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Zusammenfassung

In NbTi-Legierungen, dem heute noch gebrauchlichsten Supraleiter-Material,
treten 1in einem bestimmten Konzentrationsbereich metastabile Strukturen auf,
die O0bergangszustande zwischen der Hochtemperatur-B-Phase und dem Tieftempe-
ratur-(o+B)-Zweiphasengleichgewicht bilden. Neueren Ergebnissen zufolge konnen
diese strukturellen Instabilitdten zu Instabilitdten des supraleitenden Zu-
stands fiihren.

Zur Klarung des Auftretens metastabiler Phasen im NbTi wurden Proben unter-
schiedlicher Legierungszusammensetzung und verschiedener thermo-mechanischer
Vorgeschichte untersucht. Dazu wurden Apparaturen zur Messung der thermischen
Ausdehnung und des dynamischen Elastizitdtsmoduls im Temperaturbereich zwi-
schen 4 K und 300 K aufgebaut.

Die Ergebnisse zeigen, daB die M -Kurve als Stabilitatskurve fiir die B-Phase
betrachtet werden muf. In der B=Bhase wird eine Zunahme der Transformations-
neigung sowohl mit Erhohung des Ti-Gehalts der Legierungen als auch mit Abnah-
me der Temperatur gefunden. Auf der Basis der beobachteten Transformations-
kinetik wird fiir das Auftreten von Nicht-Gleichgewichtsphasen in diesem Kon-

zentrationsbereich ein "Zustandsdiagramm" vorgeschlagen.

Lattice Instability and Metastable Phases in Niobium-Titanium Superconductors

Abstract
NbTi alloys are commonly used technical superconductors. In a certain composi-
tion range of this material, metastable phases occur at the transition from
the high-temperature B-phase to the low-temperature (a+B) equilibrium phases.
Recently, correlations between structural instabilities and instabilities in
the superconducting state have been reported.

To elucidate the conditions under which metastable phases occur in NbTi, samp-
les of different alloy-composition and thermo-mechanical history were investi-
gated. Measurements of thermal expansion and Young~™s modulus were carried out
in the temperature range from 4 to 300 K.

The results show that M must be regarded as a stability curve of the B-phase.
The tendency of the Bnghase to transform into a metastable state is increased
both with increasing Ti-content and decreasing temperature. Based on the ob-
served transformation kinetics, a "“non-equilibrium phase diagram" for the

system Nb-Ti is proposed.
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1. Einleitung

1.1 Niob-Titan: Ein erfolgreiches Supraleiter-Material

Niob-Titan-Legierungen sind trotz neuerer Entwicklungen auf dem Gebiet der
A15- und Bl-Supraleiter auch heute noch das meistverwendete Supraleiterma-
terial im Magnetbau. So wird beispielsweise bei der derzeit groften toroi-
dalen Anordnung supraleitender Spulen fiir einen Fusionsreaktor-Testaufbau*
bei fiinf von sechs Magnetspulen Niob-Titan als Leitermaterial verwendet.
Auch die supraleitenden (s.1.) Magnete fiir Kernresonanz(NMR)-Spektroskopie
und Kernspin-Tomographie basieren auf NbTi-Technologie, ebenso wie das
s.1. Magnetsystem fiir den im Bau befindlichen groBen e-p-Speicherring HERA
beim DESY, der 1990 in Betrieb gehen soll.

Niob-Titan gehort zu den dltesten Supraleiter-Materialien und wird vor al-
Tem geschatzt wegen seiner hohen Duktilitdt und der damit verbundenen gu-
ten Verarbeitbarkeit. In Drahtziehprozessen sind dadurch hohe Verformungs-
grade ohne grofBere Probleme erreichbar. Hinzu kommt, daB NbTi eine gute me-
chanische Verbindung mit dem stabilisierenden Kupfer ermoglicht. NbTi-Su-
praleiter besitzen relativ hohe Sprungtemperaturen (T, =9K) verglichen mit
den Temperaturen, bei denen sie eingesetzt werden, was fiir ihren Betrieb
eine ausreichende Sicherheitsmarge gewdhrleistet.

Aus den genannten Griinden werden fiir s.1. Spulen 1im Feldbereich unter
10 Tesla heute fast ausschlieBlich Niob-Titan-Leiter verwendet. Im Hin-
blick auf den Einsatz in Fusionsmagneten bietet die weitgehende Unempfind-
lichkeit der s.1. Parameter gegen eine Strahlenschadigung deutliche Vortei-
Te gegeniiber neuartigen Hochfeld-Supraleitern auf der Basis von Al5-Verbin-
dungen.

Obwoh1 Niob-Titan-Legierungen groBe Verbreitung beim Bau s.1. Spulen gefun-
den haben und ihre technologische Handhabung gut beherrscht wird, gibt es
bei diesem Material eine Reihe von Problemen, die weitere Untersuchungen
erfordern. Das Auftreten metastabiler Phasen in NbTi beispielsweise gehdrt
zu den Effekten, die physikalisch nicht voll verstanden und daher auch nur
schlecht gezielt beeinfluBbar sind.

* LCT, Large Coil Task, Spulendurchmesser ca. 4 m




Im Rahmen friiherer Untersuchungen zur Klarung der Phdnomene "Degradation"
und "Training" s.l. Spulen wurden in der Modellsubstanz "NbTi65" struktu-
relle Instabilitdten beobachtet /1,2/. Dabei wurden in diesem Material
Nichtgleichgewichts-Strukturen nachgewiesen, deren Auftreten die Supralei-
tung beeintrdchtigt. In der vorliegenden Arbeit soll die Kinetik metastabi-
ler Phasen im System NbTi ndher untersucht werden. Bevor ausfiihrlich auf
die neuen Untersuchungen eingegangen wird, soll zundchst bereits Bekanntes
referiert und dann das System NbTi detailliert vorgestellt werden.

1.2 Problematisches beim Niob-Titan

Hohe Stromtragfdhigkeit (Jj.) von Supraleitern hdngt ab von der Existenz
einer Mikrostruktur mit Inhomogenitdten in der GroBenordnung der Kohdrenz-
lange. Vorteilhaft fiir ein gutes Pinning kann neben der Erzeugung bestimm-
ter Versetzungsanordnungen (z.B. Subbdnder /3/) auch die Ausscheidung
einer zweiten Phase sein. In diesem Zusammenhang werden in der Literatur
immer wieder die sog. o -Titan-Ausscheidungen betrachtet, die sich in einj-
gen NbTi-Legierungen durch bestimmte thermo-mechanische Behandlung im
Gleichgewicht erzeugen lassen. Diese o~Ti-Ausscheidungen sind Titan-rei-
che Bereiche mit hexagonal dichtester Packung (hexagonal close-packed,
hcp), die in der kubisch-raumzentrierten B8-Matrix (body-centered cubic,
bcc) infolge eines isothermen Prozesses dispers ausscheiden konnen.

Laut Phasendiagramm (vgl. Kapitel 1.3) Tliegen sdmtliche NbTi-Supraleiter
in dem Konzentrationshereich, in dem im thermodynamischen Gleichgewicht
eine Zweiphasenstruktur (a+B) vorliegt. Verschiedene Autoren berichten je-
doch, daB filir Zusammensetzungen mit weniger als 50 Gewichtsprozent Titan
sich kein merklicher Anteil an Ausscheidungen mehr bilden 1dBt /4/.

Es gibt in der Literatur eine Reihe von Arbeiten, die sich mit der Verbes-
serung der s.1. Parameter von NbTi durch Variation der metallurgischen Vor-
geschichte befassen (in /4/). Man muR sich dabei meist mit den empirischen
Ergebnissen begnligen, ohne die Natur der durch eine bestimmte thermo-mecha-
nische Behandlung erhaltene Mikrostruktur kldren zu konnen.




Wo aber im Zusammenhang mit Supraleitung von Zweitphasen im NbTi die Rede
ist, werden meist nur <-Ausscheidungen in Betracht gezogen. Die Existenz
metastabiler Phasen wurde bisher in diesem Zusammenhang nicht geniigend be-
ricksichtigt. Im Hinblick auf den HerstellungsprozeR mit relativ kurzen
Glihzeiten liegt aber immer der Nichtgleichgewichtsfall vor. Fiir diesen
Fall war im Zusammenhang mit den Untersuchungen zum Trainingsphdnomen die
Existenz metastabiler Phasen auch im NbTi-Supraleitermaterial nachgewiesen
und der nachteilige EinfluR auf die Supraleitung - insbesondere beim Vor-
liegen des kritischen Zustands - aufgezeigt worden /1,2/.

Welche metastabilen Strukturen im NbTi auftreten konnen, ist relativ gut
erforscht. Dagegen ist die Kinetik dieser Nichtgleichgewichts-(NGG)-Umwand-
lungen bisher nicht bekannt, ebensowenig die genauen Existenzbereiche und
-bedingungen dieser Phasen. Neben den Gleichgewichtsphasen o und B treten
in Titan-reichen NbTi-Legierungen unter bestimmten Bedingungen die folgen-
den NGG-Strukturen auf:

o'-Martensit, o'"-Martensit, t-Martensit, w(athermisch) und w(isother-
misch).

Die hier aufgefiihrten metastabilen Strukturen werden im ndchsten Kapitel
ausfiithrlich behandelt. Sie haben ihren Ursprung in einer Instabilitdt des
Beta-Gitters (bcc) bei tiefen Temperaturen. Ein Verstdndnis des Auftretens
der diversen NGG-Zustdnde setzt demnach die Erforschung der Beta-Instabili-
tdt voraus. Die vorliegende Arbeit wird die Beta-Instabilitdt in ihrer Kon-
zentrations- und Temperaturabhdngigkeit in dem flir Supraleiter relevanten
Konzentrationsbereich untersuchen. Zur Kldrung der Umwandlungskinetik soll
das Auftreten der metastabilen Phasen im Bereich zwischen Raumtemperatur
und LHe-Temperatur kontinuierlich verfolgt werden.

Im folgenden Kapitel wird zundchst das System Niob-Titan vorgestellt. In
einer detaillierten Betrachtung wird auf den Konzentrationsbereich einge-
gangen, der fiir Supraleiter von Bedeutung ist.




1.3 Metastabile Phasen im Niob-Titan

Reines Titan wandelt bei 885°C allotrop um. Oberhalb dieser Temperatur
liegt die g-Phase mit kubisch-raumzentrierter Struktur (bcc) vor, darunter
ist die hexagonale a-Phase (hcp) stabil. Beim Legieren von Titan hdngt es
vom Legierungspartner ab, ob diese Umwandlungstemperatur unbeeinfluBt
bleibt (neutrale Elemente, z.B. Sn,Zr), ob sie erhtht wird (a-stabilisie-
rende Elemente, beispielsweise Al, 0, N, C) oder ob sie sogar erniedrigt
wird ( g-stabilisierende Elemente) /5/. In diesem letzten Fall der sog.
Beta-Stabilisierung unterscheidet man je nach Art des entstehenden Zweipha-
sengebiets zwischen g-isomorphen und B-eutektoiden Systemen. Bei den B-iso-
morphen Systemen bleibt die Ldslichkeit der Komponenten weitgehend erhal-
ten, bei den g-eutektoiden Systemen bilden sich bei meist schon geringen
Anteilen an g-eutektoiden Elementen intermetallische Phasen. Zu den B-eu-
toktoiden Elementen zdhlen beispielsweise Fe, Mn, Cr, Cu, Si und H /5/.

Die Legierung NbTi gehdrt wie auch TiMo, TiV und TiTa in die Gruppe der
g-isomorphen Systeme*. Hier wird durch Zulegieren eines Partners mit bcc-
Struktur zum Titan (vorzugsweise d-Elektronen-reiche Obergangsmetall-Ele-
mente) die B-Phase zunehmend stabilisiert und auf RT unterkiihlbar. Im Hin-
blick auf die spdtere Diskussion der NbTi-Ergebnisse sei darauf hingewie-
sen, daB B-isomorphe Systeme untereinander in vielen physikalischen Eigen-
schaften vergleichbar sind. Insbesondere 1dRt sich bei Eigenschaften, die
aus den elektronischen Zustdnden resultieren - und Bindungsverhdltnisse ge-
horen dazu - eine Korrelation der Systeme iiber die mittlere Valenzelektro-
nenzahl pro Atom ( z =e/a) herstellen.

Die Abbildung 1 zeigt das Phasendiagramm von NbTi, wie es von Hansen et
al. /7/ angegeben wird. Es handelt sich oberhalb von 885°C um ein System
mit volliger Loslichkeit im fliissigen und festen Zustand. Am Titan-reichen
Ende des Phasendiagramms erkennt man flir Temperaturen unterhalb von 885°C
ein Zweiphasengebiet mit den Gleichgewichtsphasen ound g. Die a-Phase be-

* Anmerkung: Leibovitch et al. /6/ stufen TiMo als g-eutektoides System
ein
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Abb. 1: Phasendiagramm
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Abb. 2: Ausschnitt aus dem Phasendiagramm

Die ausgezogenen

Linien stellen die Gleichgewichts-Phasengrenzen

dar (nach Ref. /9,10/, die gestrichelte und die punktierte Linie
geben die Bereiche an, in denen metastabile Phasen (Martensit- und

Omega-Phase) auf

treten konnen. Die experimentelle Mg-Kurve (Ref.

