehandelt wurde.

Zusammenfassend lasst sich feststellen, dass das Diffusionsschweif3en bei einer Tempera-
tur T <700°C eine sehr hohe Druckkraft und langere SchweiRdauer erfordert. Im Tempera-
turbereich 700°C < T <1050°C ist Diffusionsschweilen ohne starken Duktilitatsverlust aber
unmdglich. Im héheren Temperaturbereich T > 1050 °C ist eine hohe Duktilitat beim Diffusi-
onsschweil3en zu erreichen. Dieser Vorteil wird aber von einigen Nachteilen begleitet ndm-
lich dem Festigkeitsverlust und der Kornvergroberung, die in Bezug auf die Korrosionsbe-
standigkeit nicht gerade ein Vorteil ist. Aus diesem Grund soll die Schweil3temperatur bei
DiffusionsschweiRversuchen mit Hastelloy® C-22® méglichst exakt bei 1050 °C liegen.
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7 Diffusionsschweil3versuche

7.1 Uberblick

Bei der Untersuchung der Restporen in der Schweil3naht der diffusionsgeschweildten Proben
bevorzugen viele Forscher die metallographischen Untersuchungen. Es gibt aber bei der
Probenpraparation, wie King und Owczarski [38] bemerken, Probleme, dass durch das
Schleifen und Polieren die Oberflache verschmiert wird, so dass die sehr kleinen Poren
durch das Metall, das in die Poren hineinflie3t, zugeschlossen werden.

Die Untersuchungen der mechanischen Eigenschaften der diffusionsgeschweil3ten Proben
aus reinem Titan (AMS 4921) zeigen, dass alle Proben eine ungefahr gleich hohe Zugfestig-
keit vergleichbar mit der ungeschweilten Probe besitzen [38]. Demgegentber liefern die
Biegeversuche eine unterschiedliche Duktilitdt. Bei niedriger Schweildtemperatur z.B. bei
760°C ist die Duktilitdt sehr gering und wird immer hoéher je hoher die Schweil3temperatur ist.
Bei 871°C liegt sie im Bereich des ungeschweil3ten Materials. Es scheint, dass die Vernich-
tung der meisten Hohlrdume und die Migration der Grenzflache aus der Schweil3naht eine
Bedingung fur die gute SchweilRverbindung mit hoher Duktilitat darstellt. Hamilton [40] hat bei
der Untersuchung der Restporen und der Reduzierung der Querschnittflachen der gebro-
chenen Zugproben festgestellt, dass das Erreichen der vergleichbaren Zugfestigkeit des
Grundwerkstoffes bei den Diffusionsschweil3proben moglich ist, obwohl die gesamten Rest-
poren an der Schweil3naht viel hdher als 10% sind und keine Reduzierung der Probenquer-
schnittflache vorliegt.

Beim Diffusionsschweil3en einer ferritischen ODS-Superlegierung (PM 2000) [71] bei
1200 °C wurde festgestellt, dass obwohl die Diffusionsschweilverbindungen im Warmzug-
versuch bei 900 °C die Grundwerkstofffestigkeit zeigen und teilweise auf3erhalb der Fligezo-
ne brechen, nimmt die Festigkeit im LCF (Low Cycle Fatique)-Versuch bei der gleichen
Temperatur ab einer Bruchlastspielzahl von 100 stark ab.

Bei Diffusionsschweil3versuchen einer Ni-Basis-ODS-Legierung [72] werden festgestellt,
dass trotz vereinzelten, kleinsten Ausscheidungen in der Bindeebene die Festigkeitswerte
des Grundwerkstoffes erreicht werden.

Diese bedeutet, dass die Zugfestigkeit allein keine zutreffende MessgroR3e fiir die Beurteilung
der Schweil3verbindung ist.

7.2 Diffusionsschweil3en von Stabproben

Diffusionsschweil3versuche wurden zur Verifizierung der vom IMVT mindlich mitgeteilten
Parameter (1100 °C, 20 MPa und 1 h) durchgefiihrt. Zuerst erfolgt die Modellberechnung, die
im spateren Abschnitt weiter erklart wird. Das Oberflachenprofil wird durch Plandrehen ein-
gepragt. Die Oberflache hat eine maximale Rauheitstiefe (Rnax) von 2,4 mm und eine halbe
Wellenlange von 14,1 um, die jeweils als die kleine und groRe Halbachse der Ellipse im Dif-
fusionsschweilmodell angenommen werden. Zwei Modellberechnungen werden durchge-
fuhrt. Die erste Berechnung verwendet den oben genannten Parametersatz. Bei der zweiten
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betragen die Schweil3temperatur 1080 °C und der Schwei3druck 30 MPa. Die Berech-
nungsergebnisse werden in Abb. 7-1 dargestellt. Mit den Schweil3parametern, 1100 °C und
20 MPa, wird fur eine vollstandige Schweil3ung eine lange Schweil3dauer von ca. 19 h bend-
tigt. Die Kriechdehnung betragt dabei 15 %. Aufgrund der verkiirzten Schweil3dauer von 1 h
betragt laut der Berechnung der Anteil der geschweildten Flache 71 %. Die Kriechdehnung
liegt dabei bei ca. 0,8 %. Bei den SchweiRparametern, 1080 °C und 30 MPa, ist die
Schweil3dauer fiir eine vollstdndige Schweilung deutlich geringer und liegt bei 6 h. Die
Kriechdehnung betragt dabei 16 %.

Entsprechend der Modellberechnung werden zwei Diffusionsschweif3ungen durchgefihrt.
Die erste SchweiRung hat einen Parametersatz von 1100 °C, 20 MPa und 1 h, und die zwei-
te von 1080 °C, 30 MPa und 6h. Nach dem Diffusionsschweif3en wird festgestellt, dass die
Kriechdehnung des ersten Parametersatzes ca. 1 % und des zweiten ca. 14 % betragt.

100 Bei den metallographischen Untersu-
chungen sind noch Poren in ungeatz-

801 1 ten Bildern zu sehen, die teilweise

: sehr grol3 sind (siehe Abb. 7-2). Die-

X 60 7 se groBen Poren sind in mittlerem
:é/ : Bereich der Schweil3probe zu finden.
S 40 7 Im Allgemeinen ist ersichtlich, dass
*fi 1 die Restporen beim ersten Parame-

201 : . - tersatz gréRer sind als die des Zwei-

i _. {éggog: §8 ﬁ}iz 1 ten. Bei den geatzten Schliffbildern in

) S Y Abb. 7-3 links wird ersichtlich, dass

0 2 4 6 8 10 12 14 16 18 20 , _

t(h) die Schweil3naht von der Probe, die
mit dem ersten Parametersatz ge-
schweildt ist, noch sehr deutlich zu
sehen ist, und es kein Anzeichen
einer Bewegung der Grenzflache
gibt, obwohl die Temperatur weit U-
ber die Rekristallisationstemperatur
des Werkstoffes liegt. Demgegeniber ist bei der Verwendung des zweiten Parametersatzes
(rechtes Bild in Abb. 7-3) die Schweil3naht kaum zu sehen (in Klammern).

Abb. 7-1: Das Wachstum der Kontaktflache nach der Modellbe-
rechnung inklusiv aller 7 Diffusionsschweildmecha-
nismen und die sekundére Kriechdehnung als Funkti-
on der Zeit
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Abb. 7-2: Ungeétzte Schiliffbilder der DiffusionsschweiRverbindungen, geschweif3t mit dem Parametersatz 1100
°C, 20 MPa und 1 h (1) bzw. 1080 °C, 30 MPa und 6 h (2)

ODumI
Abb. 7-3: geétzte Schliffbilder der Diffusionsschweil3verbindungen, geschweil3t mit dem Parametersatz 1100 °C,
20 MPa und 1 h (1) bzw. 1080 °C, 30 MPa und 6 h (2)

Die Beurteilung der Schweif3qualitat wird durch mechanische Prufverfahren wie Zug- und
Kerbschlagbiegeversuche fortgesetzt. Die Messwerte sind in Anhang A.5 aufgelistet. Die
Spannungs-Dehnungs-Verlaufe der beiden Probenarten werden in Abb. 7-4 dargestellt. Als
Vergleichswert wird die des Stabmaterials im Anlieferungszustand eingetragen. Es ist er-
sichtlich, dass alle geschweil3ten Proben die Grundwerkstofffestigkeit erreicht haben (> 97
%). Mit Ausnahme einer Probe aus dem ersten Parametersatz schnuren alle Probe nach
dem Erreichen der GleichmaRdehnung ein. Die Probe ohne Einschnirung bricht kurz vor
dem Erreichen der GleichmalRdehnung und zwar in der Schwei3naht. Fur die Kerbschlag-
biegeversuche werden von jeder Schweil3probe vier Kerbschlagproben entlang des Quer-
schnitts entnommen. Die Ergebnisse sind in Abb. 7-5 dargestellt. Die Kerbschlagenergie wird
auf die des Anlieferungszustandes des Stabmaterials normiert, welche 12,78 J betragt. Die
ungleichmaflige Kerbschlagenergie lasst sich tber den gesamten Querschnitt feststellen,
wobei die verbrauchte Kerbschlagenergie in die Mitte der Diffusionsschweil3probe kleiner als
am Probenrand ist. Dies ist vermutlich auf das Plandrehen der Schweil3probe zuriickzufiih-
ren, welches in der Mitte tiefer als am Rand abgetragen wird. Die Mittelwertlinie der Kerb-
schlagenergie zeigt, dass die verbrauchte Energie der Probe aus dem zweiten Parameter-
satz deutlich héher ist und sogar mehr als 60 % der Kerbschlagenergie des Stabmaterials im
Anlieferungszustand betragt.
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Abb. 7-4: Spannungs-Dehnungs-Kurve der geschwei3-  Abb. 7-5: Kerbschlagenergie der geschweil3ten Probe
ten Proben verglichen mit der Kurve des aus dem Stabmaterial

Stabmaterials
7.3 Diffusionsschweil3en von Blechproben
7.3.1 Oberflachenbearbeitung

Die Untersuchung der Oberflachenchemie senkrecht zur Oberflache des Bleches mit AES-
Analyse im Kapitel 5.4 zeigt, dass die Materialoberflache bis zu einer Tiefe von ca. 600 nm
massiv mit diffusionshemmendem Al,O3; verschmutzt ist. Um das Blechmaterial aufeinander
zu schweilRen, muss die verunreinigte Oberflache mindestens 1 um tief abgetragen werden.
Als Methoden zum Oberflachenabtragen wird Stirnkopffrdsen und Schleifen getestet. Beide
Verfahren benutzen Kihimittel. Die Schwierigkeit bei der Oberflachenbehandlung von din-
nen Blechen ist, die Probe wahrend der Bearbeitung zu befestigen. Die einfachste Befesti-
gung durch ein Magnetfeld ist aufgrund des Materials nicht realisierbar. Bei der Oberflachen-
abtragung durch Fréasen wird die Probe durch ein Vakuum einseitig festgehalten. Das Ergeb-
nis des Frasverfahrens ist nicht befriedigend, weil sich die Blechprobe einseitig wolbt. Beim
zweiten Verfahren wird eine Seite der Probenoberflache zum Greifen mit dem doppelseitigen
Kleber an die rundférmige Kunststoffmasse geklebt wéahrend die andere Seite mit Schleifpa-
pier abgeschliffen wird. Nach dem Auflésen der Kleber in Isopropanol wird die andere Seite
genauso bearbeitet.

Fur die Untersuchung der Oberflachenrauheit werden die rechteckigen Blechproben jeweils
mit Schleifpapier (SP) mit den Kérnungen P-500, P-1000, P-1200, P-2500 bzw. P-4000 be-
handelt. Zusammen mit der nicht behandelten Probe werden die Oberflachenrauheiten mit
einem chromatischen Abstandmesssystem und dem luftgelagerten Rastertisch der Firma
Fries Research and Technology gemessen. Es wird bei jeder Probe an drei verschiedenen
Stellen aber in gleicher Messrichtung gemessen. Die Messpfade liegen quer zur Rauheits-
spuren. Die drei Stellen werden in Abb. 7-6 mit Scan 1 (links von der Probenmitte), Scan 2
(Probenmitte) und Scan 3 (rechst von der Probenmitte) bezeichnet.
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Abb. 7-6: Oberflachenprofile von a) nicht geschliffener (n.g.) Probe und den mit jeweils b) P-500, ¢) P-1000, d)
P-1200, e) P-2500 und f) P-4000 Schleifpapier (SP) geschliffenen Proben. Die Bilder auf der rechten
Seite sind die VergréRerungsbilder von Scan 2 und zeigen die Wellenlange der Oberflachenprofile.

Bei jeder Messkurve in der Abbildung ist eine Krimmung zu sehen. Die Krimmungen unter-
scheiden sich fur die verschiedenen Scanlinien und liegen im Bereich von weniger als 1 um
bis ca. 12 um. Sie entstehen zum Einen aufgrund der Probenwdélbung (siehe nicht behandel-
te Probe) und zum Anderen wahrend des Schleifvorgangs, wobei das Material am Proberand
mehr als in der Probemitte abgetragen wird. Daher ist die Krimmung auf der Scanlinie (Scan
2) fast bei jeder geschliffenen Probe immer kleiner. Noch dazu sind die Krimmungen umso
starker je grober das Schleifpapier ist. Das Krimmungsproblem der gewdlbten Probe kann
mit Druckkraft leicht behoben werden. Im Gegensatz dazu verschlechtert die wahrend des
Schleifvorgangs entstandene Oberflachenkrimmung die Homogenitat der Schweil3verbin-
dung auf der gesamten Schweil3flache. Fir solche Oberflachen wird eine héhere Druckkraft
bendtigt.

Bei der nicht geschliffenen (n.g.) Blechprobe (Abb. 7-6a, rechtes Bild) existieren zwei Profil-
arten, namlich kurzwellige und langwellige Profile, welche den SchweiRoberflachenprofile
entsprechen, die von Garmong et. al. [43] untersucht wurden. Die langwelligen Profile ver-
schwinden sobald die Proben geschliffen sind, so dass nur noch kurzwellige Profile tbrig
bleiben.