/22,10/) endet bei ca. 400 K, ihre Extrapolation zu tiefen Tempe-
raturen kann nach Collings /23/ als Mg-Kurve betrachtet werden.

Der ( B+ w)-Bereich ist schematisch dargestellt.




besitzt eine hexagonal dichtest gepackte Struktur und existiert fiir Legie-
rungen mit weniger als 2,5 Atom% Niob in einem Einphasengebiet /8/.

Wahrend die o/(a+ B)-Phasengrenzlinie nahezu vertikal verlduft und des-
halb problemlos zu tiefen Temperaturen extrapoliert werden kann, ist der
genaue Verlauf der ( o+ g )/ p-Phasengrenze nicht bekannt. Insbesondere
gibt es tliber ihre Weiterfiihrung zu Niob-reicheren Legierungen keine Anga-
ben. Nach Collings /4/ scheint es praktikabel, dieses Zweiphasengebiet bei
ca. 40 Atom% Niob durch eine vertikale Weiterfiihrung der Phasengrenze zu
beenden. Nach seinen Angaben 1dBt sich flir Legierungen mit einem grdBeren
Niob-Gehalt keine nachweishare o-Phase mehr ausscheiden.

Die Abbildung 2 zeigt diesen fiir die neuen Untersuchungen relevanten Be-
reich des Phasendiagramms im Ausschnitt (wobei die Temperatur jetzt in Kel-
vin angegeben ist). In diesem Diagramm wurden fiir die Gleichgewichts-Pha-
sengrenzen (durchgezogene Linien) die Ergebnisse neuerer Untersuchungen be-
riicksichtigt, die insbesondere fiir die ( @+ 8)/ B-Phasengrenze zu einer Ab-
senkung im Vergleich zu den Angaben nach Hansen fiihren /9,10/. Die von Col-
lings vorgeschlagene vertikale Begrenzung des ( o+ B)-Gebiets fdllt in et-
wa mit dem rechten Rand des Diagramms zusammen.

Neben den Gleichgewichts-Phasen sind in dieser Abbildung auch die im Nicht-
gleichgewichtsfall auftretenden metastabilen Strukturen eingetragen. Eine
Gleichgewichts-ProzeBfiihrung ist im NbTi in diesem Bereich sehr schwierig,
da die Ausscheidung der o-Phase bei niedrigen Temperaturen nur sehr trage
ablduft. Aus diesem Grund muB man hier immer den Nichtgleichgewichts-Fall
mit dem Auftreten metastabiler Phasen in Betracht ziehen.

Im folgenden werden die auftretenden Nichtgleichgewichts-Strukturen einge-
flihrt sowie die damit in Verbindung stehende Terminologie vorgestellt und
erldutert. Eine detaillierte Darstellung der metastabilen Phasen erfolgt

dann anhand der neuen MeBergebnisse im Kapitel "Diskussion".




1.3.1 Martensit

Beim schnellen Abkiihlen der einphasigen Legierung ( g, bcc) von hoher Tem-
peratur (>1100 K) kann ein spezieller Typ von Phasenumwandlung auftreten:
die Martensit-Umwandlung. Sie setzt ein beim Unterschreiten einer kriti-
schen Temperatur, der sog. Mg-Temperatur (engl. "Martensite start"), und
ist abgeschlossen beim Erreichen der sog. M¢ ("Martensite finished")-Tem-
peratur. Oberhalb von Mg kann die Transformation auch unter dem Einfluf
duBerer Spannungsfelder auftreten, das Produkt (der "Martensit") ist un-
terhalb einer bestimmten Temperatur nach dem Entlasten thermisch stabil.
In Analogie zu Mg nennt man diese Temperatur My ("deformation induced mar-
tensite").

Die Martensit-Transformation ist definiert als eine Umwandlung im festen
Zustand, bei der sich die Gitterstruktur andert, ohne daB Konzentrations-
verschiebungen auftreten ("Schertransformation") und bei der Kinetik und
Morphologie maBgeblich durch die Eigenspannungen bestimmt werden. Nach dem
von Roitburd et al. /11/ vorgeschlagenen Formalismus zur Beschreibung
einer solchen Transformation ist die Martensit-Umwandlung eine Trans-
formation mit der Eigendehnung als einzigem Obergangsparameter ("strain-
transition"). Diese Transformation wird damit durch die Art des Obergangs
definiert, unabhangig von der Natur der treibenden Kraft (Gitterinstabili-
tat, elektronische Ursachen) oder der Morphologie der Produktphase (was in
der Literatur auch zur Definition einer Martensit-Transformation benutzt
wird). Ein solcher Phaseniibergang ("self-strain controlled transition"
/11/) Tauft demnach niemals vollkommen im Sinne einer Einkristallumwand-
lung ab, sondern man erhdlt als Folge einer Martensit-Umwandlung immer
eine Domanenstruktur aus zwei verschiedenen Phasen oder aus kristallogra-
phisch unterschiedlich orijentierten Martensit-Varianten.

Die Martensit-Bildung kann in manchen Systemen liber einen weiten Tempera-
turbereich ablaufen. Das Material wird jeweils nur soweit umwandein, wie
die bei der Transformation aufzubringende Verzerrungs- und Oberflé&chenener-
gie durch den Gewinn an chemischer Energie kompensiert wird. Der sich bil-




dende Volumenanteil an Produktphase ist dann eine Funktion der Unterkiih-
lung AT und nimmt stetig zu zwischen der Einsatztemperatur Mg und der End-
temperatur M¢. Der Umwandlungsgrad ist dabei nicht von der Haltedauer bei
der jeweiligen Temperatur abhangig. Um das Fehlen einer thermischen Akti-
vierung im BildungsprozeBR zu unterstreichen, bezeichnet man die Produktpha-
se in diesem Fall als "athermischen Martensit".

Sind die bei der athermischen Martensitbildung auftretenden Eigenspannun-
gen so klein, daB sie vom Kristallgitter noch elastisch abgefangen werden
konnen, so kann die Transformation reversibel 1in der Temperatur verlaufen.

Eine Martensit-Umwandlung 1&Rt sich nicht nur durch Temperaturdnderung
herbeifiihren, sondern auch durch duBere mechanische Spannungen, die die
innere treibende Kraft unterstiitzen. Dabei ist die Martensit-Transforma-
tion eng verkniipft mit Phdnomenen wie Pseudoelastizitdt, Superplastizitat
und Formgedachtnis (Shape Memory Effect /12/), auf die in diesem Rahmen
nicht eingegangen werden kann. Fiir weitergehende Informationen iUber die
Martensit-Transformation und die damit verbundenen Effekte wird auf die

Literatur verwiesen /11-18/.

Der in NbTi auftretende Martensit hat Jje nach Zusammensetzung der Legie-
rung unterschiedliche Gitterstruktur und wird dann als o'~ oder o "-Phase
(bzw. @'~ und o'-Martensit) bezeichnet.

Der o'-Martensit besitzt eine hexagonale Struktur und bildet sich in sehr
Ti-reichen Legierungen unabhangig von der Abschreckgeschwindigkeit /10/.
Die hochste Niob-Konzentration, fiir die o' gefunden wurde, betragt
11 Atom% /19/.

Der qo"-Martensit bildet sich mit orthorhombischer Struktur flir Zusammen-
setzungen mit mehr als ca. 10 Atom% Niob /20,10/. Diese beiden Strukturen,
die hexagonale und die orthorhombische, sind Jjedoch miteinahder 'ver-
wandt", wie im Kapitel 5 erlautert wird. Wahrend der o'-Martensit in sei-
nem Existenzbereich bei einer Nichtgleichgewichts-ProzeBfiihrung unabhangig
von der Abschreckgeschwindigkeit in jedem Fall auftritt, hangt die o"-Bil-
dung von den Abschreckbedingungen ab. Neben der Abschreckgeschwindigkeit
/27/ spielt auch die Temperatur, von der abgeschreckt wird, eine wesentli-
che Rolle. Eine mogliche Erkldrung dafiir wird spater gegeben.




Der Verlauf der Einsatztemperatur der Martensit-Transformation mit der Le-
gierungszusammensetzung ergibt im Phasendiagramm eine Grenzkurve, die den
Existenzbereich dieser metastabilen Phase angibt. In der Abbildung 2 ist
diese "M¢-Kurve" als gestrichelte Linie wiedergegeben. Die in der Litera-
tur angegebenen Mg-Werte /22/ wurden dabei bis zum LHe-Temperaturbereich
extrapoliert. Die hochste Niob-Konzentration jedoch, flir die a"-Martensit
beim Abschrecken gefunden wird, ist 28 Atom% /19/. Collings schldgt daher
vor, die Mg-Kurve bei ca. 400 K (entsprechend ca. 24 Atom% Nb) durch eine
Vertikale steil zu beenden und die lineare Extrapolation als My-Kurve zu
betrachten /23/. Unterhalb Mq kann der Martensit spannungsunterstiitzt ge-
bildet werden, durch bloBes Abschrecken tritt er in diesem Bereich jedoch
nicht auf. Die Mg-Temperatur liegt unterhalb von My, da die Keimbildungs-
energie durch die Unterkiihlung aufgebracht werden muB.

Ober M¢ findet man fiir NbTi in der Literatur keine Angaben. Nimmt man aber
Ergebnisse aus dem ebenfalls g-isomorphen System TiV zuhilfe, fiir das M¢-
Angaben vorliegen /24-26/, so stellt man fest, daB diese Temperaturdiffe-
renz mehrere hundert Kelvin betragen kann und Mg fiir hohere Vanadium-Kon-
zentrationen theoretisch unter 0 K liegt. Obertragen auf das System NbTi
bedeutet das, daB die Temperaturdifferenz zwischen Mg und M¢ mit zunehmen-
dem Nb-Gehalt groBer wird und in den NbTi-Supraleitern Mg bis zum absolu-

ten Nullpunkt nicht erreicht wird.

Ein spannungsinduzierter Martensit mit tetragonaler Struktur (body-cen-
tered tetragonal, bct) 14t sich nachweisen in einphasig abgeschreckten
und anschlieBend kaltverformten NbTi-Proben. Diese sog. Tt -Phase wurde in
abgeschreckten Proben mit 26 Atom% Nb nach Zugversuchen bei Raumtemperatur
und Tieftemperatur beobachtet /28/. Sie existiert nach /27/ fiir NbTi im
Konzentrationsbereich zwischen 15 und 26 Atom% Nb, tritt auf bei Kaltver-
formung und verschwindet wieder beim Erwarmen der Probe auf ca. 200°C. Die
Gitterkonstanten von t sind leicht abhidngig von der Legierungszusammenset-
zung und werden beispielsweise flir NbTi7g.3 angegeben mit a = 0,324 nm und
¢ = 0,352 nm /10/.
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In Legierungen, die zur martensitischen Umwandlung neigen, sind vormarten-
sitische Instabilitdten wohl bekannt (beispielsweise in NiTi /29/ oder
AuCd, FeNi /30/).Auch fiir NbTi wird die Existenz von vormartensitischen
Phanomenen berichtet. In dem Konzentrationsbereich, in dem der o"-Marten-
sit auftreten aber auch umgangen werden kann, treten unter bestimmten
Umstdnden Stdérungen auf, die sich im Beugungsbild (in TEM-, Rontgen- und
Neutronenbeugung) als diffuse Streifen (sog. "streaking") &duBern und die
zum Auftreten der metastabilen w-Phase filhren konnen /31-33,40/.