Aus einer Zusammenstellung der Rauheitsmesswerte in Tab. 7-1 geht hervor, dass die ge-
mittelte Rautiefe R, sowie die Wellenlange zwischen den mit dem P-1000, P-1200, P-2500
und P-4000 SP geschliffenen Proben keinen grof3en Unterschied zeigen. Wird die maximale

90



Diffusionsschweil3versuche

Rautiefe Ry betrachtet, ist die Differenz zwischen den mit dem P-2500 und P-4000 SP be-
arbeiteten Proben minimal. Die von den beiden Schleifpapieren erzeugte Oberflachenkrim-
mungen sind auch vergleichbar (Abb. 7-6e und f). Aus diesem Grund wird im Weiteren das
P-2500 Schleifpapier fir die Diffusionsschweil3ung von der Referenzprobe verwendet.

Tab. 7-1: Gemessene Rauheitskennwerte der unbehandelten und behandelten Blechoberflachen

n.g. P-500 SP P-1000 SP P-1200 SP P-2500 SP P-4000 SP
R, (um) 2.013 2,984 0,788 0,744 0,692 0,495
Rmax (LmM) 2.153 3,907 1,016 0,850 0,771 0,700
Wellenlange (um) 5-14 6-12 5-9 5-8 5-8 4-7

R, und Rnyax sind die genormten Oberflachen-Rauheitskenngréfien nach DIN 4768 (1990)
und bedeuten jeweils die gemittelte bzw. die maximale Rauheitstiefe.

7.3.2 Schweil3versuche an der Referenzprobe und der nicht behandelten Blechpro-
be

Aus den Untersuchungen der mikrostrukturellen Eigenschaften von warmebehandelten Pro-
ben lasst sich ableiten, dass die optimale Diffusionsschweif3temperatur bei 1050 °C liegt. Fur
die Modellberechnung zum Diffusionsschweil3versuch einer Referenzprobe wurde die Ober-
flache der Proben mit dem P-2500 SP bearbeitet. Der Anfangswert der kleinen Halbachse
der Ellipse h entspricht dem Rna-Wert und betragt 0,771 um. Die Breite der Einheitszelle, b
betragt 4 um, welche genau die Halfte der groRen Wellenlédnge ist. Anhand dieser Angabe
wird die Modellberechnung durchgefiihrt, die zwei Formen von graphischen Darstellungen
liefern kann.

Die erste ist das in Abb. 7-7 gezeigte isotherme Diffusionsschwei3diagramm, wobei die auf
die Breite der Einheitszelle normierte Schweil3flache a/b in Abhéngigkeit vom Schweil3druck
P dargestellt ist. Ahnliche Diagramme wurden fiir den Sinterprozess von Ashby [73] vorge-
schlagen, allerdings statt des Schwei3druckes wurde die Schweil3temperatur verwendet. Die
im Diagramm gezeigten Bereiche deuten auf die dominanten Mechanismen hin, welche in
dieser Berechnung die Oberflachendiffusion entlang der Hohlraumoberflache, die Korngren-
zendiffusion entlang dem Grenzbereich und das Kriechen sind. Wéhrend des Schweil3pro-
zesses sind bei einem bestimmten Schwei3druck unterschiedliche Mechanismen dominant,
die einzeln je nach der erreichten Schweil3flache zustande kommen.

Zusétzlich werden auch die konstanten Linien fur die Schweil3dauer und die Kriechdehnung
eingezeichnet. Damit kann festgestellt werden, wie lang die Dauer eines Schweil3prozesses
bei einem bestimmten Schweil3druck sein muss und wie grol3 die resultierende Kriechdeh-
nung der gesamten Probe ist. Im Diagramm wird deutlich, dass der Materialtransport durch
das Kriechen umso dominanter wird, je hoher der Schweil3druck ist. Erkennbar ist dieser
Zusammenhang durch das groRe Gebiet des Kriechens auf der rechten Seite des Dia-
gramms. Die SchweiRdauer fallt mit zunehmendem Schweif3druck logarithmisch ab, gleich-
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zeitig steigt die Kriechdehnung an. Es ist deshalb erwlinscht, dass wahrend des Diffusions-
schweil3prozesses nach Mdglichkeit nur Bereiche durchlaufen werden, in denen der Kriech-
mechanismus nicht dominant ist.

Im Falle der Referenzprobe wird entsprechend ein Parametersatz gewahlt, bei dem der
Kriechprozess nicht dominant ist, er liegt bei einem Schwei3druck zwischen 20 MPa und 30
MPa. Aufgrund der Untersuchung der mikrostrukturellen Eigenschaften wird eine Schweil3-
dauer von 3,6 h gewahilt.
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Abb. 7-7: Diffusionsschweif3diagramm. Gerechnet bei 1050 °C mit h = zwischen 2,5 % bis 5 % be-

0,771 ym und ¢ = 4 um findet. Wird eine senkrechte

Linie bei einem Schweil3-

druck von 26 MPa gezogen, wird ersichtlich, dass bei Erreichen einer Schweil3flache von ca.

10% die plastische Verformung nachlasst. Danach wird das Kriechen der dominante Trans-

portmechanismus bis zum Erreichen einer Schweil3flache von ca. 20%. Anschlie3end ist die

Oberflachendiffusion Uber einen grof3en Bereich dominant. Erreicht die Schweil3flache ca. 90

% der Gesamtflache ist das Kriechen bis zum Ende des Prozesses der wesentliche Trans-
portmechanismus.

Die zweite Darstellungsart der Modellberechnung ist fiir einen bestimmten Druck einge-
schrankt (siehe Abb. 7-8 fir Referenzprobe), wobei die auf die Breite der Einheitszelle nor-
mierte Schweil3flache a/b in Abhangigkeit von der SchweilRdauer t dargestellt ist. Der Vorteil
dieser Darstellung liegt in der Mdglichkeit, den Beitrag jedes einzelnen Mechanismus zum
SchlieRen eines Hohlraums zu betrachten. In manchen Féallen laufen einige Vorgange Uber
die gesamte Schweil3dauer nur geringfiigig unterhalb des in dem Moment dominanten Me-
chanismus ab. Diese Information ist auf keinen Fall in einem DiffusionsschweiRdiagramm zu
finden.

Um den Unterschied zwischen der Referenzprobe und den Proben, deren Oberflache nicht
geschliffen (n.g.) sind, zu verstehen, wird eine Modellberechnung bei der gleichen Schweil3-
temperatur und dem gleichen SchweiRdruck wie bei der Referenzprobe nur mit h- und b-
Werten von 2,153 ym und 7 um (siehe Oberflachenmesswerte der n.g. Probe in Tab. 7-1)

92



Diffusionsschweil3versuche

durchgefuhrt. Den Verlauf der auf die Breite der Einheitszelle normierten Schweil3flache a/b
zeigt die Abb. 7-9. Zu sehen ist auch die dominierende Rolle der Oberflachendiffusion im
Hohlraum, die Korngrenzendiffusion entlang dem Grenzbereich und das Kriechen. Im Ver-
gleich zur Referenzprobe in Abb. 7-8 ist die Korngrenzendiffusion dominanter als die Ober-
flachendiffusion. Fir die Erklarung gibt es 2 Griinde. Werden Krimmungsradien beider Profi-
le betrachtet, lasst sich feststellen, dass der Reduktionsfaktor, 1/r;, wie in Gl. (3-17) beschrie-
ben, fir die Referenzprobe gréRer als fiir die nicht geschliffene Probe ist. Dies verursacht bei
der Referenzprobe einen grolReren Volumenstrom der Oberflachendiffusion. Der zweite
Grund liegt bei der Wellenlange, die bei der nicht geschliffenen Probe gréf3er ist. Dieses be-
wirkt, dass die effektive Druckspannung auf der Kontaktflache bei der nicht geschliffenen
Probe groRRer wird und deshalb die Korngrenzendiffusion fordert.

Die wichtigsten Informationen aus beiden Abbildungen sind die benétigte Schweilddauer und
die resultierende Kriechdehnung. Laut der Vorhersage der Modellberechnung soll ein
Schweil3prozess fir eine nicht geschliffene Probe 11 h bzw. ca. dreimal so lange wie die
Referenzprobe durchgefihrt werden. Die Kriechdehnung liegt bei ca. 8 %.
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; <—— Korngr.-D. (Grenzbr.) 1 ~ | Oberfl.-D. (Hohlraum)
S 40 . 'ﬁ 40 N i
Korngr.-D. (Vol.) 1 Korngr-D-: (Vo 1
20} Verd. & Kondens. il 20 i
% Oberfl. -D. (Vol.) | Verd. & Kondens |
Oberfl.-D. (Vol.)
O\\\\\\\\\\\\\\\\\\\\\ 0\\\\\\\\\\\\\\\\\\\\\
0o 1 2 3 4 5 6 7 8 9 10 11 0o 1 2 3 4 5 6 7 8 9 10 11
t (h) t (h)
Abb. 7-8: Modellberechnung fiir Referenzprobe, deren Abb. 7-9: Modellberechnung fur Probe, deren Oberfla-
Oberflachen mit 2500-ten SP behandelt chen nicht geschliffen (n.g.) werden.
werden

Darauffolgend wurden drei Diffusionsschweil3versuche durchgefiihrt. Der erste Versuch gilt
der Referenzprobe. Fiur den zweiten und dritten wurden die Oberflachen der Blechproben
nicht geschliffen. Die Schweil3parameter des zweiten Versuches waren identisch mit denen
der Referenzprobe, wahrend beim dritten Versuch der Schweil3prozess wie bei der Modell-
berechnung 11 h lang dauerte. Nach der SchweiRung wurden die Kriechdehnungen gemes-
sen, sie betragen jeweils 3,2 % sowohl fir die Referenzprobe als auch fiir die nicht geschlif-
fene Probe mit 3,6 h Schweil3dauer, bzw. 10 % fir die nicht geschliffene Probe mit 11 h
Schweil3dauer.

Fur die Auswertung werden zuerst die Schliffbilder der nicht geétzten Probe in Abb. 7-10
dargestellt. Die Restporen werden mit einem Lichtmikroskop gemessen, das eine Genauig-
keit von 0,1 um hat. Bei der Referenzprobe (Abb. 7-10.1) sind nur wenige Restporen, insbe-
sondere an den randnahen Bereichen (a und b) zu sehen. Der Porendurchmesser liegt zwi-
schen 0,1 und 0,3 um. In der Nahe der Probenmitte sind jedoch kaum mehr Poren zu finden.
Bei den Schweil3proben mit der nicht behandelten Probenoberflache, die jeweils 3,6 h lang
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(Abb. 7-10.2) und 11 h lang (Abb. 7-10.3) geschweil3t werden, sind viele Poren an der
Schweil3naht Ubrig geblieben. Die Poren verteilen sich gleichm&Rig jeweils auf dem gesam-
ten Querschnitt der Schweil3probe und haben einen Durchmesser im Bereich zwischen 0,3
pm bis 0,9 um. Der Effekt von langwelligen Oberflachenprofilen ist in beiden Bildern zu er-
kennen, wobei in den Talern der langwelligen Oberflachenprofile viele Restporen von kurz-
welligen Oberflachenprofilen eingefangen sind. Im Allgemeinen sind die Restporen bei der
11 h lang geschweil3ten Probe weniger. Fir die Referenzprobe betragt die gemessene mitt-
lere Schweil3linie | ca. 99 % der gesamten Messstrecke |, von 132 um. Bei den nicht geschlif-
fenen Blechproben betragen die Schweildlinien 86 % und 90 % fur eine SchweiRdauer von
jeweils 3,6 h und 11 h.

b.

3)a.
b.
C'

Abb. 7-10: Die ubriggebliebenen Poren an der Schweif3naht von 1) der Referenzprobe, 2) nicht geschliffene Pro-
be mit 3,6 h SchweiRdauer und 3) nicht behandelte Probe 11 h SchweiRdauer. a) am Probenrand, b)
zwischen Rand und Mitte, ¢) an der Probenmitte

Fur die Geflgeuntersuchung an der Schweil3naht werden die Schliffbilder der geatzten Pro-
ben in Abb. 7-11 dargestellt. Die Aufnahmestelle auf den Bildern ist nahe der Probenmitte.
Besonders deutlich ist zu sehen, dass sich die Korngrof3e vom Blechmaterial mit einer
Schweil3dauer von 3,6 h (Abb. 7-11.1 und Abb. 7-11.2) nicht sehr vom Anlieferungszustand
unterscheidet, wahrend bei der Schweil3ung mit langer Schwei3dauer bis 11 h (Abb. 7-11.3)
eine massive Kornvergréberung in bestimmten Bereichen stattfindet. Wird die Schwei3naht
zwischen den beiden Blechen vergroRert (rechte Bilder), wird deutlich, dass die Breite der
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Grenzbereiche vergleichbar mit der Breite der Korngrenzen ist. Auf den VergréfZerungsbil-
dern von Abb. 7-11.1 ist ersichtlich, dass die Grenzflache der Referenzprobe durch die
Kornneubildung an einigen Stellen die Schweil3naht verlasst. An der von der Grenzflache
verlassenen Stelle sind noch Gitterfehler zu finden. Die Bewegung der Grenzflache von der
Schweil3naht ist aber bei den nicht geschliffenen Proben nicht zu sehen.

Abb. 7-11: Gefugebilder von 1) der Referenzprobe, 2) nicht geschliffene Probe mit 3,6 h Schwei3dauer und 3)
nicht behandelte Probe 11 h Schweil3dauer.

Fur die quantitative Auswertung wurden Zugversuche und Kerbschlagversuche bei RT
durchgefuhrt. Die Messergebnisse kdnnen im Anhang A.6 entnommen werden. Die graphi-
schen Darstellungen sind jeweils in Abb. 7-13 und Abb. 7-14 aufgeftihrt. Aus den Zugversu-
chen an der Referenzprobe geht hervor, dass die gebrochene Stelle sich nicht an der
Schweil3naht oder innerhalb des Blechmaterials, sondern im Stabmaterial befindet (siehe
Abb. 7-12). Daher ist es sinnvoll, ihre Zugfestigkeit mit der des Stabmaterials im Anliefe-
rungszustand (AZ), welche bei 753 MPa liegt, zu vergleichen. Aus Abb. 7-13 ist erkennbar,
dass sich die Referenzproben nach dem Erreichen der Gleichmafddehnung und kurz vor dem
Abbruch einschniren. Die Zugfestigkeit der Referenzprobe liegt im Zugfestigkeitsbereich des
Grundwerkstoffes. Die Abweichung liegt bei ca. 1 %. Mit der 5 bis 8 % Prozent hdheren
Bruchdehnung zeigt das geschweil3te Stabmaterial eine bessere Duktilitat als das im AZ.

95



Diffusionsschweil3versuche

Zugprobe Kerbschlagprobe

Abb. 7-12: Diffusionsgeschweildte Zug- und Kerbschlagprobe nach den Zerreil3versuchen. 1) Referenzprobe,
2) nicht geschliffene Probe und 3,6 h geschweif3t, 3) nicht geschliffene Probe und 11 h lang ge-
schweil3t

Proben mit nicht geschliffenen Blechen brechen wéahrend der Zugversuche an der Schweil3-
naht (siehe Abb. 7-12). Dies zeigt ihr Sprodverhalten, und daher ist keine Einschniirung der
Proben zu erwarten. Die Zugfestigkeiten der Probe, die sowohl 3,6 h als auch 11 h lang ge-
schweil3t wurden, liegen trotzdem bei ca. 93 % im Vergleich zu denen des Stabmaterials im
Anlieferungszustand. Die Bruchdehnung der 11 h geschweif3ten Probe ist ca. 10 % kleiner
als die Bruchdehnung der 3,6 h geschweil3ten Probe, die wiederum ca. 20 % kleiner als die
der Referenzprobe ist.

Die Kerbschlagversuche zeigen, dass die Krimmung der gebrochenen Flachen bei der Re-
ferenzprobe (Abb. 7-12) im Vergleich zu den nicht geschliffenen Proben grél3er ist. Noch
dazu gibt es vier Kerbschlagproben aus der Referenzprobe, die nicht durchgebrochen sind
und eine Kerbschlagenergie von mehr als 7 J haben. Dies deutet darauf hin, dass die Refe-
renzprobe viel duktiler ist als die nicht geschliffenen Proben. Diese Aussage wird durch die
Abb. 7-14 bekraftigt, wobei die Kerbschlagenergie normiert auf den Wert des Plattenmateri-
als im AZ in Abhangigkeit von der Probenposition dargestellt ist (siehe Abb. 7-14). Die Kerb-
schlagenergie dieses Plattenmaterials betragt 13,7 J.

Die nicht geschliffenen und 3,6 h lang geschweil3ten Proben haben die kleinste Kerbschlag-
energie und sind Uber den gesamten Querschnitt homogen verteilt. Der normierte Mittelwert
liegt bei 0,11 fur die Proben mit Rauheitsspuren sowohl senkrecht zum Kerbgrund (Typ I,
Probe 1 bis 4, siehe Skizze in Abb. 7-14) als auch parallel dazu (Typ II, Probe 5 und 6, siehe
Skizze in Abb. 7-14).

Die Kerbschlagenergien der Gber 11 h geschweil3ten Probe sind nicht mehr homogen. Fur
den Typ | sind sie am Rand hoher als in der Mitte mit dem normierten Mittelwert von 0,21.
Die Kerbschlagenergien vom Typ |l sind homogener, haben aber einen kleineren Mittelwert
von 0,17. Der gesamte normierte Mittelwert liegt bei 0,19 mit einer Standardabweichung von
0,045.
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Abb. 7-13: c-e-Kurve von geschweil3ten Proben vergli- Abb. 7-14: Kerbschlagenergie normiert auf die des Plat-
chen mit dem Stabmaterial im Anlieferungs- tenmaterials im Anlieferungszustand in Ab-
zustand hangigkeit von der Position, SR: Schleifrich-
tung

Die Verteilung der Kerbschlagenergie der Referenzprobe ist ebenfalls nicht homogen. An-
ders als die Ergebnisse der vorletzten Probe sind die Kerbschlagenergien vom Typ | am
Probenrand niedriger als in der Mitte. Der normierte Mittelwert, der bei 0,48 liegt, ist kleiner
als vom Typ Il mit 0,57. Der normierte Gesamtmittelwert, der 0,51 mit einer Standardabwei-
chung von 0,072 betragt, ist deutlich hdher als die Kerbschlagenergie von nicht geschliffenen
Proben.

7.3.3 SchweilRversuche mit Variation der Druckspannung

An dieser Stelle wird die Druckspannung variiert. Die anderen Schweil3parameter inklusiv
der Oberflachenrauheitswerte bleiben aber unverandert. Die gewahlten Druckspannungen
sind niedriger als die Druckspannung fir die Referenzprobe, und betragen jeweils 18 MPa
und 22 MPa. GemalR dem Diffusionsschwei3diagramm in Abb. 7-7 ist die Oberflachendiffusi-
on im Hohlraum im grofRen Bereich dominant. Dies bedeutet, dass die Gesamtprobe auf-
grund des Kriechens nicht stark verformt wird. Die SchweiRdauer fiir einen vollstandigen
Schweil3prozess wird aber hoher. Das Ergebnis der Modellberechnung fur die Gesamttrans-
portmechanismen wird in Abb. 7-15 gezeigt. Die auf die Gesamtflache normierte Schweil3fla-
che wird in Abhangigkeit von der Schwei3dauer aufgetragen. Mit einer Druckspannung von
18 MPa wird die vollstandige Schweif3ung in ca. 6,6 h erreicht, und mit 22 MPa in ca. 4,9 h.
Die Kriechdehnungen betragen jeweils 0,8 und 1,4 %. Bei einer Festlegung der Schweil3-
dauer wie bei der Referenzprobe sind die SchweiRungen nicht mehr vollstandig. Die normier-
ten geschweillten Flachen betragt 83 % fur den SchweiRdruck von 18 MPa und 89% fir
22 MPa. Die dazu gehdrigen Kriechdehnungen liegen jeweils bei 0,4 % und 1,1 %.
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1007 ‘N\‘?‘c\‘ — Entsprechend der Modellberechnung wer-
sol fﬁf‘w 2 | den zwei Diffusionsschwei3versuche
durchgefihrt. Nach der SchweiBung wer-

~60 | den die Kriechdehnungen gemessen. Die-
> | se betragen jeweils 0,8 % fur die Probe mit
< w0l | 18 MPa und 1,6 % fur die Probe mit
22 MPa Druckspannung. Sie weichen ca.

20} 4 0,4 bis 0,5 % von den berechneten Kriech-
dehnungen ab. Zusatzlich wird noch ein

O T 2 3 4 5 ¢ 7 % 910 11 Schweil3versuch bei 30 MPa aber mit lan-

2(h§) gerer Schweidauer, die 4 h Dbetragt,
durchgefuhrt. Im Diffusionsschweil3dia-
gramm (Abb. 7-7) befindet sich dieser Pa-
rametersatz weit oberhalb des Diagramms.
Nach der Berechnung soll die Kriechdeh-
nung bei 5 % liegen. Die gemessene
Kriechdehnung nach dem Diffusionsschweif3prozess ist aber 1% hoher als der berechnete
Wert.

Abb. 7-15: Das Wachstum der Kontaktflache nach der
Modellberechnung fir die Gesamtmechanis-
men

Wie zuvor werden fur die Auswertung zuerst die Schliffbilder der nicht geéatzten Proben in
Abb. 7-16 dargestellt. Bei der Probe mit 18 MPa (Abb. 7-16.1) sind die Restporen nicht
gleichm&Rig verteilt. Der Grof3teil befindet sich am Probenrand. Ein Stick weiter zwischen
dem Rand und der Probenmitte sind kaum Poren zu finden. In der Nahe der Probenmitte
kommen die Poren wieder nur vereinzelt vor. Das Verhdltnis zwischen der mittleren
Schweil3linie und der Gesamtmessstrecke von 132 um liegt bei 97 %. Bei der Probe mit
22 MPa Schweil3druck (Abb. 7-16.2) sind die Restporen weniger zahlreich, und wie bei der
Referenzprobe sind sie mehr am Probenrand als in der Probenmitte zu finden. Die gemittelte
Schweililinie betragt 99 % der Gesamtmessstrecke und damit ungefahr so grof3 wie die der
Referenzprobe. Bei der mit 30 MPa und in 4 h geschweildten Schwei3probe (Abb. 7-16.3)
sind die Restporen vergleichbar mit den Restporen der Referenzprobe. Die gemittelte
Schweildlinie liegt bei 98 % der Gesamtmesstrecke.
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Abb. 7-16: Die Restporen an der Schwei3naht bei SchweiRversuchen mit Druckspannungen von 1) 18 MPa, 2)
22 MPa und 3) 30 MPa. Die ersten beiden SchweiBproben werden 3,6 h und die 3. Probe wird 4 h ge-
schweil3t. a) am Probenrand, b) zwischen Rand und Mitte, ¢) nah am Probenmitte

Fur die Geflgeuntersuchung der Schweil3naht sind die Schliffbilder der geéatzten Proben in
Abb. 7-17 dargestellt. Der Aufnahmebereich liegt nah der Probenmitte. Werden die linken
Bilder mit dem Bild der Referenzprobe verglichen, so lasst sich feststellen, dass die Kérner
im Allgemeinen dieselbe GrdlRe haben. Die VergroRerungsbilder verdeutlichen, dass die
Grenzflache an einigen Stellen verschoben ist und die Schweil3naht verlasst. An dieser Stel-
le existieren noch Gitterfehler. Dies entspricht genau der Rekristallisationserscheinung der
Referenzprobe.

Fur die quantitative Auswertung wurden Zugversuche und Kerbschlagversuche bei RT
durchgefuhrt. Die Messergebnisse konnen dem Anhang A.7 entnommen werden, deren gra-
phische Darstellungen jeweils in Abb. 7-19 und Abb. 7-20 gezeigt werden. Aus den Zugver-
suchen geht hervor, dass sich bei allen Schweil3proben die gebrochene Stelle nicht an der
Schweil3naht oder innerhalb des Blechmaterials befindet, sondern im Stabmaterial liegt (sie-
he Abb. 7-18). In Abb. 7-19 werden die Spannungs-Dehnungs-Kurvenverlaufe mit dem Kur-
venverlauf der Referenzprobe verglichen. Es ist erkennbar, dass die Zugproben sich nach
dem Erreichen der GleichmalRdehnung und kurz vor dem Abbruch einschniren. Sie errei-
chen die Zugfestigkeit des Stabmaterials im Anlieferungszustand mit Bruchdehnungen im
Bereich der Bruchdehnung der Referenzprobe.
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Abb. 7-17: Gefligebilder bei den SchweiRversuchen mit Druckspannungen von 1) 18 MPa, 2) 22 MPa und 3)
30 MPa. Die ersten beiden Schweil3proben werden 3,6 h und die 3. Probe wird 4 h geschweif3t.

Die Kerbschlagversuche zeigen, dass alle Proben, die mit verschiedenen Schwei3driicken
geschweildt sind, eine groRe Krimmung (Abb. 7-18) besitzen. Dies bedeutet, dass die Probe
eine starke Verformung an der Schweil3naht erfahrt. Bei der mit 18 MPa geschweildten Kerb-
schlagprobe sind alle Proben bei den Kerbschlagversuchen durchgebrochen. Bei der mit
22 MPa und 30 MPa geschweil3ten Probe ist jeweils eine Probe nicht durchgebrochen.

Die mit dem Wert des Anlieferungszustands normierten Kerbschlagenergien werden in Abb.
7-20 gezeigt. Zum direkten Vergleich werden in Abb. 7-20 die Messwerte von der Referenz-
probe ebenfalls eingetragen. Die mit 18 MPa geschweildten Proben haben insgesamt die
kleinste Kerbschlagenergie, zeigen aber einen gleichmafiigen Wert fiir den gesamten Quer-
schnitt. Der normierte Mittelwert liegt bei 0,39 fur Typ | und 0,42 fur Typ Il mit ungeféhr der-
selben maximalen normierten Kerbschlagenergie von 0,42.

Mit einem Schweil3druck von 22 MPa ist die Kerbschlagenergie in der Mitte der Schweil3pro-
be beim Typ | groRer als am Probenrand. Der normierte Mittelwert liegt bei 0,43 mit einem
Maximum von 0,52. Der normierte Mittelwert von Typ Il ist etwas hdher und betragt 0,49 mit
ungeféhr der gleichen maximalen Kerbschlagenergie wie beim Typ I. Im Vergleich zur Refe-
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renzprobe sind die gemittelten Kerbschlagenergien der beiden SchweiRproben (18 und
22 MPa) fur die beiden Typen niedriger.

Zugprobe Kerbschlagprobe

Abb. 7-18: gebrochene Zug und Kerbschlagprobe, die mit einer Druckspannung und SchweiRdauer jeweils von
1) 18 MPa und 3,6 h lang, 2) 22 MPa und 3,6 lang und 3) 30 MPa und 4 h lang geschweif3t sind.

Bei der Probe, die mit 30 MPa und 4 h lang geschweil3t ist, sind die Kerbschlagenergien
auch nicht homogen, welche fir den Typ | am Rand viel héher als in die Mitte sind. Mit einem
Wert von 0,53 ist die normierte und gemittelte Kerbschlagenergie fur den Typ | etwas héher
als die der Referenzprobe. Im Gegensatz dazu ist sie fir den Typ Il mit einem Mittelwert von
0,48 aber niedriger als bei der Referenzprobe.