1.3.2 Omega-Phase

In dem in Abbildung 2 dargestellten Ausschnitt aus dem Phasendiagramm ist
durch die punktierte Linie ein Bereich abgetrennt, in dem nach Literatur-

recherchen das Auftreten der sogenannten " w-Phase" beobachtet worden ist.
Der angegebene Bereich ist als "Arbeitshypothese" zu verstehen, die punk-
tierte Linie stellt keine Phasengrenze im thermodynamischen Sinn dar. Da
im Kapitel "Diskussion" ausflihrlich auf Struktur und Bildungsmechanis-
mus von w eingegangen wird, soll hier nur ein kurzer Abrif iiber Auftre-
ten, Morphologie und Charakteristika gegeben werden. Fiir Obersichtsartikel
sei auf die Arbeiten von Sikka und Mitarbeitern /35/ und Collings /41/ ver-

wiesen,

Die " w-Phase", oft als UObergangsstruktur zwischen der Hochtemperatur-
B-Phase und der hcp- a-Phase bezeichnet, besitzt im Idealfall eine hexa-
gonale Struktur der Symmetrie P6/mmm /36,37/, kann jedoch in einigen Le-
gierungen gestort sein und weist dann trigonale Symmetrie auf /20/ (vgl.
5.2.1). Sie kann sich in allen Ti- (und Zr-) Legierungen bilden, in denen
die Hochtemperatur-g8-Phase in einen metastabilen Zustand unterkiih1t werden
kann, ohne martensitisch zu transformieren. Je nach den thermischen Bedin-
gungen, unter denen sich die w-Struktur entwickelt, unterscheidet die Li-
teratur zwischen athermischem w und isothermischem w, wobei in der Be-
zeichnung auf das Fehlen bzw. das Vorliegen thermischer Aktivierung Bezug

genommen wird.
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Das athermische w bildet sich iiber einen begrenzten Konzentrationsbereich
(am Ti-reichen Ende des B -unterkiihlbaren Bereichs) widhrend des Abschrek-
kens bzw. raschen Abkiihlens /38-41/. Die Bezeichnung "athermisch" betont
wiederum, daB der TransformationsprozeB nicht thermisch aktiviert ist und
die Transformation daher nicht von der Haltezeit bei der Umwandlungstempe-
ratur abhdngt. Fiir Legierungen mit niedrigerem Ti-Gehalt (d.h. "verdiinnte-

re H

Legierungen) tritt die athermische Bildung von w nicht mehr auf.
Durch einen thermisch aktivierten ProzeR 1aRt sich in diesen Legierungen
das sog. isothermische u erzéugen, das von der Struktur her mit dem Pro-
dukt der athermischen Bildung identisch ist /41/. Nach Collings ist die
hochste Nb-Konzentration, fiir die isotherme Bildung von  bei 450°C noch

moglich ist, 30 Atom% /42/.

Der Transformations-Mechanismus ist in beiden F&llen - fiir « (athermisch)
und w (isothermisch) - derselbe und kann formal beschrieben werden als
paarweises Kollabieren von (111) g-Netzebenen in [lll]B-Richtung, wobe i
jede dritte (111)-Ebene unverdndert bleibt /40/ (vgl. 5.2.1). Die so inner-
halb der B-Matrix entstandenen w-Bereiche mit verdnderter Gitterstruktur
besitzen im NbTi die Form von Ellipsoiden, die vorzugsweise orientiert in
Reihen auftreten /39/. Aufgrund ihres Entstehungsmechanismus haben die
w-Doméanen eine feste Orientierungsbeziehung zur B-Matrix und sind koharent
mit ihr. Sie konnen in vier kristallographisch gleichwertigen Varianten
auftreten, die normalerweise gleichmaBig vertreten sind /36,45/. Nach
Hickman /41/ sind auch die durch Temperung entstandenen "Partikel" von
w(isothermisch) kohdrent mit der g-Matrix, was zur Verspannung des Gitters
fiihrt.

Die GroBe der w-Ellipsoide hangt ab von der Legierung, von der Auslage-
rungstemperatur und der Auslagerungsdauer. In abgeschreckten Proben von
NbTi65 (NbTiyg) besitzen die w -Ellipsoide Durchmesser von 12 bis 20 A und
Abstande von 20 bis 22 z'/46/, bei Temperung wachsen die Bereiche mit der
Zeit. Nach 24 Stunden bei 450°C wurden die Dimensionen bei NbTiyg zu
1300 3 mal 500 R bestimmt /46/. Untersuchungen mittels Rontgenbeugung an
TiV zeigen, daB dje erreichbare EndgroBe der w-Bereiche mit zunehmender




- 12 -

Auslagerungstemperatur wdchst /47/. Wo die Transformation von Diffusion
begleitet ist, werden aus den w-Domanen Niob-Atome in die B-Matrix ver-
drdangt, da die Loslichkeit von Niob in der hexagonalen Struktur reduziert
ist. Mit zunehmender Temperdauer wird filir w schlieBlich eine Pseudogleich-
gewichts-Zusammensetzung erreicht, die im NbTi ca. 9 Atom% Niob betrdgt
/10,37,62/. Je nach der Ausgangskonzentration der Legierung wird die
B-Matrix entsprechend an Niob angereichert.

Neben der Entstehung von w beim Abschrecken oder infolge einer Ausschei-
dungsglithung gibt es die Méglichkeit, w durch Verformung zu erzeugen. Ba-
gariatskii et al. /48/ zeigten, daB wbei Verformung von TiCr(8Gew%) ent-
stehen kann, und Brotzen et al. /49/ fanden, daB kompressive Deformation
den w-Anteil 1in TiV(15Gew%) erhohte. Wood /50/ berichtet, daB in abge-
schrecktem TiMo(15Gew%) zu Beginn der Deformation sich zunachst Martensit
bildete, bei Verformung iiber 5% jedoch in feinkdrnigen Proben w-Bildung
auftrat.

Fiir NbTi gibt es Beobachtungen der Bildung von o unter hydrostatischem
Druck /51/ und unter der Einwirkung von zweidimensionalen Schockwellen
/52/. Dabei zeigt sich, daB unter Druck von 30 bis 50 kbar in Legierungen
mit 10 und 20 Atom% Nb » auftritt und dann nach Entlastung metastabil er-
halten bleibt /51/. Unter der Einwirkung von dynamischem Druck (Schockwel-
len) 1ieB sich in Legierungen mit 10 und 20 Atom% Nb ebenfalls w erzeugen,
der Anteil war dabei um so groBer, je tiefer die Temperatur gewshlt wurde.
In Proben mit 30 Atom% Nb konnte bei Amplituden von 320 kbar kein nachweis-
barer Anteil an w-Phase erzeugt werden /52/.

Das Auftreten von w hat Auswirkungen sowohl auf die mechanischen als auch
auf die supraleitenden Eigenschaften des Materials. Meist wird mit dem Auf-
treten von w ein starker Hdrteanstieg beobachtet, verbunden mit einem Ver-
lTust an Duktilitdat /41,49,65,66/. Der Effekt der sog. Ausscheidungshdr-
tung variiert in der Starke mit der GroBe und dem Volumenanteil der w-Be-
reiche. Fiir die Supraleitung kann » vor allem Auswirkungen auf das Pinning-
Verhalten haben. Die w-Ausscheidungen sind normalleitend bei 4 K und wir-
ken als effektive Haftzentren. Unter bestimmten Bedingungen (Morphologie,
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Verteilung) fiihrt das zu einem starken Anstieg der Stromtragfahigkeit (ho-
her kritischer Strom). Es ist offensichtlich, daB daher eine temperatur-
oder spannungsinduzierte Anderung der Mikrostruktur starke Auswirkungen
auf die s.1. Eigenschaften des Materials haben muB.

1.4 Zielsetzung

Es wird die Konzentrations- und Temperaturabhdngigkeit der Beta-Instabili-
tdt sowie das Auftreten metastabiler Phasen im System NbTi systematisch un-
tersucht in dem Konzentrationsbereich, der fiir die Supraleitung von Bedeu-
tung ist.

Der Existenzbereich metastabiler Phasen wird durch die Mg-Kurve begrenzt.
In der Literatur haben Mg-Kurven die Bedeutung von Koexistenzkurven fiir
den Nichtgleichgewichts-Fall. In NbTi mit hoherem Nb-Gehalt kann die Mq-
Kurve jedoch unterschritten werden, ohne daB eine Martensit-Transformation
auftritt. Daher ist die Rolle der Mg-Kurve in diesem Bereich zu kldren.

Im Zusammenhang mit der Umwandlungskinetik der metastabilen Phasen ergeben

sich Fragen, die im Hinblick auf die Supraleitung (kritischer Zustand,

Training etc.) wichtig sind und die im folgenden kurz zusammengefaBt wer-

den:

- Inwieweit wandeln einphasig abgeschreckte NbTi-Proben im metastabilen
Gleichgewicht beim Abkiihlen auf LHe-Temperatur in neue Strukturen um?

- Verlduft eine Umwandlung ggf. kontinuierlich in T oder sprungartig bei
fester Temperatur?

- Inwieweit wird das Transformationsverhalten durch die thermomechanische
Vorgeschichte der Proben beeinfluRt? |
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2. Die Proben: Charakterisierung und Prdparation

Fir die Untersuchungen wurden NbTi-Proben mit Zusammensetzungen zwischen
47 und 70 Gewichts% Titan ausgewdhlt. Mit dieser Probenwahl wird rasterar-
tig der Bereich abgedeckt, in dem sich nach den Literaturrecherchen eine
Instabilitdt des Beta-Gitters manifestiert (vgl. Abb. 2). Dabei wird der
Konzentrationsbereich der technisch verwendeten Legierungen voll iiberstri=-
chen und zum Titan-reichen Ende des Phasendiagramms hin erweitert.

Das Probenmaterial wurde von der Fa. Vacuumschmelze (VAC) in Hanau bezogen
und hat die nominellen Konzentrationen 47, 50, 55, 60, 65 und 70 Gewichts%
Titan. Die genauen Zusammensetzungen sowie der Gehalt an Stickstoff, Sauer-
stoff, Wasserstoff und Kohlenstoff sind der Tabelle 1 zu entnehmen. Es
zeigt sich dabei, daB mit Ausnahme von NbTi60 alle Proben real einen etwas
hoheren Titan-Gehalt besitzen als der nominelle Wert angibt. Aus physikali-
schen Grinden wird im folgenden zur Bezeichnung der Proben die (auf hal-
be % gerundete) Angabe der Atomprozente der technisch iiblichen Angabe von
Gewichtsprozenten vorgezogen. Dabei wird zwischen den Ergebnissen der Nb-
und der Ti-Analyse gemittelt. Es ergeben sich gemdB dem realen Titan-Ge-
halt die folgenden Probenbezeichnungen (vgl. Tab. 1): NbTigg, NbTigg.5,
NbTi72, NbTi73.5, NbTizg und NbTigo 5.

Das Ausgangsmaterial mit Ausnahme der Ti-drmsten und der Ti-reichsten Le-
gierung wurde vom Hersteller in Achtkantstdbe mit Durchmessern von 8 bis
12 mm bei Querschnittsreduktionen von iiber 95% kalt abgewalzt ("Kaltverfor-
mung"). Das NbTigg Material wurde als Rundstab mit vergleichbarem Verfor-
mungsgrad erhalten, NbTigo 5 dagegen wurde als Ingot geliefert zur Vermei-
dung der groBen Probleme beim Abwalzen dieses harten und sproden Materi-
als.

Aus diesen Ausgangsmaterialien wurden zylinderformige Proben mit 6 bis
10 mm Durchmesser und typischerweise 120 mm Lange durch spanabhebende Me-
thoden herausgearbeitet. Vor der abschlieBenden Bearbeitung wurde den Pro-
ben mittels einer Rundhdmmermaschine eine weitere Kaltverformung von 8 bis
10% aufgepragt (kompressive Verformung). Dieser Probenzustand wird im fol-
genden als "kaltverformt" bezeichnet.
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Um die Hochtemperaturphase auf Raumtemperatur zu unterkiihlen, muBten die
Proben aus dem bcc-Gebiet abgeschreckt werden. Dazu wurden die endbear-
beiteten und gereinigten Proben zusammen mit Ti-Schwamm (als Getter-Mate-
rial und zur Vermeidung von Ti-Verlusten beim Gliihen) unter 200 mbar Ar-
gon-Atmosphdre in Quarzglasampullen eingeschmolzen und bei ca. 1125 K fiir
zwei Stunden getempert. Das Abschrecken auf Raumtemperatur erfolgte durch
rasches Eintauchen der Ampulle in Wasser.

Neben diesen beiden Zustdnden "abgeschreckt" und "kaltverformt" gibt es
den "getemperten" Zustand, der als Quasigleichgewichts~Zustand betrachtet
werden kann (vgl. Diskussion). Dazu wurden abgeschreckte Proben (in Quarz-
glasampullen, etc. wie oben) bei 650 K fiir ca. 170 Stunden getempert und
langsam im Ofen abgekiihlt. Durch diese Behandlung sollte eine isotherme
Bildung von w erreicht werden.




Tabelle 1:
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Probe |NbTi47 | NbTi50 | NbTi55 | NbTi60 | NbTi 65 | NbTi 70
Gew| 47| SO | 55 | 60| 65 | 70
|
=|A%| 632¢ | 6598 | 7033 | 7442 | 7827 | 8190
EGeNmé% 53| 50 | 45 | 40 | 3B | 30
A% | 3676 | 3602 | 2967 | 2558 | 2173 | 1810
Gews 486 | S0 | 568 | 581 | 659 | 703
|
M%| 647 | 66 | 718 | 729 | 7895 | 821
Gew 509 | 489 | 424 | 405 | 32 | 28
ol AUh| 38 | 205 | 25 | 6 | 204 |
2N
Sloew-| M0 | 70 | 9% | M3 | 69 | 4
s
=|Gew-| 427 | 420 | 490 | 700 | 1000 | 450
2/ ppm
S| H
Sloew-| 8 | 0 | 19 | 2 | 8 A
oo
Gew-| 105 | 104 | 100 | 130 | 130 | 10
ppm
e/c | 435 | 4335 | 428 | 4265 | 421 | 4175
Z;’Cbhe:fnz NbTigs. | Nb Tigeq| NbTin, | NbTinye | NbTing | NbTig,

Niob-Titan-Proben - Ergebnisse der chemischen Analyse

Die nominellen Xonzentrationen betragen 47, 50, 55, 60, 65
und 70 Gewichts% Titan. Bei Angabe der Gewichtsprozente im
Probennamen lauten die Bezeichnungen NbTi47, NbTi50 etc., bei
Angabe 1in Atomprozenten schreibt man den Gehalt als Index:
NbTigs, etc. Die Genauigkeit der Analysenangaben fiir die Me-
talle Niob und Titan betrdgt + 0,5 Gew.%.
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3. Auswahl der MeBmethoden

Als geeignete Sonden zum Nachweis der auftretenden strukturellen Vorgénge
wurden Messungen der thermischen Ausdehnung und des dynamischen Elastizi-
tdts-Moduls (E-Modul) ausgewdhit. E-Modul und thermische Ausdehnung tasten
in unterschiedliicher Weise die Form des Gitterpotentials ab.

Die thermische Ausdehnung eines Kristalls 1ist bekanntlich eine Folge der
Anharmonizitat der Potentialkurve. Bei steigender Temperatur (beginnend
vom absoluten Nullpunkt) nimmt mit steigender Schwingungsamplitude der
mittlere interatomare Abstand zu, das Gitter dehnt sich aus. Die damit ma-
kroskopisch meRbare thermische Ausdehnung ist im kubischen Kristall in der
Regel isotrop, in anderen Symmetrien kdnnen Richtungsabhdngigkeiten auftre-
ten. Beim Auftreten von Phasenumwandlungen wird meist eine diskontinuierli-
che Anderung des linearen Ausdehnungskoeffizienten (o=1/L-AL/AT) gemessen.

Wahrend die thermische Ausdehnung ein MaB fiir die Anharmonizitat der Poten-
tialkurve darstellt, ist der E-Modul ein MaB flir ihre Kriimmung im Minimum.
Der E-Modul ist proportional zur Kriimmung der Potentialkurve im Punkt d,.

Das wird anschaulicher im Kraftebild:

Der Kriimmung 1im Potentialminimum entspricht die Steigung der Tangente an
die Condon-Morse-Kraftkurve im Punkt d,. Die Steigung der Kraftkurve in
diesem Punkt gibt an, wie groB die Riickstellkrafte sind, die sich bei (in-
finitesimaler) Auslenkung der Atome aus ihrer Gleichgewichtslage ergeben
und ist damit indirekt ein MaR flir die Bindungsstarke.

Das bedeutet, daB eine Messung des wahren E-Moduls voraussetzt, daB nur
kleine Auslenkungen gewdhlt werden. Eine Messung des dynamischen E-Moduls
(Resonanzmethode,vvg1. Anhang) mit Dehnungsampl ituden von typisch
A L/L=10-5 liefert damit physikalisch sinnvollere Ergebnisse als beispiels-
weise statische Methoden (Biege- oder Zugversuche), wo makroskopische Deh-

nungen im Prozentbereich erforderlich sind.
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Die Messungen von E-Modul und thermischer Ausdehnung haben im Vergleich zu
"direkten" Beobachtungsmethoden wie etwa Rontgenbeugung und TEM deutliche
Vorteile. Zum einen lassen sich aufgrund der hohen Empfindlichkeit der Ver-
fahren auch kleine KEnderungen im Probenzustand nachweisen, zum anderen kon-
nen bereits Vorstufen der strukturellen Obergdnge (weiches Gitter, Fluktua-
tionen) detektiert werden, wenn noch kein (nachweisbares) Zerfallsprodukt
vorliegt. Nicht zuletzt ist mit diesen zerstorungsfreien MeBmethoden auch
eine kontinuierliche Messung des Temperaturgangs der auftretenden Prozesse
leicht moglich.

Iwei MePmethoden wurden gewdahlt, um durch die Anwendung sich erganzender
Verfahren schliissige Belege fiir die komplexen physikalischen Ablaufe zu er-
halten. Die thermische Ausdehnung liefert Aussagen liber die Temperaturab-
hdngigkeit der auftretenden Phasenumwandlungen (Kinetik), der dynamische
E-Modul als Funktion der Legierungszusammensetzung und der Probenvorge-
schichte erlaubt Aussagen iiber den isothermen Probenzustand. Aus Messungen
des E-Moduls als Funktion der Temperatur kann zusatzliche Information iiber
die Kinetik der Umwandlung gewonnen werden.

Neben diesen beiden MeBmethoden wurden unterstiitzende Messungen der Damp-
fung und der Mikroharte (Vickers-Harte, HY) durchgefiihrt. Dariiber hinaus
sollten Messungen der Rontgenbeugung an einigen ausgewdhlten Proben Aussa-
gen uber die vorliegende Gitterstruktur ergeben.,

Der dynamische E-Modul wurde mittels einer Resonanzmethode bestimmt. Dabei
werden stabformige Proben zu Eigenschwingungen angeregt. Aus dem Schwin-
gungsspektrum und den geometrischen Probendaten 138t sich der E-Modul er-
rechnen. Aus dem freien Abklingen der Eigenschwingung nach dem Abschalten
der Erregung lassen sich Aussagen iiber die sog. Dampfung des Materials ge-
winnen. Diese "innere" Dampfung ist ebenfalls eine &duBerst strukturempfind-
liche GroBe. Sie ist sehr sensibel auf alle dissipativen Vorgange im Mate-
rial wie beispielsweise Versetzungsbewegung, Grenzflachenbewegung, Platz-
wechselvorginge etc., und daher sind Dampfungsmessungen (allein) schwer in-
terpretierbar. Im vorliegenden Fall konnen aus Anderungen des Dampfungsver-
haltens bei Variation der Probenbehandlung zusatzliche Hinweise auf den
Probenzustand gewonnen werden. Beispielsweise ist eine Martensit-Umwand-




- 19 -

lung mit dem Auftreten zusdtzlicher innerer Grenzflachen verbunden, was zu
einem starken Anstieg der Dampfung fiihrt.

Flir die Messung des dynamischen E-Moduls und der Dampfung wurde eine ELA-
STOMAT-Anordnung /44/ beziiglich der Sensoren fiir den Tieftemperatur-Ein-
satz modifiziert und beziiglich der Elektronik flir eine automatische MeB-
werterfassung umgebaut. Einzelheiten zum MeBverfahren und zur Auswertme-
thode sind dem Anhang zu entnehmen.

Zur Messung der thermischen Ausdehnung wurde ein kapazitives Dilatometer
konzipiert und gebaut, das Proben derselben Geometrien aufnehmen kann, wie
sie auch filir die E-Modul-Messungen erforderlich sind. Damit konnen beide
GroBen an den 1identischen Proben gemessen werden, was im Hinblick auf die
gleiche Mikrostruktur wichtig ist (metastabile Phasen).

Das Dilatometer und der E-Modul-MeBeinsatz werden in Verdampferkryostaten
betrieben, die kontinuierliche Temperaturvariation im Bereich von 4K bis
300K erlauben. Ndheres zu MeBverfahren und den apparativen Anordnungen ist

im Anhang ausgefiihrt.
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4. HMeBergebnisse

4.1 Thermische Dilatation

In der Abbildung 3a ist die integrale thermische Ausdehnung von NbTiyg-Pro-
ben in drei verschiedenen Zustdnden wiedergegeben, normiert auf ihre Ldnge
bei 293 K. Die abgeschreckte Probe (Kurve 1) zeigt im gesamten Temperatur-
bereich einen positiven Temperaturkoeffizienten der thermischen Dilata-
tion, dagegen ist der T-Koeffizient negativ bei der kaltverformten Probe
(Kurve 2). Als Referenz wurde eine bei 650 K getemperte Probe gemessen.
Der Dilatationsverlauf dieser Probe ist durch die Kurve 3 wiedergegeben.
Diese wird aus Griinden, die spdter erldutert werden, als Quasi-Gleichge-

wichtskurve betrachtet.
Als Charakteristika dieser MeBkurven sind folgende Punkte hervorzuheben:

a) Die abgeschreckte NbTi7g-Probe Tiegt mit ihrem Dilatationsverlauf deut-
lich iiber der "Gleichgewichtskurve", zeigt aber insgesamt die fiir nor-
male Metalle (mit kubischer Symmetrie) erwartete Kontraktion beim Ab-
kithlen.

b) Die kaltverformte NbTi7g-Probe dagegen nimmt beim Abkiihlen auf LHe-Tem-
peratur kontinuierlich in ihrer Ladnge zu. Da diese Dilatometermessun-
gen axiale Messungen sind, kann a priori keine Aussage liber Volumendn-

derungen gemacht werden.

Messungen der thermischen Ausdehnung fiir die beiden Probenzustdnde "abge-
schreckt" (1) und "kaltverformt" (2) wurden fiir alle vorhandenen Ti-Konzen-
trationen durchgefiihrt. In der Abbildung 3a bis 3d sind die Ergebnisse die-
ser MefBreihe zusammengefaBt. Hier nicht aufgefiihrt sind die Ergebnisse fiir
die Zusammensetzungen NbTigg und NbTigp 5. Auf die NbTigo g5~Probe wird auf-
grund interessanter Ergebnisse spater gesondert eingegangen. NbTigg zeigt
qualitativ dasselbe Verhalten wie NbTigg.5, da diese Probe jedoch aus
einer anderen Probencharge stammt und eine etwas unterschiedliche Vorge-
schichte besitzt, wird sie in der vorliegenden Systematik nicht beriicksich-
tigt.
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Abb. 3: 1Integrale thermische Ausdehnung von NbTi-Proben unterschiedli-
cher Zusammensetzung und Vorgeschichte
(1: abgeschreckt, 2: kaltverformt, 3: getempert)
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Aus der Abbildung 3 ist folgende Tendenz abzulesen:

- Die abgeschreckten Proben (1) zeigen alle einen "normalen" positiven
Temperaturkoeffizienten der thermischen Ausdehnung.

- Der Kurvenverlauf fiir die kaltverformten Proben (2) Tliegt stets ober-
halb des Verlaufs der abgeschreckten Proben.

- Die Diskrepanz zwischen den beiden Kurven 1 und 2 nimmt mit steigendem
Ti-Gehalt zu.

In die Graphen sind der Obersichtlichkeit wegen nur die Abkiihlkurven einge-
zeichnet, die entsprechenden Aufwdrmkurven verlaufen stets oberhalb der Ab-
kiihTkurven. Im Fall der kaltverformten Proben (mit Ausnahme von NbTi73 5)
sind die Hysteresen im Rahmen der MeBgenauigkeit vernachldssigbar. Fiir die
abgeschreckten Proben dagegen ergeben sich deutliche Hysteresen, der
RT-Startwert der Ldnge wird nach Ende des Temperaturzyklus 5 bis 10 Grad
vor RT wieder erreicht. Die Hysterese bei kaltverformtem NbTiy3 g5 ist ver-
gleichbar mit denen bei den abgeschreckten Proben. Vorwiegend bei den abge-
schreckten Proben sind auf den MeBkurven z.T. kleine sprunghafte Anderun-
gen der Linge erkennbar (z.B. deutlich bei NbTi7p bzw. NbTigg.5), die eben-
falls zur Hysterese beitragen.

Die thermische Ausdehnung von NbTigp 5 zeigt ein Verhalten, das die in Ab-
bildung 3 dargestellte Tendenz durchbricht. Daher wird fiur NbTigp g eine
gesonderte Betrachtung durchgefiihrt. Das hier berichtete besondere Verhal-
ten findet seine Entsprechung auch in anderen MeRgroBen, wie spdter noch
belegt wird.

Der Dilatationsverlauf der abgeschreckten Probe (Abb. 4, Kurve 1) verlauft
zu Beginn des Abkiihlens (Startpunkt A) noch normal, bei ca. 260 K setzt je-
doch eine starke Kontraktion der Probe ein, die bis ca. 180 K (Punkt B) an-
hdlt. Unterhalb dieser Temperatur geht die Dilatation wieder in einen nor-
malen Verlauf Uber. Beim Aufwdrmen bleibt die in dem Temperaturbereich des
Obergangs erreichte Ldngenabnahme erhalten und wird sogar durch eine weite-
re leichte Schrumpfung im Bereich um 200 K noch geringfiigig vergroBert.
Man erhdlt auf diese Weise einen Verlauf der thermischen Ausdehnung mit
einer ausgeprdgten Hysterese, die sich bis zum Erreichen der Raumtempera-
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tur noch nicht wieder geschlossen hat. Beim thermischen Zyklen (z.B. zwei-
ter Zyklus mit Ausgangspunkt C) findet man eine deutlich reduzierte Hyste-
resis, jedoch 1dBt sich der erste Vorgang durch erneutes Tempern und Ab-
schrecken der Probe wieder aktivieren.