800— w w w — T 1 ‘ ; ‘ ‘ ;
» — - - 18MPa,3,6h
--4- 22MPa, 3,6 h
0.8Hr 41121137747 —@— 26 MPa, 3,6 h (Referenzprobe) -
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E <0 4 ° .
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200k 22 MPa, 3,6 h B
18 MPa, 3,6 h 0.2 N
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Abb. 7-19: c-¢-Kurve von geschweilRten Proben vergli- Abb. 7-20: Kerbschlagarbeit normiert auf die des Plat-
chen mit dem Referenzprobe tenmaterials im Anlieferungszustand in Ab-
hangigkeit von der Position, SR: Schleifrich-

tung
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Abb. 7-21: Die normierte MessgroRe in Abhangigkeit
von Schweil3druck

Um die Wirkung des Schweil3drucks auf die
Qualitat der Schweildung zu verstehen, wer-
den alle MessgroRen in Abhangigkeit von
den Schweil3driicken in Abb. 7-21 aufgetra-
gen. Fur den Kurvenverlauf der normierten
Kerbschlagenergie werden die Messergeb-
nisse von beiden Typen der Kerbschlagpro-
be zusammengerechnet.

Es ist deutlich zu sehen, dass die auf die
Gesamtmesslange normierte Schweil3linie
mit der normierten Zugfestigkeit der
Schweil3probe Ubereinstimmt. Im Allgemei-
nen sind die beiden Kurven zwischen 18

MPa bis 30 MPa unabhéangig von den SchweilR3driicken und liegen zwischen 97 % bis 99 %
ihrer jeweiligen BezugsgroRen. Im Gegensatz dazu nehmen die gemittelten Kerbschlagener-
gien mit dem SchweiRdruck bis ca. 26 MPa zu und bleiben bei weiterer Erh6hung des
Schweil3druckes unverandert. Der Kurvenverlauf der Kerbschlagenergie lasst sich gut mit
einer empirischen Gleichung fur eine Schweil3dauer von ca. 3,6 h wie folgt beschreiben:

KV

AZ
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(7-1)



Diffusionsschweil3versuche

7.3.4 SchweilRversuche mit Variation der Schweil3dauer

An dieser Stelle wird die SchweiRdauer variiert, wobei die Temperatur und die Druckspan-
nung bzw. die Oberflachenrauheit unveréndert bleiben soll. Drei Schweil3zeiten werden ge-
wahlt. Zwei davon sind niedriger als die der Referenzprobe und betragen 0,4 h und 2 h. Die
dritte SchweilRdauer ist héher und betragt 8 h. Im Diffusionsschweil3diagramm Abb. 7-7 wird
festgestellt, dass flr die beiden kirzeren Schweif3zeiten die Schweil3ungen mit jeweils einer
normierten Schweil3flache von jeweils 70 % und 84 % nicht vollstandig sind und der domi-
nanteste Mechanismus die Oberflachendiffusion im Hohlraum ist. Die berechneten Kriech-
dehnungen betragen jeweils 0,25 % und 1,23 %. Fur die bis 8 h geschweil3te Probe liegt der
Punkt oberhalb des Diagramms und hat nach der Berechnung eine Kriechdehnung von 5%.

Abb. 7-22: Die Restporen an der Schwei3naht bei Schwei3versuchen mit Schweildauer von 1) 0,4 hund 2) 2 h
und 3) 8 h. a) am Probenrand, b) zwischen Rand und Mitte, ¢) nahe der Probenmitte

Die gemessenen Kriechdehnungen nach der Schweil3ung sind etwas héher als die berech-
neten Kriechdehnungen und liegen bei jeweils 0,4 % (0,4 h), 2 % (2 h) und 5,8 % (8 h).

Die Schiliffbilder der ungeéatzten, unterschiedlich lang geschweil3ten Proben in Abb. 7-22 zei-
gen insgesamt geringe Restporen an der Schwei3naht. Der Porendurchmesser liegt zwi-
schen 0,1 bis 0,3 um. Im Allgemeinen ist zu erkennen, dass fir die bei 0,4 h und 2 h ge-
schweil3ten Proben die Poren am Probenrand intensiver als im mittleren Bereich sind. Bei
der 3. Probe sind die Poren aber gleichmaRiger verteilt.
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Aus den Schliffbildern der geatzten Proben in Abb. 7-23 geht hervor, dass die Korngréf3e bei
der verschieden lang geschweildten Probe visuell vergleichbar mit der Referenzprobe ist. Auf
den VergroRRerungsbildern auf der rechten Seite ist zu sehen, dass an bestimmten Stellen
die Grenzflache, wie bei der Referenzprobe in Abb. 7-11.1, aufgrund des Rekristallisations-
prozesses die Schweil3naht verlasst. Die Dicke des gebliebenen Grenzbereiches hat im All-
gemeinen eine zur Korngrenze des Werkstoffes vergleichbare GrolZe.
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Abb. 7-23: Gefligebilder bei den Schweiversuchen mit Schweil3dauer von 1) 0,4 h, 2) 2 h und 3) 8 h.

Bei den Zugversuchen zeigt sich, dass eine der beiden Zugproben mit nur 0,4 h Schweil3-
dauer in die Mitte der Probe oder an der Schwei3naht durchgebrochen ist (Abb. 7-24). Die
mit langerer Zeit geschweil3ten Zugproben sind alle aul3erhalb der Schweif3naht gebrochen.
Die gebrochenen Kerbschlagproben (Abb. 7-24) zeigen aber unterschiedliche Krimmungen
auf der Bruchflache. Bei der 8 h lang geschweil3ten Probe ist die Steigung der Bruchflache
etwas grofRer.
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2
Zugprobe Kerbschlagprobe

Abb. 7-24: gebrochene Zug und Kerbschlagprobe, die jeweils 1) 0,4 h 2) 2 h und 3) 8 h lang geschweil3t sind

Die Spannungs-Dehnungskurven der Zugversuche werden in Abb. 7-25 dargestellt. Eine der
0,4 h lang geschweil3ten Probe, die in die Mitte bricht, hat eine deutlich niedrigere Festigkeit
und eine GleichmaRRdehnung gleich der Bruchdehnung. Die Bruchdehnungen liegen aber viel
niedriger als die der Referenzprobe. Die Zugproben aus den Schweil3proben, die langer als
0,4 h geschweif3t wurden, sind nach Erreichen der GleichmaRRdehnung eingeschnirt. Die
Bruchdehnungen liegen im Bereich der Referenzprobe.

Die normierte Kerbschlagenergie wird in Abb. 7-26 gezeigt. Die mit kiirzester Zeit ge-
schweillte Probe hat gleichmafige Kerbschlagenergien entlang des Probenquerschnitts so-
wohl fur Typ | als auch Typ Il. Die anderen Proben zeigen aber wie die Referenzprobe inho-
mogene Kerbschlagenergien.

Die numerischen Messwerte der Zug- und Kerbschlagversuche kénnen dem Anhang A.8
entnommen werden.
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Abb. 7-25: c-e-Kurve von geschweildten Proben vergli- Abb. 7-26: Kerbschlagarbeit normiert auf die des Plat-
chen mit dem Referenzprobe tenmaterials im Anlieferungszustand in Ab-
hangigkeit von der Position, SR: Schleifrich-

tung
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Die Abhéangigkeit der MessgréRen von der
Schweil3dauer wird in Abb. 7-27 darge-

o | stellt. Hier ist zu sehen, dass die Zugfestig-
% 06 | keiten der Proben mit sehr kleinen Abwei-
| _,% --------------- } chungen im Bereich des Grundwerkstoffes
3 0.4 ‘,f}"’ -+ liegen. Mit einer Standardabweichung von
= ’5’ T 3,6 % erreicht sogar die 0,4 h lang ge-
0.2 -=-R/R ., schweilte Probe 93 % der Zugfestigkeit
o -+ K% 1 des Stabmaterials im Anlieferungszustand.

0 2 4 6 8 10 Die gemessenen Restporen zeigen aber
t(h) fur die gesamte Schweil3dauer keinen gro-

Abb. 7-27: Die normierte MessgrofBe in Abhangigkeit [Ren Unterschied. Die normierten Schweil3-

von Schweiltdauer linien liegen bei ca. 97 %. Beide Messgro-

Ren zeigen eine gute Ubereinstimmung
miteinander. Die gemittelten Kerbschlagenergien sind aber ganz unterschiedlich fur die ver-
schiedenen Schweil3zeiten. Die bei 0,4 h und 2 h geschweildten Proben haben niedrige
Kerbschlagenergien, deren normierte Mittelwerte jeweils bei 0,333 und 0,348 liegen. Der
Unterschied zwischen den beiden normierten Werten liegt bei 0,015. Im Vergleich zur Refe-
renzprobe ist der normierte Mittelwert des Letzten um 0,164 niedriger. Bei der Erh6hung der
SchweiRdauer auf 8 h gibt es aber beziiglich der Kerbschlagenergie keine Anderung mehr.
Die Abhangigkeit der Kerbschlagenergie von der Schweil3dauer kann mit der folgenden em-
pirischen Gleichung fiir einen konstanten Schweif3druck von 26 MPa angenahert werden:

= 0,511 e 0% " (7-2)
Trotz geringer SchweiRdauer besitzt die mit 0,4 h geschweilte Probe eine gute Schweillinie,
die vergleichbar mit der der Referenzprobe ist, aber eine niedrigere Kerbschlagenergie auf-
weist. Deshalb wurde die AES-Analyse an der Schwei3naht zwischen zwei Blechen ge-
macht. Zum Vergleich wurde die Analyse auch an der Referenzprobe durchgefinhrt.

Zuerst werden die Ergebnisse der Referenzprobe in Abb. 7-28 dargestellt. Auf dem REM-
Bild (Abb. 7-28.a) sind vereinzelt weil3e Punkte an der Schweililinie zu sehen, die aber nicht
in der Korngrenze der Korner liegen. Im Korn gibt es noch einen ahnlichen Punkt an der
rechten unteren Seite des Bildes. Anhand dieser Befunde werden verschiedene Mappings
gemacht.
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Abb. 7-28: AES- Analyse an der Referenzprobe, a) REM-Bild (im geschweiften Klammer: Schweillinie), b) Mo-
Map, c) Al-Map, d) Mg-Map und d) O-Map

Die Untersuchungsergebnisse deuten darauf hin, dass die Punkte nicht aufgrund der Aus-
scheidung der Mo-reichen Phase oder der bekannten Verunreinigung wie Al,O3; abgebildet
sind. Bei der weiteren Untersuchung ist klar, dass die Punkte hauptsachlich aus Magnesium
und Sauerstoff bestehen, die zusammen MgO bilden. Vermutlich werden diese Oxidpartikel
wie beim Al,O3 bei der Herstellung des Materials bendtigt, die aber spater tief in das Material
und sogar teilweise in die Kérner eingedruckt werden.

AnschlieRend wurde die Schweil3naht der bei 0,4 h geschweilten Probe in Abb. 7-29 be-
trachtet. Auf dem REM-BIld in Abb. 7-29.a sind inselformige weil3e Flecken in der Schweil3-
naht und zwei weil3e Punkte im Material unterhalb der SchweiRzone zu sehen. Diese Fle-
cken sind aber nicht in den Korngrenzen zu finden. Anhand der Mo- und C-Maps wird fest-
gestellt, dass es sich um Ausscheidungen von Metallkarbid aus Molybdan handelt.

g 2'p

Abb. 7-29: AES- Analyse an der 0,4 h geschweif3ten Probe, a) REM-Bild (in geschweifter Klammer: Schweif3li-
nie), b) Mo-Map, c) C-Map
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7.3.5 SchweilRversuche mit Variation der Oberflachenrauheit

Die Modellberechnung fir die Proben, die jeweils mit P-500 und P-1000 SP geschliffen sind,
werden in Abb. 7-30 und Abb. 7-31 dargestellt. Die h- und b-Werte betragen jeweils
3,907 um und 6 um fiir die Probe mit P-500 SP bzw. 1,016 um und 4,5 um fir die Probe mit
P-1000 SP.

Bei der mit P-500 SP geschliffenen Probe ist die Oberflachendiffusion sehr gering im Ver-
gleich zum Anteil der Korngrenzendiffusion. Bei der mit P-1000 SP geschliffenen Probe ist
der Anteil der Oberflachendiffusion viel gro3er. Der Unterschied liegt daran, dass der Reduk-
tionsfaktor, 1/r; bei der mit P-500 SP geschliffenen Probe sehr klein ist, und bei 0,28 liegt. Bei
den beiden Proben ist zu sehen, dass die Korngrenzendiffusion tiber die Korngrenzen sehr
dominant ist. Ihr Anteil ist vergleichbar mit dem des Kriechens. Fir eine Schweil3dauer von
3,6 h betragt die normierte Schweildlinie der mit P-500 und P-1000 SP geschliffenen Proben
jeweils ca. 79 % und 90 %. Die Kriechverformung betragt wie bei der Referenzprobe
ca. 2,5 %.

100— ‘ ; ‘ ‘ ————
jemel
Gesam‘mecm“
80 riechen T Ko'mgr.—D. (Grenzbr.)
7:0() <——KTriechen
A\
@ 60 ey o B Oberfl.-D. (Hohlraum)
~ Ko™ Vol
O Korngr-D (VO
S 40 - i
Oberfl.-D (Hohlraum) Korngr.-D. (Vol.)
20 — Oberfl.-D. (Vol.) -

Oberfl.-D (Vol.)

Verd. & Kondens. S~ Verd. & Kondens.
O““““““““““‘ O\\\\\\\\\\\\\\\\\\\\\
o 1 2 3 4 5 6 7 8 9 10 11 o 1 2 3 4 5 6 7 8 9 10 11

t (h) t (h)
Abb. 7-30: Modellberechnung fir Probe, deren Ober- Abb. 7-31: Modellberechnung fir Referenzprobe, de-
flachen mit P-500 SP behandelt werden ren Oberflachen mit P-1000 SP behandelt
werden

Entsprechend der Modellberechnung werden zwei Proben geschweildt. Es werden zuerst die
nicht geatzten Schliffbilder in Abb. 7-32 gezeigt. Ersichtlich sind die Restporen der beiden
Proben, die relativ gleichmaRig verteilt sind. Im Vergleich zur Referenzprobe sind die Poren
intensiver. Der Mittelwert der normierten Schweillinie betragt jeweils 93 % bzw. 94%.
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Abb. 7-32: Die Restporen an der Schweif3naht. Die Proben sind mit 1) P-500 SP und 2) P-1000 SP geschliffen. a)
am Probenrand, b) zwischen Rand und Mitte, ¢c) nahe der Probenmitte

Wird das geéatzte Schliffbild der beiden Proben, wie in Abb. 7-33 gezeigt, betrachtet, wird
ersichtlich, dass die Korner nicht deutlich gewachsen sind. Die Korngré3e und der Zustand
der Schweil3naht, wie auf der linken Seite der Abbildung gezeigt, sind vergleichbar mit der
Referenzprobe. Deutlich ist zu sehen, dass an einigen Stellen die Grenzflache die Schweil3-
naht verlasst. Der verbleibende Grenzbereich hat eine dhnliche Dicke wie die Korngrenze.

Abb. 7-33: Gefligebilder von Schweil3proben, die mit 1) P-500 SP und 2) P-1000 SP geschliffen sind.

Aus den Zugversuchen ist ersichtlich, dass alle Proben, die mit beiden Arten von SP bearbei-
tet wurden, nicht an der Schwei3naht, wie in den Bildern in Abb. 7-34 gezeigt, sondern an
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der Seite des Stabmaterials abgerissen sind. Die gemessenen Spannungs-Dehnungs-
Kurvenverlaufe in Abb. 7-35 sind identisch mit dem Kurvenverlauf der Referenzprobe. Die
Bruchdehnungen der Proben liegen im selben Bereich wie die der Referenzprobe. Die gemit-
telte Zugfestigkeit erreicht die des Anlieferungszustandes und ist deshalb vergleichbar mit
der Referenzprobe. Die gebrochenen Kerbschlagproben in Abb. 7-34 zeigen ungefahr die
gleichen Krimmungen auf der Bruchflache. Es deutet darauf hin, dass die Schweil3naht die
gleiche Duktilitat und deshalb auch eine ahnliche gemittelte Kerbschlagenergie besitzt. Im
Vergleich zur Referenzprobe sind die Krimmungen deutlich kleiner. Die humerischen Mess-
werte dieser Zug- und der Kerbschlagversuche befinden sich im Anhang A.9.

P

-
1 o
Zugprobe Kerbschlagprobe

Abb. 7-34: gebrochene Zug- und Kerbschlagprobe aus Diffusionsschwei3proben, deren Oberflache vor der
Schweilung mit 1) P-500 und 2) P-1000 Schleifpapiere geschliffen sind

Die Kerbschlagenergien sind bei der mit P-500 SP geschliffenen Schweil3probe gleichmaRig
sowohl fur Typ | als auch fur Typ Il (siehe Abb. 7-36). Die Kerbschlagenergien der mit P-
1000 SP geschliffenen Schweil3probe sind flr den gesamten Querschnitt, wie die der Refe-
renzprobe, ungleichmafig.
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Abb. 7-35: c-e-Kurve von geschweildten Proben vergli- Abb. 7-36: Kerbschlagarbeit normiert auf die des Plat-
chen mit dem Referenzprobe tenmaterials im Anlieferungszustand in Ab-
hangigkeit von der Position, SR: Schleifrich-

tung
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Abb. 7-37: Die normierte MessgrofRe in Abhangigkeit
von maximaler Oberflacherauheit

Die Abhangigkeit der MessgrolRe von der
Rauheit der Oberflache wird in Abb. 7-37
gezeigt. Im Bereich des verwendeten
Schleifpapiers ist zu ersehen, dass die Zug-
festigkeit der Proben relativ unempfindlich
gegen Oberflachenrauheit ist, dabei fallt der
mittlere Wert der Schweil3linien mit steigen-
der Rauheit geringfigig ab. Die Schweil3linie
fur die gesamte Probe bezogen auf die
Messstrecke betragt zwischen 93 % bis
99 %. Die gemittelte bzw. normierte Kerb-
schlagenergie fallt drastisch von 0,51 auf
0,34 oder um ca. 33 % ab, obwohl die zu
schweifRenden Oberflachen, die mit P-1000

SP geschliffen wurden, nur ca. 0,3 um rauer als die Oberflachen der Referenzprobe (P-2500

SP) waren.

Bei Verwendung noch groberer Schleifpapiere (P-500) nimmt die Kerbschlag-

energie nur geringfigig (ca. 9 %) ab, obwohl die maximale Rauheit sich vervierfacht.
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7.4 Ubertragen des optimierten Parametersatzes auf ein dem Kreuzstrom-
Mikrowarmetauscher ahnliches Bauteil

Aufgrund der vorherigen Diffusionsschweil3untersuchungen lasst sich schlussfolgern, dass
der optimierte Diffusionsschweil3prozess bei einer SchweiRtemperatur von 1050 °C mit ei-
nem Schweil3druck von 26 MPa und einer Schwei3dauer von ca. 3,6 h liegt. Zur Oberfla-
chenabtragung wird ein P-2500 SP verwendet.

Dieser Parametersatz lasst sich aber aufgrund der unginstigen Krafteinleitung durch die
Stege der strukturierten Bleche, welche die Dehnung an den Stegen stark behindert, leider
nicht direkt zum Herstellen eines Kreuzstrom-Warmetauschers nutzen. Hierfur ist eine FEM-
Berechnung ndétig, um die Druckspannung zu korrigieren.

7.4.1 FEM-Berechnung

Es wird zuerst eine elastische Berechnung durchgefiihrt. Aufgrund der Symmetrie des Bau-
teils wird nur ein Viertel vom gesamten Bauteil simuliert. Das Bauteil entspricht der spéateren
Diffusionsschweil3probe. Es besteht aus vier strukturierten Blechen in der Mitte und zwei
Stabmaterialien an jedem Ende der Probe. Insgesamt besteht das FE-Modell aus 223896
Elementen. Aufgrund des sehr hohen Rechenzeitaufwandes bei der Berechnung mit so vie-
len Elementen wird fur die viskoplastische Berechnung unter Nutzung der periodischen An-
ordnung der Kanéle ein stark reduziertes Bauteil genommen. Zur Verifizierung der Span-
nungsverteilung zwischen dem reduzierten und dem rechenzeitaufwendigen Bauteil wurde
eine elastische Berechnung durchgefiihrt.

Bei dieser Berechnung wird auf der oberen Flache eine einachsige Druckspannung angelegt,
die 11,7 MPa betragt. Beziiglich der minimalen Fugeflache von 51,84 mmz? betragt sie aber
44,2 MPa, was noch unterhalb des Ry -Wert des Werkstoffes bei dieser Schweif3temperatur
liegt. Der Elastizitatsmodul wird von Abb. 4-3 extrapoliert und betragt 139075 MPa bei einer
Temperatur von 1050 °C. Die Querkontraktionszahl betragt 0,3. Die Randbedingung ist so
festgelegt, dass sich die Bauteile in Richtung 1 und 3 (siehe Abb. 7-38) frei bewegen kon-
nen. Die Bewegung an der Kontaktflache der Bleche wird als reibungsfrei festgelegt.

Die Berechnungsergebnisse werden fir beide Bauteile in Abb. 7-38 dargestellt. Die Span-
nungsverteilung bezieht sich auf die Spannung in Richtung der Druckbelastung (o>,). Bei den
beiden Bauteilen zeigt sich, dass im Allgemeinen in den strukturierten Blechen im Vergleich
zum Stabmaterial hohere Druckspannungen auftreten. Die Spannungsverteilung des Stab-
materials ist gleichmafiger als die der Bleche. Bei den Blechen ist die Druckspannung am
Kanalboden am geringsten, wahrend die héchste Druckspannung im Stegbereich liegt, wo
die Kraft direkt eingeleitet wird.

Wird die Spannungsverteilung in der Mitte des Bauteils a betrachtet, und mit der des redu-

zZierten Bauteils b verglichen, wird ersichtlich, dass die Spannungsverteilung der beiden Bau-
teile vergleichbar ist.
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Abb. 7-38: Elastische FEM-Berechnung von a) 1/4 des Kreuzstrom-Mikrowarmetauschers und b) ein stark redu-
ziertes Modell

Zur genaueren Betrachtung werden die Spannungsverteilungen beider Bauteile fir jedes
Blech an zwei Bereichen jeweils an der Aul3enkante der Stege (oben) und an der unteren
Kante des Kanalbodens (unten) betrachtet. Diese werden in Abb. 7-39 dargestellt. Die
Druckkraft verteilt sich in den gesamten Stegbereichen und Kanalbdden nicht gleichmafig.
Ersichtlich ist die Abnahme der Druckspannung von dem Punkt der Fugeflache aus, wo die
Druckkraft am besten eingeleitet ist, und lauft bis in die Mitte jeder Einheit der Stege und
Kanalbtden ab. Im Vergleich mit den Kanalstegen ist die Druckspannungsverteilung an den
Kanalbdden niedriger. Besonders in der Mitte der beiden Kanten ist dieser Unterschied deut-
licher.

Es zeigt sich, dass die Spannungsverteilungen der beiden Bauteile an den Kanten der ein-

zelnen Bleche miteinander vergleichbar sind. Deshalb ist es gerechtfertigt, das reduzierte
Modell fuir die viskoplastische Berechnung weiter zu verwenden.
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Abb. 7-39: Spannungsverteilungen an Kanalboden und Stege von jedem Blech. a) 1/4 Kreuzstrom-
Mikrowarmetauscher, b) reduziertes Modell. Dabei steht B. flr Blech, u. fir unten und o. fiir oben.

Fur die viskoplastische Berechnung werden die Kriechparameter des ermittelten Potenz-
kriechgesetzes in Kap. 6.2 bendtigt. Die Zeit fir den Kriechprozess wird wie bei der optima-
len DiffusionsschweiRdauer, ndmlich auf 3,6 h, eingestellt. Fur die erste Berechnung wird
eine 26 MPa Druckspannung an der minimalen Flgeflache verwendet, die auf der gesamten
oberen Druckflache einer Spannung von 6,9 MPa entspricht. Die Spannungsverteilungen fir
jedes Blech am Ende der FEM-Berechnung, die aus der oberen Kante des Steges (oben)
und der unteren Kante des Kanalbodens (unten) bestehen, werden in Abb. 7-40 gezeigt. Hier
wird auch nur die Druckspannung o, aufgetragen. Die Druckverteilung am Kanalboden des
1. Bleches ist am niedrigsten, wahrend die der anderen Bleche Ubereinander stehen. Im All-
gemeinen sind sie besser verteilt als bei der elastischen Berechnung. Sehr homogen verteilt
ist die Spannung an der Stegflache, die sogar bis tief in den Bereich geht, wo die Druckkraft
nicht direkt eingeleitet wird. Der Grund fur die Unterschiede zwischen beiden Kanten ist die
Steifigkeit. Der Kanalboden verfiigt Giber weniger Material in Richtung der Druckspannung als
der Steg. Diese bessere Spannungsverteilung verringert die Druckspannung an der Flgefla-
che, die letztendlich die Dehnung vermindert. Es ist ersichtlich, dass die Dehnung an den
Stegen nur bei ca. 0,5 % liegt. Nach der Kriechberechnung des Vollmaterials soll die Kriech-
dehnung mit diesem Schweil3parametersatz jedoch 2,5 % betragen.

Aus dem oben genannten Grund wird die einachsige Druckbelastung an der oberen Gesamt-
flache auf 11,7 MPa erhoht. Die Druckverteilungen von o», werden in Abb. 7-41 gezeigt. Die
Druckspannung an der Flache der direkten Krafteinleitung ist deutlich hoher als die der vor-
herigen Berechnung. Die Kriechdehnung der Stege liegt bei 2,9 %, was der berechneten
Kriechdehnung entspricht.
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Abb. 7-40: Spannungsverteilung einer viskoplastischen Abb. 7-41: Spannungsverteilung einer viskoplastischen
Berechnung mit einer Druckspannung von Berechnung mit einer Druckspannung von
6,9 MPa 11,7 MPa

7.4.2 Diffusionsschweil3en einer dem Kreuzstrom-Mikrowdrmetauscher ahnlichen
Probe

Es wurden 3 DiffusionsschweiBungen mit strukturierten Blechen, wie in Kap. 4.4.4.3 be-
schrieben, durchgefuhrt. Die Schweildtemperatur und SchweiRdauer betrugen jeweils 1050
°C und 3,6 h. Zur Herstellung einer Probe fir metallographische Untersuchungen und fir
einen Zugversuch wurde die korrigierte Druckspannung aus der FEM-Berechnung einge-
setzt, die bezogen auf die Gesamtprobenflache von 196 mm2 bei 11,7 MPa liegt. Fir die
Kerbschlagprobe wird aber eine Druckspannung von 26 MPa auf der effektiven Flache von
100,8 mm? angelegt. Umgerechnet auf die Gesamtprobenflache betragt die Druckspannung
13,37 MPa.

7.4.2.1 Metallographische Untersuchung

Die Ergebnisse der metallographischen Untersuchung sind in Abb. 7-42 fir die nicht geatzte
Probe und in Abb. 7-43 fir die geatzte Probe dargestellt.

Abb. 7-42: Schliffbilder im mittleren Bereich der Probe.

In Abb. 7-42 sind Kandle von nur drei Blechen zu sehen, wobei das vierte Blech ganz oben
liegt. Zu erkennen sind die Stege von verschiedenen Ebenen der Bleche, die trotz der Ver-
wendung einer Justierungshilfe nicht fluchten. Der Versatz liegt zwischen 50 pum bis 80 pm.
Werden die Kandle betrachtet, ist ersichtlich, dass die KanalgréRe des ersten Bleches im
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Vergleich zu der des dritten Bleches unregelméaRig ist, welche auf der linken Seite kleiner als
auf der rechten Seite ist. Diese kommt aufgrund des Schleifvorganges des gekrimmten Ble-
ches zustande. An den Stegen ist keine Ausbauchung bemerkbar. Die Stege sind ganz leicht
nach links geschert. Vermutlich sind die Probenteller nicht genau planparallel, so dass eine
gewisse Schubspannung zustande kam, die die Scherung der Stege verursacht. Auf dem
rechten VergréRerungsbild wird die Stelle der Schweif3naht gezeigt, in dem kaum Restporen
wie auf der Referenzprobe in Kap. 7.3.2 zu finden sind.