Die kaltverformte Probe (Kurve 2) zeigt einen "normalen" Verlauf mit der
erwarteten Schrumpfung beim Abkiihlen, die Hysterese ist vernachldssigbar.
Beim direkten Vergleich dieser Probe mit den librigen kaltverformten Proben
ist zu berlicksichtigen, daB aufgrund der auBergewohnlichen Hdrte und Spro-
digkeit von NbTigp g hier keine vergleichbare Verformungstextur aufgeprigt
werden konnte (axiale Dilatometrie).
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Abb. 4:  Integrale thermische Ausdehnung von NbTigy 5
Im abgeschreckten Zustand (Kurve 1) tritt beim Abkiihlen zwischen
ca. 260 K und 180 K eine starke Kontraktion auf. Die dabei er-
reichte Langenabnahme der Probe bleibt beim Aufwdrmen auf Raum-
temperatur erhalten.
Im kaltverformten Zustand (Kurve 2) ist die thermische Ausdeh-
nung normal und die Hysterese vernachlassigbar.
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4.2 Dynamischer Elastizitdtsmodul

4.2.1 E-Modul als Funktion der Titan=Konzentration

a) Abgeschreckte Proben

In der Abbildung 5 ist der Verlauf von E-Modul und Dampfung als Funktion
des Titan-Gehalts wiedergegeben, gemessen an abgeschreckten Proben bei
Raumtemperatur. Es fdllt zundchst auf, daB der E-Modul keinen einfachen
lTinearen Verlauf mit der Legierungszusammensetzung zeigt, sondern in die-
sem Konzentrationsbereich (bei ca. 28 Atom% Nb) durch ein Minimum geht.
Sdmtliche Absolutwerte des E-Moduls in diesem Legierungsbereich sind unge-
wohnlich niedrig im Vergleich zu denen der reinen Komponenten Niob und Ti-
tan mit E= 104 bzw. 106 GPa. Da die abgeschreckten Proben Anderungen im
E-Modul mit der Dauer der Auslagerung selbst bei Raumtemperatur zeigten
(vgl. 4.2.3), wurden die angegebenen E-Module alle innerhalb der ersten
Stunde nach dem Aﬁgchrecken ermittelt.

Die Dampfung (Kurve b) wurde bestimmt aus dem freien Abklingen der ersten
Harmonischen des Eigenresonanz-Spektrums der Probe (vgl. Anhang Al, MeBme-
thoden). Wegen des Einflusses bereits leichter Schwankungen im Probenzu-
stand (Mikrostruktur) auf die Dampfungswerte und wegen der Beeinflussung
der MeBwerte durch verschiedene externe Faktoren (Halterungseffekte, Sto-
rungen) soll die Dampfung nicht in den Absolutwerten, sondern nur als typi-
scher Verlauf in relativen Einheiten betrachtet werden.

Man erkennt, daB der RT-Wert der Dampfung filir die Ti-drmsten Proben klein
ist, jedoch mit steigendem Ti-Gehalt deutlich zunimmt und im Bereich von
NbTi79 maximal ist. Zwischen NbTi7p und NbTiy3 5 erfolgt ein sprungartiger
Anstieg der Dampfung. Es fdallt auBerdem auf, daB das Maximum in der Ddmp-
fung nicht mit dem Minimum im E-Modul zusammenfdllt.

Wie bereits erwdhnt, zeigte NbTigo. 5 im Dilatationsverlauf ein besonderes
Verhalten (vgl. Abb. 4, Kurve 1). Im Zusammenhang damit wurden auch Beson-
derheiten in E-Modul und Dampfung beobachtet:
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Abb. 5: E-Modul und Dampfung abgeschreckter Proben bei Raumtemperatur.
Die Punkte A und C entsprechen Messungen an der NbTigy g-Dilatome-
terprobe vor bzw. nach dem Abkiihlzyklus (Punkte A und C in Abb. 4)
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Die Probe besaf direkt nach dem Abschrecken einen E-Modul von ca. 76 GPa
(Abb. 5, Pkt. A) und eine Dampfung von 110x10-5 (nicht in Abb. 5 eingetra-
gen). Nach AbschluB des Dilatometerzyklus, nach dem die Probe eine bleiben-
de Ldngenabnahme von 150x10-5 aufwies (Punkt C in Abb. 4), war der E-Modul
um 37% auf 104 GPa angestiegen (Puntk C in Abb. 5) und die Dampfung war
auf ca. 70x10-5 gefallen. So wie bei der Dilatometrie eine Reversibili-
tat des Vorgangs beobachtet worden war, fiihrte ein erneutes Abschrecken
der Probe auch hier zum Erhalt der Ausgangswerte von ca. 76 GPa bzw.
110x10-5,

b) Kaltverformte Proben

Die Abbildung 6 zeigt als Kurve a den E-Modul als Funktion der Zusammenset-
zung, gemessen an kaltverformten Proben bei Raumtemperatur. Im Vergleich
mit den Messungen an Proben im abgeschreckten Zustand f&llt zundchst auf,
daB nun zwischen der NbTi7o- und der NbTiy3 g-Probe eine sprunghafte Knde-
rung des E-Moduls auftritt. Dieser Sprung ist im wesentlichen auf eine Zu-
nahme des E-Moduls von NbTiyp um ca. 12% zurlickzufiihren. Die E-Module von
NbTigg .5, NbTiz3 5 und NbTiyg zeigen nur geringe Anderungen im Vergleich
zu den abgeschreckten Proben, lediglich beim NbTigy 5 wird ebenfalls eine
starke Zunahme (ca. 19%) verzeichnet.

Die an verschiedenen Proben derselben Ti-Konzentration gemessenen E-Module
zeigen Schwankungen auferhalb des MeRfehlers, die auf geringfiigig unter-
schiedliche Mikrostrukturen zuriickzufiihren sind. Nach diesen Beobachtungen
(es wurden Jjeweils mindestens vier Proben jeder Zusammensetzung unter-
sucht) nimmt die Stdrke dieser Schwankungen zwischen NbTigg und NbTiyg mit
dem Ti-Gehalt der Proben zu. Dabei zeigt sich, daB die Unterschiede zwi-
schen verschiedenen Messungen von NbTiy3 5 und NbTiyg auf unterschiedliche
Verformungsgrade der Proben zurilickzufiihren sind, wobei allerdings das Vor-
zeichen der Anderung in beiden Fdllen unterschiedlich ist. Fiir NbTiy3 5 be-
deutet hoherer Verformungsgrad (durch kompressive Nachverformung) niedrige-
ren E-Modul, beim NbTiyg hoheren E-Modul.
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Abb. 6: E-Modul (a) und Dampfung (b) kaltverformter Proben bei Raumtempera-

tur.
Die Pfeile geben die HAnderungstendenz der Dampfung bei kompres-

siver Nachverformung der Proben (Hammern) an.
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Die NbTigo g-Proben zeigen ebenfalls deutliche Schwankungen in E, jedoch
konnte hier wegen der starken Sprodigkeit und der grofen Hdrte des Materi-
als der Verformungsgrad nicht gezielt variiert werden (vgl. 4.3 - Mikro-
hdrte-Messungen).

Die Kurve b in Abbildung 6 zeigt den entsprechenden Verlauf der Dampfung.
Im Vergleich mit den abgeschreckten Proben fal11t auf, daB die Ddmpfung in
allen Proben mit Ausnahme von NbTigp 5 deutlich zugenommen hat. Die sprung-
hafte Anderung im Bereich zwischen NbTiyo und NbTiy3 g5, die bei den abge-
schreckten Proben erkennbar war, tritt bei den kaltverformten Proben eben-
falls auf, wobei der Effekt hier noch verstarkt ist. Im Gegensatz zu den
abgeschreckten Proben fdl11t nun das Maximum der Dampfung mit dem Minimum

im E-Modul-Verlauf zusammen.

Der Effekt unterschiedlicher Ergebnisse fiir Proben mit unterschiedlichen
Verformungsgraden, der bereits beim E-Modul von NbTiy3, g und NbTizg er-
wahnt wurde, manifestiert sich noch deutlicher in den Dampfungswerten. Die
in Kompression nachverformten NbTi73_ 5-Proben zeigen eine erhdhte Ddmp-
fung, hei ebenso behandelten NbTiyg-Proben wird eine starke Abnahme der
Dampfung beobachtet (Die Anderungstendenz ist in Abb. 6 durch Pfeile ange-
deutet). Bei den NbTigp 5-Proben wird im Rahmen der erreichbaren Nachver-
formung keine wesentliche Anderung mehr beobachtet, allerdings waren aus
den erwdhnten Griinden keine starken Variationen des Verformungsgrads mog-
1ich.
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c) Getemperte Proben

Eine Probenserie wurde nach dem Vermessen im abgeschreckten Zustand und
nach der Kontrolle des Zeitverhaltens des E-Moduls (vgl. 4.2.3) erneut fiir
ca. 170 Stunden bei 650 K getempert. Nach dem Tangsamen Abkiihlen im Ofen
wurde an diesen Proben nochmals der E-Modul gemessen, es zeigte sich der
in Abbildung 7 wiedergegebene Verlauf. Zum Vergleich ist in diesen Graphen
nochmals das Ergebnis fiir den abgeschreckten Zustand eingetragen, da dies
der Ausgangszustand vor der 650 K Temperung war.

Wahrend sich bei NbTigg keine meBbaren Verdnderungen im Vergleich zum abge-
schreckten Zustand ergeben, zeigen NbTigg.5 und NbTiyp E-Modul-Zunahmen
von 2,4 bzw. 15,4%. Mit 60% bei NbTiy3.5, 67% bei NbTiyg und 57% bei
NbTigo .5 fallen die Zunahmen fiir die Ti-reicheren Proben noch drastischer
aus, wobei wieder die sprungartige ErhShung zwischen NbTiyo und NbTiy3, 5
besonders ins Auge fallt.

Durch diese Temperung hat sich in den Proben, die bei Raumtemperatur un-
ter Mg (vgl. Abb. 2) liegen, die Ddmpfung deutlich (um ca. eine GrdRenord-
nung) reduziert, wobei auffdllt, daP hier gelegentlich Abklingzahlen im
Bereich von 20000 (d.h. Gite Q-1=1.6x10-5!) erreicht werden. In den Pro-
ben, die bei RT oberhalb von Mg liegen, hat jedoch die Ddmpfung leicht zu-
genommen, was besonders beim NbTi7p deutlich wird.
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Abb. 7: E-Modul (Kurve 1) und Dsmpfung (Kurve 3) getemperter Proben bei
Raumtemperatur.,
Zum Vergleich ist der E-Modul der abgeschreckten Proben eingetra-
gen (Kurve 2), da dies der Ausgangszustand vor der Temperung war.
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4.2.2 E-Modul als Funktion der Temperatur

An einigen der kaltverformten Proben wurde der Verlauf des E-Moduls als
Funktion der Temperatur im Bereich 300 K bis 4 K untersucht. Die Abbil-
dung 8 zeigt typische E(T)-Verldufe fiir Zusammensetzungen zwischen 65 und
79 Atomprozent Titan. In den Abbildungen 8a und b sind die Ergebnisse flir
NbTigs und NbTigg .5 wiedergegeben. Auffallend ist hier das Auftreten eines
positiven Temperatur-Koeffizienten des E-Moduls 1im Bereich zwischen 120 K
und Raumtemperatur. Unterhalb von 120 K wird in beiden Fdllen der T-Koeffi-
zient negativ, d.h. die Temperaturabhdngigkeit des E-Moduls wird wieder
"normal". NbTigs zeigt qualitativ dasselbe Verhalten wie NbTigg.5, Jjedoch
ist die Gesamtvariation von E bei der ersten Probe geringer. In beiden
Fallen verlduft E(T) reversibel beim Aufwarmen, ein Zyklen zwischen RT und
4 K bringt im Rahmen der MeBgenauigkeit in jedem Lauf gleiche Ergebnisse.

Kein positiver T-Koeffizient mehr wird bei NbTiyg beobachtet, wie die MeB-
kurve in Abbildung 8c belegt. Hier ist im gesamten Temperaturbereich von
300 K bis 4 K eine Zunahme der Gittersteifigkeit mit abnehmender Tempera-
tur zu beobachten. Ein thermisches Zyklen dieser Probe zeigt leicht unter-
schiedliche Ergebnisse fiir aufeinanderfolgende Messungen.

Bei NbTigg.5 wurde neben dem E(T)-Verlauf auch die Dampfung in Abhdngig-
keit von der Temperatur aufgezeichnet (Abb. 9). Wiederum soll die Ordinate
nur als relative MaBeinheit betrachtet werden. Man sieht, daB mit fallen-
der Temperatur die Ddmpfung stetig zunimmt und bei ca. 50 K ein Maximum
durchlduft. Bemerkenswert ist, daB dieses Dampfungsmaximum nicht mit dem
Minimum im E-Modul (bei ca. 120 K) zusammenfdllt.




75

ElIGPa] —»

(o))
(&) ]

75

73

E[GPa] —&

(o2
(64}
O

90

E[GPa] —&

~
o

[¢2]
o

o L) LU LU ALY LAY R DALY ELLY L L S LA L

o T

- 32 -

lll|Illllllllllllllllllllll

NbTigs

]]lll]lll]]]

J]lllll’!ll]llllll!