Aus dem geatzten Schliffbild in Abb. 7-43 ist
ersichtlich, dass noch ein bis drei Korner in

e AR T et S A B epempw  der bis 100 pum dicken Stegen an den meis-

Wk ‘ ’r l‘h 4y g‘q‘ -l ‘i\-f

" g‘*ﬁgéﬁ”hﬁﬁmﬁ g ten Stellen zu finden sind. Genau so verhalt
o ’? - " [y

) , '-.';_ es sich auch am Kanalboden. Die Schweil3-
: - ¢ 7 naht auf den Stegen ist noch zu sehen, und
hat eine vergleichbare Dicke wie die Korn-
grenze. Wie in Abb. 7-42 sind die Stege auch
leicht geschert, aber diesmal auf die rechte
Seite, da es sich um die 2. Halfte der ande-
ren Probe handelt.

Abb. 7-43: Geéatztes Schliffbild im mittleren Bereich der
Probe

7.4.2.2 Ergebnis des Zugversuchs

Das Ergebnis des Zugversuches wird in Abb. 7-44 dargestellt. Da die verwendete Anlage
keinen Extensometer besitzt, und es keine Mdoglichkeit gibt, die Dehnung der Kanalstege
direkt zu messen, wird die Spannung gegen die Verschiebung des Querhaupts aufgetragen.
Aufgrund der inhomogenen Spannungsverteilung auf die gesamte Kontaktfliche kann die
effektive Kontaktflache nicht genau festgestellt werden. Fir die Sicherheit wurde zur Berech-
nung der Zugspannung die gesamte Kontaktflache gewahlt, welche 100,8 mm?2 betrégt. Die
in der Abbildung gezeigte maximale Zugspannung, die bei 495 MPa liegt, ist nicht die Zug-
festigkeit, die die Probe zum Versagen bringen kénnte. Die Zugfestigkeit der Probe ist in
Wirklichkeit noch héher als dieser Wert. Sie ist nicht zu erreichen, weil aufgrund der auf 50
kN eingeschrankten Kraftmessdose der Versuchsablauf abgebrochen werden muss. Die
Zugprobe sieht nach dem Versuch aber wie zuvor aus und keine Schadigung ist an dem
Schweil3bereich bemerkbar.
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Abb. 7-44: Spannungs-Verschiebungskurve einer dem Kreuzstrom-

Mikrowarmetauscher ahnlichen Probe

7.4.2.3 Kerbschlagversuch

Es wurde eine Kerbschlagprobe tber das Diffusionsschwei3en wie in Kap. 4.4.4.3 herge-
stellt. Die Probe hat in der Mitte nur jeweils ein strukturiertes und ein nicht strukturiertes
Blech. Ein lichtmikroskopisches Bild nach der Schweiung wird am Kerbgrund aufgenom-
men und ist in Abb. 7-45 dargestellt. Zum spateren Vergleich werden zwei Kerbschlagbiege-
proben, welche dieselbe GroRRe und Form wie die des strukturierten Bleches haben, herge-
stellt. Die erste Probe wird direkt aus dem Stabmaterial angefertigt. Die zweite Probe ist mit
zwei unstrukturierten Blechen in der Mitte diffusionsgeschweil3t.

Tab. 7-2: Ergebnisse der Kerbschlagversuche aus verschiedenen Baugeometrien

1ISO-V KLST
Anlieferungs | Geschweilit, zwei | Geschweil3t, ein Anlieferungs- Geschweif3t, mit
zustand Bleche ohne Ka- Blech mit Kanal- zustand zwei Blechen ohne
nalstrukturen struktur Kanalstrukturen
KV (J) 435 123 18 13,7 7
Actt (Mm?2) 112 112 57,6 9 9
ax (J/mm2) 3,88 1,10 0,31 1,52 0,78

Die Versuchsergebnisse fur die Proben mit verschiedenen Geometrien sowohl im Anliefe-
rungszustand als auch im geschweif3ten Zustand werden in Tab. 7-2 aufgelistet, wobei A
die effektive Flgeflache ist. Aus den Werten der Kerbschlagzahigkeit ay ist ersichtlich, dass
die verbrauchte Kerbschlagenergie nicht nur abhangig von dem gekerbten Probenquer-
schnitt sondern auch geometrieabhangig ist.
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Beim Kerbschlagbiegeversuch der ISO-V Probe im Anlieferungszustand ist die Probe an der
Kante des Widerlagers so tief gedriickt, dass sie aufgrund der starken Reibung eine grol3e
Schlagenergie absorbiert und das Widerlager nicht passieren kann. Damit wurde die maxi-
mal erhaltene kinetische Energie des Pendels gemessen. Bei der geschweiften Probe ohne
Kanalstrukturen ist die Bruchflache stark gebogen und zeigt ein duktiles Werkstoffverhalten.
Bei der Probe mit Kanalstrukturen (siehe Abb. 7-45) ist die Kerbschlagzahigkeit am kleins-
ten. Dies bedeutet aber nicht, dass die Schweifl3naht nicht tauglich ist. Die lichtmikroskopi-
sche Aufnahme in Abb. 7-46 zeigt die gebrochenen Stege am Kerbgrund. Die Bruchstellen
liegen nicht in der Schweil3naht sondern in den Stegen selbst. An der oberen Halfte der Pro-
be, die eigentlich aus einem Blech ohne Strukturen besteht, h&ngt ein Teil der gebrochen
Stege.

Schweildnaht

E'KerbgrUhd

a *j.-‘?“"\-,a«f. i .'- B
i : 100 pm

Abb. 7-45: Lichtmikroskopische Aufnahme am Kerb- Abb. 7-46: Lichtmikroskopische Aufnahme am Kerb-

grund vor dem Kerbschlagbiegeversuch grund nach dem Kerbschlagbiegeversuch

Die obere Halfte der Kerbschlagprobe wird mit einem Rasterelektronenmikroskop auf der
gebrochenen Stegflache und in dem Randbereich beobachtet. Die Bilder sind jeweils in Abb.
7-47 und Abb. 7-48 zu sehen. Bei dem ersten Bild ist zu erkennen, dass ein Teil der Stege
auf dem unstrukturierten Blech bleibt. Es scheint, dass die Stege so gezogen werden, dass
sie sich einschniren. Auf dem rechten Vergrof3erungsbild zeigt sich, dass die Verformung an
einem Steg so grol3 ist, dass die Struktur in der Mitte des Steges hochgezogen ist.

Eine REM-Aufnahme an der Bruchflache des Probenrandes in Abb. 7-48 zeigt die typischen

Gribchenstrukturen, die durch die Porenbildung bei der Verformung entstanden sind. Dies
ist eine Indikation daflrr, dass das Material duktil bricht.
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SSAccY  Spot Magn  Det WD Spot Magn Det WD F———— b60um
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Abb. 7-48: REM-Aufnahme der oberen Probenhélfte
(Randbereich)

7.5 Diskussion

Beim Diffusionsschweien unter alleiniger Verwendung des Stabmaterials konnte herausge-
funden werden, dass die lbrig gebliebenen Restporen teilweise noch sehr grof3 und beson-
ders im mittleren Probenbereich zahlreich sind. Dies ist auf die groRen Oberflachenrauheits-
werte und die Unebenheiten des Oberflachenprofils zuriickzufiihren. Besonders grof3 sind
die Restporen der Probe, die mit dem ersten Parametersatz 1100 °C, 20 MPa und 1 h ge-
schweil3t ist. Die Schweil3dauer bei diesen Temperatur- und Druckverhaltnissen ist zu gering
gewahlt, und sollte laut der Modellberechnung 19 h dauern. Dies bewirkt, dass die Schweil3-
flachen nicht nah genug aufeinander gebracht werden, so dass, wie im Bild der geétzten
Probe gezeigt, keine Bewegung des Grenzbereiches stattfindet, obwohl laut der Untersu-
chung der Kinetik des Kornwachstums diese Schweil3temperatur ziemlich hoch im Rekristal-
lisationsbereich liegt. Der andere Schweildversuch mit der Schweil3temperatur von 1080 °C
hat gezeigt, dass der Diffusionsschweil3prozess auch bei niedrigerer Temperatur moglich ist.
Bei der Verwendung eines hdheren Schweil3druckes von 30 MPa wird die Schweil3dauer
nach der Modellberechnung auf 6 h reduziert. Das verbesserte Ergebnis ist schon beim ge-
atzten Schliffbild zu sehen, wobei die Figeflachen so nah aufeinander gebracht werden,
dass die Bildung der neuen gemeinsamen Korner an der Schweil3naht erméglicht wird bzw.
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die thermisch aktivierten Diffusionsspriinge zwischen den beiden Halften der zu schweiRen-
den Proben an der Schweif3naht stattfinden kénnen und somit die Bewegung des Grenzbe-
reiches bewirken. Diese Verbesserung ist auch in den mechanischen Eigenschaften festzu-
stellen. Insbesondere bei den Kerbschlagbiegeversuchen, wobei die mittlere Kerbschlag-
energie doppelt so hoch wie bei der Probe mit dem ersten Parametersatz ist. Dieser grofRe
Unterschied ist aber bei Zugversuchen nicht so deutlich zu erkennen, weil die Proben in der
Regel die Zugfestigkeit des Grundwerkstoffes erreichen. Ein kleines Indiz fur die Qualitat bei
der ersten Schweil3probe ist, dass eine der Zugproben kurz vor dem Erreichen der Gleich-
massdehnung in der SchweiRnaht gebrochen ist.

Der Parametersatz 1080 °C, 30 MPa und 6 h kann leider bei den Diffusionsschweil3prozes-
sen des Blechmaterials nicht verwendet werden, weil bei dieser Temperatur die Kdrner stark
wachsen. Um dies zu verhindern, wird eine Schweildtemperatur gewahlt, bei der sich ein
Ubergang zwischen Materialausscheidung und der Kornvergroberung einstellt. In diesem
Bereich sollen die Ausscheidungen der Mo-reichen Phase bzw. der Metallkarbide nicht mehr
oder nur vereinzelt am Grenzbereich stattfinden, und gleichzeitig die mittlere Korngré3e nicht
massiv wachsen. Nach der Ausscheidungs- und Kornwachstumsuntersuchung wurde diese
Temperatur zu 1050 °C bestimmt, welche dem Rekristallisationsbeginn dieses Werkstoffes
entspricht [56]. Nach dem Diffusionsschwei3diagramm, das fiir eine mit P-2500 SP geschlif-
fene Oberflache berechnet wird, wird ein Parametersatz gewahlt, bei dem der Kriechprozess
nicht sehr dominant ist. Er liegt bei 1050 °C, 26 MPa und 3,6 h, und wird als Referenzprobe
angenommen.

Aus dem Vergleich zwischen der Referenzprobe und der ungeschliffenen Probe geht folgen-
des hervor: Obwohl bei der ungeschliffenen Probe ein vollstadndiger Schweil3prozess, der
nach der Modellberechnung 11 h dauerte, durchgefiihrt wurde, gab es im Vergleich zur Refe-
renzprobe deutlich mehr Restporen in der Schweil3naht. Vergleichend mit der nicht geschlif-
fenen Probe, die bei 3,6 h geschweil3t wurde, gab es bei der mit 11 h geschweil3ten Probe
nur 4 % Verbesserung in der Schweil3linie. Dies zeigt die Wirkung einer ca. 600 nm dicken
Al,O3-Schicht auf der Blechoberflache, die den Stofftransport durch Diffusionsvorgange in
die Oberflachen der Hohlraume verhindert. Der Schweil3prozess wird praktisch durch plasti-
sche Verformung, die nach dem Erreichen des entsprechenden Ry, .-Wertes ablauft, und
durch das Kriechen geférdert. Weil bei der unverschmutzten Oberflache die Korngrenzendif-
fusion entlang dem Grenzbereich verstarkt durch die Oberflaichendiffusion im Hohlraum sehr
dominant ablaufen kann, verlauft der Schweil3prozess bei der nicht geschliffenen Probe viel
langsamer als die Modellberechnung vorhersagt. Die diffusionshemmende Wirkung der
Al,O3-Schicht ist auch bei der geatzten Probe offensichtlich, bei der im Vergleich zu der Re-
ferenzprobe keine Kornneubildungen bzw. Diffusionsspringe zwischen den zu schweil3en-
den Proben an der Schweil3naht stattfinden, so dass die Bewegung des Grenzbereiches
unwahrscheinlich ist. Trotz der Al,Os-Schicht und des verbleibenden Porenanteils bis tber
10 % liegen die Zugfestigkeiten der ungeschliffenen Proben, die aber wahrend der Versuche
in der Schweil3naht gebrochen sind, immerhin noch bei ca. 93 % des Grundwerkstoffes. Dies
zeigt die Unempfindlichkeit der Zugfestigkeit gegentiber den Restporen und stimmt deshalb
mit der Beobachtung von Hamilton [40] Gberein. Bei den Kerbschlagbiegeversuchen ist er-
sichtlich, dass die ungeschliffene Probe eine viel niedrigere Zahigkeit als die Referenzprobe
besitzt. Die gemittelte Kerbschlagenergie liegt bei 20 % der Kerbschlagenergie des Grund-
werkstoffes oder sogar darunter.
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Bei der Variation der Druckspannung und bei sonst konstanten Werten der Ubrigen
Schweil3parameter wie bei der Referenzprobe zeigen die Modellberechnungen, dass es bei
niedrigerer Druckspannung als bei der Referenzprobe keine vollstandige Schweilung gibt.
Dies ist bei der Untersuchung der Restporen nicht feststellbar, weil die auf die gesamte
Messstrecke gemessene Schweildlinie im Bereich der Referenzprobe liegt. Die Schliffbilder
der gedatzten Proben sind vergleichbar mit denen der Referenzprobe, wobei die Bewegung
des Grenzbereiches ersichtlich ist, und darauf hinweist, dass die zu schweif3ende Oberflache
nah genug zusammengebracht wird. Obwohl alle Versuchsproben die Zugfestigkeiten des
Grundwerkstoffes erreichen, unterscheiden sie sich aber bei den Kerbschlagversuchen. Die
gemittelte Kerbschlagenergie nimmt mit dem im Vergleich zur Referenzprobe niedrigeren
Schweil3druck ab. Wie in der Modellberechnung beschrieben, bleibt sie bei héherem
Schweil3druck aber unverandert. Dies liegt daran, dass bei niedriger Druckspannung mehr
kleine Poren entstehen, die aus verschiedenen Griinden nicht nachgewiesen werden kon-
nen. Dies liegt zum einen an der mit 0,1 um eingeschrankten Aufldsung des verwendeten
Lichtmikroskops. Zum anderen werden, wie King und Owczarski [38] herausgefunden haben,
die kleinen Poren beim Schleif- und Poliervorgang verschmiert.