S AR ST ATRRTTTRIN NI SN SAFIN X PO WO A A

50 100 150 200 250
Temperatur [K] —&

W
[}
o

T LI T LI | T L) LI T T T ! T T | T T T 0

NbTiggs

llllllilllkllll]

i

llllalll]lllllllll

l]lllIIIIIllllJlJll’llllIlllL

50 100 150 200 250 300
Temperatur [K] —

Illl(llll]l‘lllllllllllllll

NbTiq

lllII|III|IIII|II|IIIIIIIIIII

50 100 150 200 250 300
Temperatur [K] —&

Abb.: 8 E-Modul als Funktion der Temperatur

a) NbTigg b) NbTigg.5 c) NbTizg

(jeweils kaltverformter Zustand)




- 33 -

76 1 ‘I 1 "I*I LI I ITITI—[ T T I 1 lle LI S I |
T NbTige 5 ]
'E; -
a -
S ]
Ll /

GA_ILIIJILIIIIIlJllLlJ'JJ;lgLII||l-

0 50 100 150 200 250 300
| Temperatur [K] —&

0.015 T T B I | | LI L] ) O O | 1T 11 LI}

+ N ! | n r T ]
@ - o .
EE ; Pdt51'|65i5 1
< 0010

4

s f E
G =5

P :
=+ 0.005 —
E-) -
o i i
O B ‘ |
-k 00 coao v b e by v e by Ll Aoy 1 frreee——

0 50 100 150 200 250 300

Temperatur [K] —&

Abb. 9: E-Modul und Dampfung von NbTigg. 5 in Abhdngigkeit von der Tempe-
ratur (kaltverformter Zustand).
Es fdll1t auf, daB das Maximum der Dampfung nicht mit dem Minimum
des E-Moduls zusammenfdllt.
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4.2.3 E-Modul als Funktion der Zeit

Es wurden Zeiteffekte in E-Modul und Dampfung beobachtet, die besonders
bei abgeschreckten Proben deutlich hervortraten. Ein Vergleich der E-Modul-
Werte fiir abgeschreckte Proben direkt nach dem Abschrecken und nach drei
Tagen Auslagerung bei Zimmertemperatur zeigte, daB in allen Proben der
E-Modul zugenommen und die Ddmpfung abgenommen hatte.

Die Zunahme des E-Moduls gemessen iiber die XKnderung des Quadrats der Reso-
nanzfrequenz der 1. Harmonischen (E ~f2), betrug fiir NbTigg ca. 0,1%, fiir
NbTigg,5 ca. 0,25%, fir NbTizp ca. 0,5%, flr NbTiy3,5 ca. 1,3%, fiir NbTizg
ca. 0,65% und flir NbTigp 5 ca. 2,3%.

Am Beispiel von NbTigo 5 wurde dieses Verhalten ndher untersucht, die Ab-
bildung 10 zeigt das Ergebnis dieser Versuchsreihe. Die erste Messung des
E-Moduls erfolgte ca. eine halbe Stunde nach dem Abschrecken von 1125 K
und ergab einen E-Modul von 77,5 GPa (dieser Wert soll fiir die prozentua-
Ten Anderungs-Angaben als Bezugspunkt dienen). Man erkennt, daB die stdrk-
sten Anderungen innerhalb der ersten Stunden auftreten, danach erfolgt
eine geringe Zunahme von E mit der Zeit. In dem MaB, in dem ein Anstieg
des E-Moduls beobachtet wird, erfolgt eine Abnahme der Dampfung. Nach
100 Stunden hat E um ca. 3% zugenommen und Q'1 ist um etwa 10% gefallen.

Im weiteren Verlauf ist die Knderung des E-Moduls noch gut meBbar, dagegen
zeigt die Dampfungsmessung kaum noch interpretierbare HKnderungen. Die
Schwankung aufgrund der Temperaturvariation erscheint groBer als evtl. Ein-
fllisse durch den AlterungsprozeB. Nach ca. 160 Stunden Raumtemperatur-Alte-
rung hat E um 3,5% auf 80,25 GPa zugenommen, die Steigerung betrdgt zu die-
sem Zeitpunkt noch etwa 0,01% pro Stunde.

Un das im Zusammenhang mit der Dilatationsmessung beobachtete Verhalten
von E zu reproduzieren, wurde die Probe anschlieBend auf LNp-Temperatur
abgekiih1t und wieder langsam aufgewdarmt (jedoch wesentlich schneller als
im Dilatations-Experiment). Nach Erreichen der Raumtemperatur hatte der
E-Modul (bezogen auf den Wert vor dem Abkiihlen) um 12% (!) auf ca. 90 GPa

zugenommen.
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Khnliche Kontrollen des Zeitverhaltens des E-Moduls wurden auch an Proben
vorgenommen, die Tldangere Auslagerungen bei verschiedenen Temperaturen
durchlaufen hatten. So beispielsweise an abgeschrecktem NbTigo 5 nach ca.
einem Jahr und an NbTiy3 5 nach zwei Jahren Auslagerung bei Raumtempera-
tur, sowie an den Proben, die bei 650 K fiir 170 Stunden gealtert worden
waren.

Wdhrend Proben direkt nach dem Abschrecken deutliche Drifteffekte liber lan-
gere Zeitrdume zeigen, 1dBt sich bei allen diesen Proben im Rahmen der MeBR-
genauigkeit keine Verdnderung auBerhalb der normalen Temperaturschwankung
mehr feststellen. Die MeBzeit betrug dabei jeweils mindestens 150 Stunden.
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1125 K, 2h—in Wasser abgeschreckt
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Abb. 10: E-Modul von abgeschrecktem NbTigp g bei Raumtemperatur als Funk-

tion der Zeit
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4.3 Weitere Messungen und Beobachtungen

Zur Berechnung des E-Moduls aus den Resonanzfrequenzen ist als materialspe-
zifische GroBe die Kenntnis der Dichte erforderlich (vgl. Anhang Al). Die
Dichte wurde rechnerisch aus den geometrischen Daten und der Probenmasse
ermittelt. An einigen Proben wurde sie zum Vergleich auch mittels einer
Auftriebsmethode bestimmt. Diese Kontrollmessungen ergaben gute Oberein-
stimmung mit den Werten des ersten Verfahrens, und auch die Genauigkeit
der beiden Methoden ist vergleichbar.

Bei den Ti-reichen Legierungen NbTiyg und NbTigp 5 1dBt sich folgende cha-
rakteristische Tendenz im Unterschied zwischen den Dichten der einzelnen
Probenzustdande ("abgeschreckt", "kaltverformt" und "getempert") feststel-
len:

Die niedrigste Dichte innerhalb einer Probenart ergibt sich fiir die abge-
schreckte Probe, die kaltverformte Probe zeigt jeweils eine etwas hdhere
Dichte. Die getemperte Probe besitzt immer die hochste Dichte. Dieser Ef-
fekt ist am deutlichsten beim NbTi7g9, wo die Dichtezunahmen der Proben vom
abgeschreckten zum getemperten Zustand zwischen 0,6% und 1% betragen. Die-
se Tendenz, daB die Dichte beim Kaltverformen zunimmt und beim Tempern bei
650 K noch weiter ansteigt, deutet sich auch bei den Ti-drmeren Proben
NbTi73,5 und NbTizo an, 1dBt sich jedoch im Rahmen der MeRgenauigkeit
nicht quantitativ erfassen.

b) Mikrohdrte

Eine relativ einfache Methode, schnell Aussagen lber den Gefiigezustand
eines Materials insbesondere beim Auftreten von Ausscheidungen ("Ausschei-
dungshdrtung”) zu erhalten, ist die Messung der sog. Mikrohdrte.

Zur Bestimmung der Hdrte gibt es verschiedene Verfahren, die aber alle dar-
auf beruhen, den Widerstand des Priifkorpers gegen das Eindringen eines ge-




- 37 -

hdarteten Korpers definierter Geometrie unter dem EinfluB einer ruhenden
Kraft zu messen. Als HartemaB wird entweder die auf die Oberfldche des ent-
standenen Eindrucks bezogene Priifkraft (Brinellhdrte/mit Stahlkugel oder
Vickershdrte/mit Diamantpyramide) oder die vom Eindringkdrper hinterlasse-
ne Eindrucktiefe (Rockwellhdrte/mit Diamantkegel oder Stahlkugel) angese-
hen. Flir Details wird auf die Werkstoff-Priifungs-Literatur verwiesen, eine
Obersicht liber die MeBmethoden gibt beispielsweise /53/.

Im vorliegenden Fall wurde die Harte nach der Vickers-Methode bestimmt, wo-
bei als Priifkraft 100 p und als Einwirkdauer 30 Sekunden gewdhlt wurden*,
Die Messungen wurden z.T. direkt an den E-Modul-Proben vorgenommen. Um je-
doch die Streuungen durch Oberfldchendefekte zu reduzieren, wurden flir
exaktere Hartebhestimmungen Probenstiicke abgeschnitten und die Querschnitts-
flachen vor den Messungen poliert.

Die Abbildung 11 (Kurve a) zeigt den Hirteverlauf bei den kaltverformten
Proben als Funktion der Zusammensetzung. Auffallend ist bei dieser Kurve
die Ahnlichkeit mit dem Verlauf der Raumtemperatur-E-Module (vgl. Abb. 6),
wobei jedoch bereits ab NbTigg ein Harteanstieg mit der Ti-Zunahme zu
verzeichnen ist. Andeutungsweise ist auch hier im Bereich von NbTi73 eine
sprunghafte Anderung erkennbar, die jedoch im Vorzeichen dem beim E-Modul
beobachteten Verhalten entgegenlduft. Wahrend der E-Modul in diesem Konzen-
trationsbereich eine sprunghafte Abnahme =zeigt, ist 1in der Hdrte ein

Anstieg zu verzeichnen.

Die Hdrte der Proben im abgeschreckten Zustand ist in dieser Abbildung
nicht wiedergegeben, weil unter dem EinfluB der Priifkraft einige der Pro-
ben lokal transformierten und daher solche Messungen nicht sinnvoll inter-
pretierbar sind. In diesen Graphen eingetragen sind jedoch zwei MeBpunkte,
die an der abgeschreckten NbTigy g-Dilatometerprobe ermittelt wurden. Die-
se Punkte wurden vor bzw. nach dem MeBzyklus bestimmt und sind mit A und C
bezeichnet, entsprechend den Punkten A und C in den Abbildungen 4 und 5.
Die frisch abgeschreckte Probe besitzt eine relativ geringe Harte
(Punkt A), nach dem Dilatometerzyklus hat die Harte deutlich zugenommen

* Die Hartemessungen wurden freundlicherweise von H.Dirr (ITP) durchge-
fiihrt
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Vickershdarte kaltverformter (Kurve a) und getemperter Proben
(Kurve b).

Die Punkte A und C entsprechen Messungen an der abgeschreckten
NbTigp 5-Dilatometerprobe vor bzw. nach dem Abkiihlzyklus (vgl.
Pkte. A und C in den Abb. 4 und 5). Die Kurve ¢ gibt die Stan-
dardabweichung der MeBwerte im Fall der kaltverformten Proben
wieder, die als MaB fiir die "Homogenitdt" der Proben betrachtet
wird.
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(Punkt C). Die villige Analogie zu dem im E-Modul beobachteten Verhalten
ist augenfdllig.

Die abgeschreckten Proben wurden anschlieBend fiir 170 Stunden bej 650 K ge-
tempert und dann langsam im Ofen abgekiih1t. Nach dieser Behandlung ist bei
allen Proben ein deutlicher Harteanstieg zu verzeichnen (Abb. 11, Kur-
ve b), der bei den Titan-reicheren Proben besonders stark auffillt.

Als dritte Kurve ist in Abbildung 11 die Streuung der MeBwerte im Fall der
kaltverformten Proben eingetragen (Kurve c). In dieser MeBreihe wurde die
Harte fiir jede Probe aus ca. 70 statistisch liber den Probenquerschnitt ver-
teilten MeBpunkten bestimmt. Diese Auftragung zeigt, daB die prozentuale
Streuung der ermittelten Hdrtewerte bei NbTiyo iiber ein Maximum geht. Hier
scheint die "Inhomogenitdt" der Probe am groBten zu sein. Nach diesem Er-
gebnis liegt die Streuung der Werte fiir die Ti-reicheren Proben am niedrig-
sten, niedriger als fiir die Nb-reicheren Proben, die bei Raumtemperatur

oberhalb von Mg liegen.

c) Rontgenbeugung

An einigen Proben wurden zur Kontrolle des Phasengehalts Messungen der
Rontgenbeugung durchgefiihrt. Bei der kaltverformten NbTiyg-Probe findet
man im Rontgenspektrum bei Raumtemperatur neben der B-Phase auch eine
orthorhombische Phase. Deren Gitterkonstanten stimmen gut iiberein mit den
von Morniroli /19/ fiir die martensitische o"-Phase in NbTi77_ 2 angegebenen
Werten. In einer Messung derselben Probe bei ca. 10K findet man einen redu-
zierten B-Anteil, der Anteil an a"-Phase hat entsprechend zugenommen. Es
konnen bei TT keine zusdtzlichen Phasen nachgewiesen werden. Fiir die
o"-Phase scheint eine Tendenz zu etwas vergroferten b- und c-Werten bei Ab-
kiihlung vorhanden zu sein. Eine eindeutige Antwort ist aber bei der
schlechten Qualitdt der vorliegenden Reflexe (groBe Linienbreite) nicht
moglich und erforderte zusatzliche Untersuchungen.