Bei der Variation der Schwei3dauer mit sonst konstanten Werten der restlichen Schweif3pa-
rameter wie bei der Referenzprobe sind die Schweilungen mit geringeren Schweil3zeiten als
die der Referenzprobe laut der Modellberechnung auch nicht vollstandig. Die Anzahl und
GroRRe der Restporen sind vergleichbar mit denen der Referenzprobe. Die Bewegung des
Grenzbereiches ist sogar bei der Schweil3ung mit der niedrigsten Schweil3dauer (0,4 h) er-
sichtlich. Diesmal bricht eine mit 0,4 h geschweil3te Probe, die eine Zugfestigkeit von 90 %
des Grundwerkstoffes hat, an der Schwei3naht, obwohl die gemessene Schweil3linie ver-
gleichbar mit der Referenzprobe ist. Deutlich unterschiedlich ist die Kerbschlagenergie, wo-
bei der Mittelwert der Kerbschlagenergie der mit 2 h geschweif3ten Probe nur ca. 10 % hoher
als die Kerbschlagenergie der mit 0,4 h geschweil3ten Probe ist. Eine schlagartige Erhéhung
der Kerbschlagenergie ist zwischen der mit 2 h geschweil3ten Probe und der Referenzprobe
(3,6 h geschweifl3t), welche ca. 40 % betragt, zu beobachten. In diesem Fall liegt die Ursache
nicht nur bei den sehr kleinen Poren sondern auch am Ausscheidungsverhalten der in kurzer
Zeit geschweildten Probe. Wie die meisten Oberflachen werden die zu schweil3enden Ober-
flachen mit Kohlenstoff Gberzogen. Bei der Aufheizphase, welche eine Aufheizgeschwindig-
keit von 1537 °C/h besitzt und deshalb eine Aufheizzeit von ca. 15 min bei einer Temperatur
zwischen 700 °C und 1050 °C gebraucht wird, reagieren die Kohlenstoffatome am Grenzbe-
reich mit den Molybdanatomen aus der Matrix und bilden dort Metallkarbide. Dies wird bei
der Uber kiirzere Zeit geschweil3ten Probe anhand einer AES-Analyse nachgewiesen. Dabei
zeigt die Mo- und C-Map viele inselférmige Strukturen am Grenzbereich, die erhéhte Anteile
von Mo- und C-Atome enthalten. Die Metallkarbide sind ziemlich spréde, und deshalb zeigt
die geschweil3te Probe eine geringere Duktilitdt sogar schon bei Zugversuchen. Die Karbid-
verbindungen l6sen sich wieder auf, wenn die Probe bei dieser Schweil3temperatur (1050
°C) genugend lang gehalten wird, und diffundieren in die Metall-Matrix hinein. So zeigt die
Mo-Map der Referenzprobe keine konzentrierten Mo-Atome mehr am Grenzbereich. Bei der
weiteren Erhéhung der SchweiRdauer, wobei laut Modellberechnung die maximale Schweil3-
flache schon langst erreicht ist, ist erwartungsgemaf keine Anderung der Kerbschlagenergie
mehr zu ersehen.

121



Diffusionsschweil3versuche

Bei der Variation der Oberflachenrauheit mit konstanter Schweildauer und konstantem
Druck ist deutlich zu sehen, dass die Restporen umso zahlreicher werden, je rauer die zu
schweilRende Oberflache ist. Wie bei der Variation der Druckspannung ist der Duktilitatsver-
lust auf die geringe Schweildlinie zurtickzufiihren, die in diesem Fall durch die GroRe der
Poren einfacher zu erkennen ist.

Zudem ist beim Diffusionsschweif3en von Blechen zu bemerken, dass die Kerbschlagenergie
bei Variation der SchweiRdauer und Schwei3druck asymptotisch auf 51 % der Kerbschlag-
energie des Grundwerkstoffes geht. Dies liegt zum einen wahrscheinlich daran, dass die
Proben bei der Anordnung vor dem Diffusionsschweil3en gentigend lang mit der Luft in Be-
rihrung kommen, so dass sich auf den zu schweiRenden Flachen eine diinne Oxidschicht
aus einigen atomaren Lagen bildet. Dies ist sehr wahrscheinlich, weil Hastelloy® C-22°
hauptsachlich aus Ni und Cr besteht. Beide Elemente haben eine groRRe Affinitat zu Sauer-
stoff. Wie Kvasnitsky et. al. [26] feststellte, bleibt die Cr-Oxidschicht trotz des Aufreil3ens bei
der plastischen Deformation ziemlich stabil auf dem Grenzbereich, welche die zu erreichen-
de Kerbschlagenergie und damit die Duktilitdt der Schweil3naht vermindert. Diese Schicht
kann so diinn sein, dass ihre Existenz anhand einer AES-Analyse nicht nachweisbar ist. Zum
anderen sind hierflr noch bestehende Verunreinigungen wie z.B. MgO urséachlich, die noch
vereinzelt auf den zu schweil3enden Oberflachen Ubrig bleiben.

Bei der unterschiedlich orientierten Kerbe der Kerbschlagproben (Typ | und Typ Il) gibt es
kein Anzeichen dafiir, dass die Kerbschlagenergie der Diffusionsschwei3probe von der
Schleifrichtung abhéngig ist. Weiterhin ist die inhomogene Verteilung der Kerbschlagener-
gien Uber den gesamten Querschnitt der Diffusionsschweil3proben bemerkbar. Es liegt an
dem ungleichmaRigen Oberflachenprofil der Probe nach dem Schleifvorgang. Dies verur-
sacht wahrend des Diffusionsschweil3vorganges eine ungleichmafige Druckverteilung tUber
den gesamten Probenquerschnitt.

Bei der FEM-Berechnung mit Kanalstrukturen wird herausgefunden, dass der vorher opti-
mierte SchweilRdruck von 26 MPa an der minimalen Schweil3flache oder 6,9 MPa auf der
oberen Druckflache nicht verwendet werden kann. Dies liegt darin begriindet, dass bei der
Kreuzstromanordnung die Druckkraft nicht direkt durch die minimale Kontaktfliche der Stege
eingeleitet, sondern teilweise an den Stegbereichen, wo die Kanale entstehen, umgeleitet
wird. Dies ist aus der Druckverteilung der gesamten Stegflache ersichtlich, und bedeutet,
dass die Stegflache, die diese Kraft mittragt, groRer ist als die minimale Kontaktflache, so
dass die Druckspannung kleiner als 26 MPa sein muss. Eine Folge ist die Verminderung der
Kriechdehnung an den Stegen. Durch die Anpassung der Kriechdehnung zeigt sich, dass die
bendtigte Druckspannung auf der obere Druckflache 11,7 MPa betragen muss.

Bei der diffusionsgeschweil3ten Probe mit Kanalstrukturen ist ersichtlich, dass an der Verbin-
dungsstelle kaum Poren mehr zu finden sind. Uber die Stegdicke von 100 pm sind zwischen
ein und drei Korner zu finden, die im Anlieferungszustand einen mittleren Korndurchmesser
von 50 um haben. Die meisten Grenzbereiche bilden noch eine Gerade. Weil sich Uber die
Stegdicke nur einige Korner befinden, ist die Lange des Grenzbereiches nicht viel kleiner als
die Lange der Korngrenze des Werkstoffes entlang der Stegdicke.
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Der Zugversuch zeigt, dass die aufgrund der eingeschrankten Kraftmessdose erreichte Zug-
spannung 495 MPa betragt. Diese Zugspannung bezieht sich auf die Gesamtkontaktflache
von 100,8 mmz2. Der Kerbschlagversuch hat gezeigt, dass die Kerbschlagzahigkeit a, der
Probe mit Strukturen nicht mit der der Probe ohne Strukturen verglichen werden kann. Zum
einen weil die Kerbschlagbiegeversuche mit Proben unterschiedlicher Geometrie durchge-
fuhrt wurden und die Kerbschlagenergie abhangig von der Probengeometrie ist. Zum ande-
ren hat die Probe mit Mikrokanédlen keine zusammenhangenden Strukturen, so dass die
Kerbschlagzahigkeit geringer als die der geschweil3ten Probe ohne Strukturen ist.
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8 Zusammenfassung

In der vorliegenden Arbeit werden DiffusionsschweiRparameter fiir Hastelloy® C-22° mit Hilfe
eines Diffusionsschweil3modells untersucht und optimiert. Ein optimierter Parametersatz soll
bestimmt werden, womit es bei einem Diffusionsschweil3prozess keine grof3en mikrostruktu-
rellen Veranderungen gibt. Die Gesamtverformung der geschweifdten Probe soll nicht groRRer
als 5 % sein. Dartber hinaus sollen die mechanischen Eigenschaften mdglichst hoch sein.
Dieser optimale Parametersatz wird beispielhaft mittels einer FEM-Berechnung auf das Dif-
fusionsschweil3en einer dem Kreuzstrom-Mikrowarmetauscher ahnlichen Probe tbertragen.

Zuerst werden metallographische Untersuchungen wie Kornwachstum-, Ausscheidungsun-
tersuchungen und Untersuchungen der Oberflachenchemie an Blechproben in einem fir den
Diffusionsschweil3prozess relevanten Temperaturbereich zum besseren Verstandnis der
mikrostrukturellen Eigenschaften des Werkstoffes durchgefiihrt. Bei der KorngréRenuntersu-
chung zeigt sich, dass die Korner als isotrop angenommen werden kdnnen. Die Kornwachs-
tumsuntersuchung bis zur Lésungsglihungstemperatur des Werkstoffes bei 1122 °C mit ei-
ner konstanten Warmebehandlungszeit von 4 h zeigt, dass die Rekristallisation bei einer
Temperatur von ca. 1000 °C beginnt. Bei einer Temperatur von 1050 °C vergrofR3ert sich der
mittlere Korndurchmesser mit langsamer Wachstumsgeschwindigkeit bis auf 15 % vom An-
lieferungszustand (ca. 50 um) bei 4 h Warmebehandlungszeit bzw. auf 26 % bei 8 h. Wird
die Temperatur um nur 2 K erhoht, vergroRern sich die Kérner bei 4 h Warmebehandlungs-
zeit aufgrund der im Blech gespeicherten inneren Energie schlagartig bis auf 74 % vom An-
lieferungszustand. Diese Kornvergréberung verringert die Zugfestigkeiten des Werkstoffes.
Bei einer Temperatur von 1100 °C ist der mittlere Durchmesser um ca. 144 % gr6Rer als der
im Anlieferungszustand. Damit ist die von IMVT angegebene Schweil3temperatur zum Diffu-
sionsschweif3en von Blechmaterial nicht optimal.

Die AES-Analyse bei Temperaturen zwischen 800 °C bis 1100 °C zeigt, dass Hastelloy® C-
22° bei ca. 800 °C bis 1050 °C eine Mo-reiche Phase an der Korngrenze bildet. Im Tempera-
turbereich zwischen 900 °C < T < 1050 °C werden neben der Mo-reichen Phase auch noch
Metallkarbide in der Korngrenze ausgeschieden. Bei 1050 °C gibt es nur noch vereinzelte
Ausscheidungen der Mo-reichen Phase an den Korngrenzen, und das Metallkarbid ist nicht
mehr zu finden. Die Ausscheidungen verschlechtern nicht nur die Korrosionsbestandigkeit
des Werkstoffes, sondern auch die mechanischen Eigenschaften, insbesondere die Duktilitat
an der Korngrenze oder spater am Grenzbereich der Diffusionsschweil3probe. Bei den Kerb-
schlagbiegeversuchen von warmebehandelten Proben wird der Effekt dieser Ausscheidun-
gen festgestellt, bei der in einem Temperaturbereich zwischen 700 °C und 1050 °C die Kerb-
schlagenergie drastisch abnimmt, so dass bei Temperaturen zwischen 900 °C und 1000 °C
nur noch ca. 43 % der Kerbschlagenergie der Probe im Anlieferungszustand tbrig bleibt. Bei
den Zugversuchen haben die Ausscheidungen keine Wirkung auf die Zugfestigkeit. Im Ge-
gensatz dazu zeigt die Bruchdehnung die gleiche Tendenz wie die Kerbschlagenergie aber
in geringerem Ausmalf3. Mit der AES-Analyse wird auch die Oberflachenchemie senkrecht
zur Blechoberflache im Anlieferungszustand untersucht. Das Ergebnis zeigt, dass sich ein
erhdhter Anteil von C-Atomen auf der Oberflache befindet. Eine Verunreinigung von Al,O3
wird bis zu einer Tiefe von 600 nm der Oberflache festgestellt.
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Auf der Basis der in dem Diffusionsschweilimodell betrachteten Transportmechanismen Uber
die plastische Verformung und das Kriechen werden die 0,2%-Dehngrenze (Rpo2) und das
Kriechgesetz des Werkstoffes ermittelt. Statt Blechproben wird fiir diese Untersuchung Plat-
tenmaterial verwendet. Die Kennlinie der Rpo-Werte wird in einem Temperaturbereich zwi-
schen RT bis 1122 °C mit einem Polynom angenahert. Diese Rp.-Werte gelten auch als
Anhaltswerte fur die Kriechversuche, die bei verschiedene Temperaturen zwischen 700 °C
und 1100 °C und mit verschiedenen Dricken zwischen 15 MPa bis 500 MPa durchgefiihrt
werden. Die Kriechversuche zeigen, dass die sekundére Kriechrate von Hastelloy® C-22°
einem Potenzgesetz folgt. Diese beiden Hochtemperaturversuche zeigen, dass Diffusions-
schweil3prozesse unterhalb von 700 °C hohe Schwei3driicke und Schweil3zeiten benétigen,
weil die Ryo.-Werte noch sehr hoch sind und keine Kriechneigung unterhalb des Ry, .-Wertes
bemerkbar ist.