Flir die Dilatationsprobe von NbTigo 5 (abgeschreckt) wurde nach dem Ab-
schluB des Dilatometerexperiments ein Rontgenspektrum bei RT aufgenommen.
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Neben den Reflexen der kubischen B-Phase findet man auch solche der ortho-
rhombischen (mit etwas verschobenen Gitterkonstanten im Vergleich zur

NbTi79-Probe) sowie Reflexe, die einer weiteren (hexagonalen?) Struktur zu-

geteilt werden konnen. Auch hier konnen wegen der breiten Reflexe ohne wei-

teres keine Angaben liber die Gitterkonstanten gemacht werden.

4.4 Zusammenfassung der wichtigsten MeBergebnisse

1.

Es wurden Unterschiede in der thermischen Ausdehnung von abgeschreck-
ten und kaltverformten NbTi-Proben gefunden. Die Diskrepanz zwischen
den beiden Kurven nimmt mit dem Titan-Gehalt zu (vgl. Abb. 3). Der Ver-
Tauf ist weitgehend reversibel in der Temperatur.

. Bei abgeschrecktem NbTigp 5 ergibt sich in der thermischen Dilatation

nach starker Kontraktion zwischen ca. 260 K und 180 K eine relativ gro-
Be Hysterese, die sich bis zu Raumtemperatur nicht schlieBt (Abb. 4).
Verbunden mit der Langenabnahme ist ein deutlicher Anstieg des RT-E-Mo-
duls von ca. 76 GPa auf 104 GPa, eine Abnahme der Dampfung sowie ein
Harteanstieg. Durch erneutes Gliihen bei 1125 K und Abschrecken der Pro-
be auf Raumtemperatur ist dieser ProzeB reaktivierbar.

. Der Raumtemperatur-E-Modul in Abhdngigkeit von der Konzentration durch-

Tauft sowohl fiir abgeschreckte als auch filir kaltverformte Proben bei
ca. 73 Atom% Ti ein Minimum (Abb. 5,6). Wahrend die Kurve filir abge-
schreckte Proben glatt verlauft, ergibt sich bei Kaltverformung ein
Sprung zwischen der NbTiy2- und der NbTiy3 5-Probe. Die Absolutwerte
von E liegen sehr niedrig im Vergleich mit den Werten flir Niob und Ti-
tan. Bei 650 K gealterte Proben zeigen eine Zunahme in E, die flr die
Ti-reicheren Legierungen besonders stark ausfallt (Abb. 7).

. Die Ddmpfung ist in abgeschreckten Proben niedriger als in kaltverform-

ten (auBer fiir NbTigp 5), wiederum ist im Bereich um 73% Ti eine
sprunghafte Anderung zu beobachten. Die getemperten Proben, die bei RT
unter Mg Tliegen, zeigen eine stark reduzierte Dampfung, die anderen
verzeichnen im Vergleich zum abgeschreckten Zustand eine geringe Déamp-
fungszunahme.
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5. Die Temperaturabhdngigkeit des E-Moduls von kaltverformtem NbTigs und
NbTigg.5 ist anormal liber einen weiten Bereich:
Es tritt hier ein positiver T-Koeffizient auf zwischen Raumtemperatur
und ca. 120 K. Flir Proben mit hoherem Ti-Gehalt als 73% wird kein nega-
tiver T-Koeffizient mehr gefunden, jedoch tritt eine ungewShnlich star-
ke Zunahme des E-Moduls mit fallender Temperatur auf.

6. Es werden Zeiteffekte in E-Modul und D@mpfung bei RT-Auslagerung beob-
achtet, die besonders in abgeschreckten Proben iiber lange Zeit deut-

lTich hervortreten. Die Intensitdt dieser Effekte nimmt mit steigendem
Ti-Gehalt zu.
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5. Diskussion

5.1 Beta-Instabilitat in NbTi-Supraleitern

5.1.1 Instabilitat als Funktion der Titan-Konzentration

Niob-Titan besitzt fiir Ti-reiche Legierungen bei Temperaturen unterhalb
von ca. 885°C im Gleichgewicht eine Zweiphasenstruktur. Die Gleichgewichts-
phasen sind die B-Phase und die «-Phase /7,10/. Da die Einstellung des
Gleichgewichts in diesem System sehr trage vor sich geht, kann durch ra-
sches Abkiihlen (Abschrecken) der Legierungen vom Hochtemperatur-B-Gebiet
innerhalb eines bestimmten Konzentrationsbereichs die bcc-Struktur auf
Raumtemperatur unterkiihlt werden, ohne daB eine Phasenumwandlung auftritt
(metastabiles B). In diesem Fall des "gehemmten Gleichgewichts" konnen vor
dem Obergang zum Gleichgewicht als metastabile Zwischenzustande verschiede-
ne Nichtgleichgewichts=Phasen auftreten. Es sind dies die bereits vorge-
stellten Martensit-Phasen und die w-Struktur. Das Auftreten dieser Phasen
soll anhand des Phasendiagramms diskutiert werden.

In der Abbildung 12 ist der aus Abbildung 2 bekannte Ausschnitt aus dem
Phasendiagramm nochmals wiedergegeben, wobei die Temperaturskala jetzt bei
Raumtemperatur endet. Unterhalb der Abszisse ist die Konzentrationsachse
in drei Bereiche (I bis III) aufgeteilt, auf die im folgenden Bezug genom-
men wird. Fiir die Mg-Kurve (gestrichelte Linie) wurden die Mg-Temperaturen
von Jepson et al. /22/ Ubernommen, sie zeigen gute Obereinstimmung mit den
von Duwez /54/ angegebenen Werten.

Bei den Legierungen des Konzentrations-Bereichs I mit ihrem hohen Ti-Ge-
halt fiihrt ein Abschrecken aus dem B-Gebiet stets zur Martensit-Transforma-
tion, sobald Mg unterschritten wird. Fiir Legierungen mit iiber 90 Atom?% Ti-
tan bildet sich dabei der hexagonale Martensit (o') groBvolumig in Form
von selbstakkommodierenden Platten, d.h. die entstehenden Martensit-Doma-
nen orientieren sich so, daB die Verzerrungsenergie minimiert wird. Beim
Obergang zu Legierungen mit niedrigerem Ti-Gehalt tritt anstelle des hexa-
gonalen ein orthorhombischer Martensit (d') auf, und der bei fester Tempe-
ratur gefundene Volumenanteil der Zweitphase geht sukzessive mit fallendem

Titan-Gehalt zuriick.
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Abb. 12: Auszug aus dem NbTi-Phasendiagramm (bis Raumtemperatur, RT). Die

vertikalen Linien geben die Lage der Proben bzgl. der Konzentra-
tion an.
Mg unterschreitet die Raumtemperatur bei ca. 27 Atom% Nb. Im Be-
reich dieses Schnittpunkts zeigt der E-Modul abgeschreckter Pro-
ben ein Minimum. Im Fall kaltverformter Proben findet man hier
eine sprunghafte Knderung des E-Moduls.
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gierungszusammensetzung (Werte nach Ref. /22/).

In dieser Auftragung erkennt man, daR der orthorhombische
Martensit (o) als gestorter hexagonaler Martensit (o')
betrachtet werden kann. Dabei nimmt die Stdrung mit steigen-

dem Nb-Gehalt der Legierung zu.
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Der hexagonale und der orthorhombische Martensit sind miteinander "ver-
~wandt". Das hexagonale Gitter kann orthorhombisch (mit a,b,c) indiziert
werden, wobei dann gilt b=/3-a. Der bei abnehmendem Ti-Gehalt anstelle
des hexagonalen Martensits auftretende orthorhombische Martensit zeigt Ab-
weichungen fiir b/a von diesem “"idealen" Wert V3 zu etwas kleineren Werten
/21/. Daher kann der orthorhombische Martensit auch als gestdrter hexagona-
ler Martensit betrachtet werden, wobei die Storung mit dem Niob-Gehalt der

Legierung zunimmt.

Die Abbildung 13 zeigt diese Konzentrationsabhdngigkeit der Martensit-Git-
terparameter. Bei den von Jepson et al. /22/ iibernommenen Gitterkonstanten
erkennt man, daB im Bereich zwischen 5 und 10 Atom% Nb ein Aufspalten der
Werte von a und b/ v3 auftritt, wobei die Grenze nicht genau festgelegt
werden kann. Nach den Untersuchungen von Bagariatskii et al. liegt die
Grenze zwischen dem hexagonalen (o ') und dem orthorhombischen (') Marten-
sit bei 6 bis 8 Atom% Nb /20G/.

Ein fiir spatere Betrachtungen wichtiger Punkt ist, daB mit fallendem Ti-Ge-
halt die b- und c-Achse leicht kiirzer werden, die a-Achse dagegen gleich-
zeitig in ihrer Ldnge zunimmt. Diese Beobachtung fiir a- und b-Achse stimmt
qualitativ gqut diiberein mit Ergebnissen von Morniroli et al. /19/ sowie
Bagariatskii und Mitarbeitern /20/, nach deren Angaben bleibt jedoch die
c-Achse im Rahmen der MeBgenauigkeit konstant.

Wahrend also im Bereich I bei Nichtgleichgewichts-ProzeBfiihrung eine Mar-
tensit-Umwandlung in jedem Fall auftritt, ist im Bereich II die g -Phase un-
ter bestimmten Bedingungen auf Raumtemperatur unterkiihlbar. Prinzipiell
ist hier ebenfalls die athermische Bildung eines orthorhombischen Marten-
sits zu erwarten, das Auftreten der Umwandlung hdngt jedoch in diesem Be-
reich stark von der Existenz geeigneter Keime ab. Das Vorliegen bzw. Feh-
Ten bestimmter Defektstrukturen (z.B. Gitterversetzungen, Fehlstellen) be-
stimmen hier die Kinetik der Umwandlung. Kritischer als von der Abschreck-
geschwindigkeit hangt die Martensittransformation in diesem Konzentrations-
bereich von der Temperatur ab, von der abgeschreckt wird /39/. Eine mogli-
che Erkldrung dafiir ist, daB durch ein Abschrecken von hoherer Temperatur
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mehr Punktdefekte (Leerstellen) eingefroren werden, die dann als Keime fiir
einen alternativen ProzeR (w-Bildung, s.u.) dienen konnen.

Flir die Ti-reichsten Legierungen des Konzentrationsbereichs II kann die
martensitische Umwandlung moglicherweise nicht vo11ig unterdriickt werden,
es 1aBt sich jedoch durch geeignetes Abschrecken eine "unterkiihlte 8-Pha-

se” erzeugen, die nur geringe Spuren von Martensit aufweist /55/.

Wie die Abbildung 12a zeigt, unterschreitet die Mg-Kurve die Raumtempera-
tur bei Nb-Konzentrationen um 27 Atom%. Daher lassen sich NbTi-Legierungen
mit einem Ti-Gehalt von weniger als ca. 73% abschrecken, ohne zu transfor-
mieren (Bereich III). Sie befinden sich damit in einem Zustand des "meta-
stabilen g". Rontenbeugungsexperimente an metastabil abgeschreckten Proben
zeigten keine Spuren einer zweiten Phase, selbst nicht beim anschlieBenden
Abkiihlen auf LHe-Temperatur. ‘

Flir solche metastabilen g-Legierungen ist das Phanomen bekannt, daB darin
keine hohe chemische Homogenitdt erreicht werden kann /56/. Moglicherweise
deutet auch die gerade im Fall der NbTiy2-Probe beobachtete groBe Streuung
der Hartewerte (vgl. Abb. 11c) darauf hin, daB in diesem Konzentrationsbe-
reich, wo ein einphasiges Abschrecken Teicht moglich ist, die Inhomogeni-
tdt des Materials am groBten ist. Das fiir NbTi beobachtete Auftreten Nb-ar-
mer bcc-Ausscheidungen im B-Gitters, die dann als B' bezeichnet werden
/57,58/, konnte dieselbe Ursache besitzen wie diese makroskopischen Inhomo-
genitdten. Eine Phasentrennung in 81 und B2 wird auch filir das B-isomorphe
System TiV berichtet /68/. Moglicherweise dienen solche "Modulationen" der
chemischen Zusammensetzung als Orte, wo spdter die Keimbildung fiir weitere
Umwandlungen erleichtert ist. Auf diese Problematik kann jedoch hier nicht
weiter eingegangen werden, sie soll nur der Vollstdndigkeit halber erwahnt
werden.