Aus den oben erwahnten Untersuchungsergebnissen ist ersichtlich, dass zum Einen zur Be-
freiung von der 600 nm tiefen Al,Os-Schicht die Probenoberflache vor dem Diffusions-
schweil3en abgetragen werden soll. Zum Oberflachenabtragen werden Schleifverfahren be-
vorzugt. Nach der Untersuchung der geschliffenen Oberflache zeigt sich, dass sich die mit
dem P-2500 Schleifpapier geschliffene Oberflache am besten fir das Diffusionsschweil3en
eignet. Zum Anderen soll die optimale Diffusionsschweildtemperatur 1050 °C betragen. Diese
Temperatur liegt bei ca. 79 % der absoluten Schmelztemperatur dieses Werkstoffes und
befindet sich im Ublichen Temperaturbereich eines Diffusionsschwei3prozesses (0,5 Ty, -
0,8 Tn).
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Diffusion entlang . . .
() |-des Grenzbereiches i programm implementiert. Die
. notwendigen Werkstoffdaten
I plastische Verformung fur die Transportmechanis-
I | L. | I | I | I . .
qO 20 30 40 50 60 Mmen durch den Diffusionsvor-
P (MPa) gang werden aus der Literatur

tibernommen. Die Werkstoff-
daten fur die Transportme-
chanismen durch die plasti-
sche Verformung und das
Kriechen werden von den oben erwahnten Laborversuchen genommen. Bei einer Diffusions-
schweil3temperatur von 1050 °C wird fur die mit dem P-2500 Schleifpapier geschliffenen
Blechproben ein Diffusionsschwei3diagramm (Abb. 8-1) erstellt, in dem die dominanten
Transportmechanismen in bestimmten Bereichen existieren. In einem Druckbereich zwi-
schen 10 MPa und 60 MPa sind die Oberflachendiffusion in Hohlrdumen, die Korngrenzen-
diffusion entlang dem Grenzbereich und das Kriechen nach der plastischen Verformung die

Abb. 8-1: Diffusionsschwei3diagramm. Gerechnet bei 1050 °C mit h =
0,771 ymund ¢ = 4 pym
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dominanten Transportmechanismen. Es wird ein SchweiRdruck gewahlt, bei dem das Krie-
chen nicht der dominante Mechanismus ist. Daraus folgt ein Parametersatz von 1050 °C,
26 MPa und 3,6 h, womit bei einem Diffusionsschwei3prozess eine Kriechdehnung von
2,5 % erzielt wurde. Dieser wird als Referenzparametersatz angenommen.

Zwei Arten von Diffusionsschweil3versuchen werden mit den Proben ohne Kanalstrukturen
durchgefiihrt. Bei den nur mit Stabmaterial durchgefiihrten SchweiRversuchen ergibt sich,
dass der aus der Erfahrung gewonnene Parametersatz von IMVT (1100 °C, 20 MPa und 1 h)
wegen der niedrigen Zahigkeit nicht der Optimale ist. Laut der Modellberechnung soll die
Schweil3dauer ca. 20 h betragen. Mit dem Parametersatz der Modellberechnung (1080 °C,
30 MPa und 6 h) erhéht sich die Duktilitat der SchweiRprobe um mehr als das Doppelte. Die
gemittelte Kerbschlagenergie liegt bei 7,94 J oder ca. 62 % des Anlieferungszustands.

Aus den Diffusionsschweil3versuchen mit dem Blechmaterial geht hervor, dass durch die
600 nm dicke Al,O3-Schicht auf der Probenoberflache der Transportmechanismus durch Dif-
fusion verhindert wird, so dass die Kerbschlagenergie nur bei ca. 20 % des Anlieferungszu-
standes liegt, oder um 61 % niedriger als die der Referenzprobe ist. In diesem Fall kann die
Modellberechnung die Schweil3qualitat nicht vorhersagen.

Wie die Modellberechnung gezeigt hat, ist die Schweil3qualitdt bezogen auf die Kerbschlag-
energie abhangig von den Diffusionsschweil3parametern wie dem Schweil3druck, der
Schweildauer und der Oberflachenrauheit. Bei der Variation des Schweil3drucks und der
Schweil3dauer zeigen die Schweillproben die maximale Kerbschlagenergie, wenn die maxi-
male Schweil3flache bei der Modellberechnung erreicht ist. Bei einer weiteren Erhéhung der
Schweil3dauer oder des Schweil3druckes bleibt die Kerbschlagenergie konstant bei ca. 51 %
des Grundwerkstoffs. Diese Einschrankung liegt vermutlich an der Anwesenheit von Oxid-
partikeln an der Schwei3naht. Bei der Variation der SchweiRdauer zeigt sich, dass ein Diffu-
sionsschweiRprozess mit Hastelloy® C-22° bei einer Schweildauer weniger als ca. 3,6 h
ohne drastische Verringerung der Duktilitat der Schweif3naht nicht méglich ist, weil sich bei
niedriger SchweiRdauer Metallkarbide am Grenzbereich bilden. Bei ausreichend langer
Schweil3dauer I6st sich die Verbindung wieder auf und diffundiert in die Matrix hinein.

Die Zugversuche der geschweildten Proben ergeben, dass die Zugfestigkeiten im Allgemei-
nen sehr hoch sind und im Zugfestigkeitsbereich des Grundwerkstoffes liegen. Selbst bei der
nicht geschliffenen Probe sowie bei der Probe mit kurzer Schweil3dauer liegen die Zugfestig-
keiten mindestens bei 90 % der Zugfestigkeit des Anlieferungszustandes.

Aus den Versuchsergebnissen geht hervor, dass die Modellberechnung die Schweil3qualitat
gut vorhersagen kann. Der optimale Parametersatz nach der Modellberechnung stimmt mit
den Versuchsergebnissen uberein und betragt 1050°C, 26 MPa und 3,6 h. Die Kriechdeh-
nung liegt bei 3,2 %. Aufgrund der Dehnungsbehinderung wurde der SchweiRdruck zum Dif-
fusionsschweil3en von einer dem Mikrow&rmetauscher &hnlichen Probe anhand einer FEM-
Berechnung angepasst. Dieser betragt 11,7 MPa bezogen auf die Gesamtflache.

Das Diffusionsschweil3en von Mikrokanalstrukturen zeigt, dass es ein bis drei Kérner in Rich-
tung sowohl der Stegdicke als auch der Kanalbodendicke gibt, die jeweils nur 100 pm dick
ist. Die dem Kreuzstrom-Mikrowarmetauscher ahnlichen Diffusionsschweil3probe kann eine
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einachsige Zugbelastung > 50 kN ertragen, welche einer Zugfestigkeit, die sich auf die Ge-
samtkontaktflache bezieht, von > 495 MPa entspricht. Die Kerbschlagenergie betragt 18 J.
Bei den licht- und rasterelektronenmikroskopischen Untersuchungen an den Stegen ist zu
erkennen, dass die Stege eingeschnirt sind, und die Bruchstelle nicht an der Schweif3naht
liegt. Damit konnte demonstriert werden, dass diese Arbeit mit dem gewahlten Optimie-
rungskonzept zu einer wesentlichen Verbesserung des Diffusionsschweil3prozesses von
Warmetauschern aus Hastelloy® C-22° beigetragen hat.
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Anhang A

Anhang A.1 : Messwerte der mittleren Korndurchmesser

a.) 4 h lang warmebehandelt

Temp.(°C) RT 700 750 800 900 1000 1050 1052 1057
1 49,2 48,7 49,6 48,3 48,1 50,9 56,7 87,2 95,1
2 42,2 39,5 40,3 38,5 40,9 45,6
3 41,2 39,4 41,7 40,4 38,3 43,7
4 38,9 39,1 41,7
5 44,2 39,6 38,2
Temp.(°C) | 1067 | 1080 | 1100 | 1122
1 104,8 107,8 121,7 122,2
2' 117,5
3 111,9
1" : Walzebene (Kreisverfahren)
2" : Walzrichtung (Durchmesserverfahren)
3" : Quer zur Walzrichtung (Durchmesserverfahren)
4" : Walzrichtung auf der Probendicke (Durchmesserverfahren)
5" : Quer zur Walzrichtung der Probendicke (Durchmesserverfahren)

b.) Warmebehandelt in verschiedenen langen Zeiten und jeweils bei konstanten Temperatu-
ren. Ausgewertet mit Kreisverfahren

Zeit (h) 0,5 1 2 3 4 6 8
1050°C 56,7 59,1 62,9
1052°C 68,3 63,7 71,2 87,2
1057°C 75,8 76,1 73,9 75,7 95,1
1067°C 80,9 104,8

Anhang A.2 : Messwerte der Zugversuche

a.) £€=0,011/s
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Temp.(°C) RT 306 513 704 806 897 | 1005 | 1105 | 1123

Rpo2 (MPa) 464 297 297 270 244 220 195 123 72

Rm (MPa) 845 684 632 588 464 285 202 123 76

b.) ¢ =0,03 1/s

Temp.(°C) RT 334 706 806 938 | 1001 | 1121

Rpo2 (MPa) 437 294 249 243 217 174 88

Rm (MPa) 826 658 571 494 314 197 89

Anhang A.3 : Messwerte der Kriechversuche

Kriechrate, &, zhoj
700°C | 750°C | 800°C | 850°C | 900°C | 950°C | 1000°C | 1050°C | 1100°C

15 MPa 0,213
20 MPa 1,469
25 MPa 3,970
30 MPa 9,011
40 MPa 1,753 | 8,100 | 24,003
55 MPa 4,876
70 MPa 1,347 | 5,719 | 16,083

100 MPa 5,313 | 20.711 | 88,252

120 MPa 13,322

150 MPa 1,234 | 8,237 | 33,282

200 MPa 4,261

245 MPa 11,736

300 MPa | 0,585 | 4,730 | 29,548

375 MPa | 1,474

450 MPa | 3,653

500 MPa | 5,449
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Anhang A.4 : Messwerte der warmebehandelten Zug- und Kerbschlagprobe
Temp. (°C) RT 700 800 900 | 1000 | 1050 | 1080
Rpo2 (MPa) 464 430 441 423 397 354 334
Rm (MPa) 845 829 830 831 831 780 735
Ag (%) 51,65| 59,34 | 5541 | 51,45| 52,96 | 60,09 | 63,85
KV (J) 13,7 15,1 6,0 6,3 12,9 14,6
Anhang A.5 : Messwerte von der Zug- und Kerbschlagversuche der geschweildten
Probe (Stabmaterial mit Stabmaterial)
1.Probe | 2.Probe | 3.Probe | 4.Probe
1 | Rm(MPa) 743,1 734,8
KV (J) 5,70 2,56 2,58 4,25
2 | Ry (MPa) 749,2 756,8
KV (J) 7,80 7,31 7,33 9,34

wobei: 1. Parametersatz: 1100 °C, 20 MPa, 1 h (IMVT)
2. Parametersatz: 1080 °C, 30 MPa, 6 h

Anhang A.6 : Messwerte von der Zug- und Kerbschlagversuche der geschweildten

Probe (Referenzprobe und nicht geschliffene Probe)

1.Probe | 2.Probe | 3.Probe | 4.Probe | 5.Probe | 6.Probe

1 | Rm(MPa) 746,8 7443
KV (J) 6,53 7,19 7,54 5,18 8,39 7,28

2 | Rm (MPa) 704,8 701,2
KV (J) 1,60 1,56 1,46 1,47 1,55 1,58

3 | Rn (MPa) 699,7 701,0
KV (J) 2,50 2,08 2,87 3,83 2,76 1,93

wobei: 1. Referenzprobe
2. nicht geschliffene Probe und 3,6 h lang geschweif3t
3. nicht geschliffene Probe und 11 h lang geschweif3t
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Anhang A.7 : Messwerte von der Zug- und Kerbschlagversuche der geschweildten
Probe (Variation der Druckspannung)

1.Probe | 2.Probe | 3.Probe | 4.Probe | 5.Probe | 6.Probe
1 | Rn(MPa) 749,2 748,4
KV (J) 5,3 5,7 4,7 5,5 5,8 5,8
2 | Rm (MPa) 753,8 753,3
KV (J) 4,8 6,6 7,1 51 6,4 7,0
3 | Rn(MPa) 738,8
KV (J) 7,4 6,8 6,3 8,6 6,3 6,8

wobei: 1. mit einer Druckspannung von 18 MPa und 3,6 h lang geschweif3t
2. mit einer Druckspannung von 22 MPa und 3,6 h lang geschweil3t
3. mit einer Druckspannung von 30 MPa und 4,0 h lang geschweif3t

Anhang A.8 : Messwerte von der Zug- und Kerbschlagversuche
Probe (Variation der Schwei3dauer)

der geschweildten

1.Probe | 2.Probe | 3.Probe | 4.Probe | 5.Probe | 6.Probe

1 | Rm(MPa) 727,2 672,8
KV (J) 4.8 5,0 4,2 4,5 4,0 4.8

2 | Rm (MPa) 749,1 738,3
KV (J) 3,5 4,4 5,8 3,8 41 7,0

3 | Rn (MPa) 748,8 739,2
KV (J) 8,7 6,1 7,9 6,7 6,6 54

wobei: 1. 0,4 h lang geschweil3t
2. 2,0 h lang geschweif3t
3. 8,0 h lang geschweil3t
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Anhang A.9 : Messwerte von der Zug- und Kerbschlagversuche der geschweildten
Probe (Variation der Oberflachenrauheit)

1.Probe | 2.Probe | 3.Probe | 4.Probe | 5.Probe | 6.Probe
R (MPa) 757,7 750,1
KV (J) 44 3,8 4,6 4,1 4,3 4,3
Rm (MPa) 758,3 7448
KV (J) 6,3 4,7 4,1 3,6 5,0 4.4

wobei: 1. mit 500-tem Schleifpapier

2. mit 1000-tem Schleifpapier
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Anhang B

Anhang B.1 : Kurvenverlaufe der 0,2%-Dehngrenze (Rpo,2) und der Zugfestigkeit (Rm)

500 —
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