In den NbTi-Legierungen der Bereiche II und III kann also die Hochtempera-
tur-B-Phase durch Abschrecken auf Raumtemperatur eingefroren werden. Durch
ein solches Unterkiihlen wird das B-Gitter in einen Nichtgleichgewichtszu-
stand gebracht, der als um so instabiler angesehen werden muB, je groBer
die Unterkiihlung unter die (o+8)-Gleichgewichts-Phasengrenze ist.
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Als Indiz fiir die Instabilitdt der Legierungen mit unterkiihlter B-Struktur
kann der in Abbildung 12b gezeigte Verlauf des dynamischen E-Moduls von ab-
geschreckten Proben bei Raumtemperatur gelten. Der im Vergleich zu den rei-
nen Komponenten Niob und Titan (vgl. S.24) ungewshnlich niedrigen Module
sind als Ausdruck eines weichen Gitters zu werten und deuten auf eine In-
stabilitdt der bcc-Struktur in diesem gesamten Konzentrationsbereich hin.
Das bcc-Gitter wird im Bereich III mit Erhohung des Ti-Gehalts zundchst zu-
nehmend weicher, mit dem Obergang in den Bereich Il tritt jedoch eine rela-
tive Verfestigung auf, die mit dem Ti-Gehalt wdchst. Collings referiert
dhnliche Ergebnisse neben TiNb auch flr TiV und TiMo /57/.

Interessant ist die Beobachtung, daB bei den Konzentrationen, bei denen
dieses Steiferwerden des Gitters beginnt, ein starker (sprunghafter)
Anstieg der Dampfung zu verzeichnen ist (vgl. Abb. 5, Kurve b). Dabei
liegt das Maximum der Dampfung in dem Konzentrationsbereich, wo in TEM-Un-
tersuchungen an abgeschreckten Legierungen tiblicherweise "Streaking"-Ef-
fekte (diffuse Beugungsreflexe) beobachtet werden /59/.

5.1.2 Instabilitdt als Funktion der Temperatur

Ein qualitativ gleiches Verhalten, wie es in der Abbildung 12b fiir die Kon-
zentrationsabhdngigkeit des E-Moduls abgeschreckter Proben gezeigt wurde,
findet man auch in der Temperaturabhangigkeit des E-Moduls der Ti-drmeren
Proben NbTigg,5 und NbTigs.

Die Abbildung 14 zeigt eine Gegeniiberstellung der jeweiligen Messungen.
Diese Ergebnisse zeigen, daB bei der Ausbildung einer Instabilitdt des
B-Gitters in einem gewissen Umfang eine Kquivalenz von Unterkiihlung und Zu-
lTegieren von Titan existiert. In beiden Fdllen - mit steigendem Titan-Ge-
halt wie mit abnehmender Temperatur - nimmt die Gitterinstabilitdt zu-
ndchst zu, bis schlieRlich ein stabilisierender ProzeB einsetzt. Die Damp-
fung zeigt in beiden Fdllen zundchst einen Anstieg, um dann wieder abzu-

nehmen, wenn die Stabilisierung eingesetzt hat.
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Bemerkenswert ist, daR das Maximum in der Dampfung nicht mit dem Minimum
im E-Modul-Verlauf zusammenfdllt. Die Dampfung dist also nicht maximal,
wenn die Gitterinstabilitdat am groBten ist, sondern erst dann, wenn be-
reits deutlich ein StabilisierungsprozeB eingesetzt hat. Im folgenden soll
geklart werden, welche Prozesse hier zur Gitterstabilisierung fiihren.

5.2 Produkte der Beta-Instabilitat

Es wurde gezeigt, daB 1in einem bestimmten Konzentrationsbereich die
g=Struktur durch Abschrecken von hoher Temperatur in einen metastabilen Zu-
stand gebracht werden kann. Strukturelle Instabjlitdten sind die Folge
eines solchen Zustands. Vor dem Obergang in den thermodynamischen Gleichge-
wichts-Zustand (a+B8) kidnnen verschiedene metastabile Zwischenzustande
durchlaufen werden. Abhdngig vom Grad der Gitterinstabilitdt und von der
ProzeBflihrung (Anlegen &duBerer Spannungsfelder, Absenkung der Temperatur,
Auslagerung) sind verschiedene Umwandlungen mdglich.

Im folgenden wird das Auftreten der verschiedenen Umwandlungsprodukte 1in
den metastabilen B-NbTi-Legierungen anhand der MeBergebnisse diskutiert.
Die Vielfalt an Moglichkeiten zur Erzeugung metastabiler Phasen in den ab-
geschreckten NbTi-Proben ist ein weiteres Indiz dafiir, daB die unterkiihlte
B-Phase sich in einem Zustand hoher Instabilitat befindet.
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5.2.1 w~Phase: Struktur und Umwandlungskinetik

Es gilt als gesichert, daB in allen Legierungen, in denen die g-Struktur
metastabil auf Raumtemperatur unterkiihlt werden kann, die w-Bildung mog-
lich ist. Modelle fiir Mechanismen der w-Bildung wurden von verschiedenen
Autoren beschrieben /34,43/, fiir zusammenfassende Darstellungen wird auf
die Artikel von Hickman /41/ und Sikka et al. /35/ verwiesen.

Ohne auf die energetischen Ursachen der Transformation einzugehen (siehe
z.,B. /62/ zum EinfluB der d-Band-Besetzung auf die freie Energie und die
Stabilitat von w ), soll zundchst der Mechanismus der Umwandlung in einem
statischen Modell vorgestellt werden. Das Entstehen hexagonaler Bereiche
im kubischen Gitter 1&Bt sich beschreiben als ein paarweises Kollabieren
von (111)g-Netzebenen, wobei jede dritte erhalten bleibt /40/. Dieser Vor-
gang wird anhand der Abbildungen 15 und 16 verdeutlicht.

Dazu sind in die bcc-Elementarzelle (Abb. 15a) verschiedene (111)-Ebenen
eingetragen und mit A,B und C bezeichnet. Durch Projektion dieser Netzebe-
nenschar in die Bildebene erhdlt man eine Darstellung des kubischen Git-
ters als Stapelfolge ABCABC von (111) Netzebenen (Abb. 15b). Die Mittelebe-
ne zwischen den Ebenen B und C sei als "w-Position" bezeichnet. Ein paar-
weises Kollabieren der B- und C-Netzebenen in diese w-Position, wobei je-
weils die A-Ebenen unverandert bleiben, flhrt nun zur Bildung des idealen
hexagonalen w-Gitters mit der neuen Stapelfolge AB'AB' (Abb. 15d). Erfolgt
der Kollaps unvollstdndig, wie in Abb. 15c¢ angedeutet, so bildet sich das
gestorte, sog. "rumpled" w aus /35/. Wahrend das ideale w hexagonale Symme-
trie aufweist und 1in der Bezeichnung nach Hermann-Maughin zur Raumgruppe
P6/mmm gehort, erhdlt man fir das "rumpled w " trigonale Symmetrie (P3ml)
/36,37/.

Aufgrund der vier <111>-Richtungen 1im Gitter gibt es vier gleichwertige
w-Varianten, zusdatzlich existieren je drei Subvarianten wegen der drei Mog-
lichkeiten (AB), (BC) oder (CA) fiir einen Kollaps der Netzebenen.
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a)
A BCABT CABTCA
bcc
b) Beta—Gitter
(1111 —
|
c) Unvollistundiges trigonale
Omega Symmetrie
hexagonale
d) ldeales Omega Symmetrie

Abb. 15: Omega-Bildungsmechanismus

a) Elementarzelle des g-Gitters (bcc) mit eingezeichneten (111)-
Netzebenen

b) Die (111)-Ebenen im bcc-Gitter besitzen die Stapelfolge ABC.
Ein paarweises Kollabieren solcher Ebenen, wobei jede dritte
Ebene erhalten bleibt, fithrt zum Auftreten 'der idealen
w=-Struktur mit héxagona]er‘Symmetrie und der Stapelfolge AB'
(Abb. 15d). Bei unvollstdndigem Kollaps liegt eine trigonale
Symmetrie vor (Abb. 15c).
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a)

Abb.16: Symmetrie von Omega
a) (111) g-Netzebenen mit Atombelegung
Ein Kollabieren der beiden mittleren Ebenen (in Pfeilrich-

tung) fiihrt zum w-Gitter mit hexagonaler Symmetrie.

b) Elementarzelle des idealen w
Die c-Achse ist der Obersichtlichkeit wegen stark verlangert

dargestellt. Das reale c/a-Verhdltnis betrdgt 0.613.
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Die Abbildung 16 veranschaulicht die Symmetrie von w: In Abbildung 1l6a ist
eine Folge von (111)-Ebenen dargestellt, wobei jetzt zusdtzlich die Bele-
gung der Netzebenen mit den Gitteratomen angegeben ist. Durch ein geringfii-
giges Verschieben der beiden mittleren Ebenen in die w-Position (Ko]]éps
in Pfeilrichtung) wird eine neue Ebene B' mit hexagonaler Belegung er-
zeugt. Betrachtet man die A-Ebenen als Basisflachen der neuen hexagonalen
Zellen, so hat man zusammen mit den durch Netzebenenkollaps entstandenen
Ebenen die Stapelfolge AB'AB'. Die c-Achse ist dann eine Drehachse mit
sechszdhliger Symmetrie, die Raumgruppe wird mit P6/mmm bezeichnet. In der
Abbildung 16b 1ist das Produkt dieser Transformation, die ideale w-Zelle,
dargestellt. (Im Fall des unvollstdndigen w sind die inneren Atome noch
leicht nach oben und nach unten aus der w-Ebene verlagert, die Symmetrie

ist daher trigonal.)

Die Gitterkonstanten a und c dieser neuen hexagonalen Zelle Tlassen sich
unter Beriicksichtigung der Geometrien des kubischen Ausgangs- und des hexa-
gonalen Endgitters aus stereometrischen Zusammenhdngen ableiten. Fiir die
neuen Gitterkonstanten gilt im Idealfall:

Ay, = %?'as

0.4646 nm
0.2845 nm

Cy= 732 ag

(wobei mit ag = 0.3285 nm gerechnet wurde). Ein Vergleich mit den von Hick-
man /37/ angegebenen Werten (a = 0.4627 nm und c = 0,2836 nm) zeigt, daB
die gemessenen Werte kleiner sind als die berechneten. Die Diskrepanz wird
dadurch erkldrbar, daB die Messungen an getemperten Proben durchgefiihrt
wurden, in denen bereits Diffusionsprozesse abgelaufen waren, bei denen Nb-
Atome aus dem w-Gitter in die B-Matrix umverlagert wurden (reduzierte LOs-
Tichkeit von Niob 1im hexagonalen Gitter). Eine Folge davon ist, daB beim
Auftreten der w-Struktur lokal Verspannungen zwischen der B-Matrix und den
darin kohdrent eingelagerten w-Berefchen auftreten. Das flihrt insgesamt zu
einer ErhGhung der Harte und zu einer Zunahme der Dichte des Materials.
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Neben diesem statischen Bild des Netzebenenkollapses, das gut das Produkt
der Umwandlung beschreibt, gibt es dynamische Modelle der 8 - w Transforma-
tion, durch die Aussagen iiber die Kinetik gemacht werden konnen /40,67/.
So werden beispielsweise in einem solchen Modell <111>-Atomreihen des
g-Gitters longitudinalen "Verschiebungswellen" unterworfen. Als Ausdruck
und Produkt wachsender p-Instabilitdt treten zundchst kurzreichweitige
Korrelationen der Gitteratome zwischen Ausgangs- und Produktzustand auf
(lineare Defekte, /32/), mit wachsender B-Instabilitdt nehmen diese dynami-
schen w-Fluktuationen an Intensitat zu. Beim Erreichen bestimmter Amplitu-
den einer 2/3 <111>-Longitudinalwelle werden die Gitterionen des Ausgangs-
gitters derart verlagert, daB sich Tokal die (ideale) w -Struktur ausbil-
det. Dazu sind jedoch korrelierte Atomverriickungen iiber weite Gitterberei-
che notwendig und daher tritt der spontane (bergang in die w-Struktur erst
auf, wenn die bcc-Instabilitdt eine bestimmte Schwelle erreicht (ather-
mische Transformation unterhalb der Einsatztemperatur T,).

In diesen Modellen lassen sich auch die Effekte des "diffusen " (Strea-
king) erklaren, namlich als Produkte der unvollstandigen dynamischen Ver-
lagerung. Mit dem Obergang von kurzreichweitigen zu langreichweitigen
(d.h. iiber mehrere Gitterperioden) korrelierten Verschiebungen kommt es
zum Obergang von diffusen zu scharfen Reflexen /40,32/.

Fir eine mogliche Beschreibung der w-Transformation mittels Ladungsdichte-
wellen (CDW: Charge density waves) sei auf die Literatur verwiesen /43,
35/,

Das Auftreten von w beim Erreichen einer bestimmten Unterkiihlung fiihrt zum
Abbau der freien Energie des Gesamtsystems /40,67/ und damit zu einem Ab-
bau der Instabilitdt des Systems. Leibovitch /6/ spricht von einem "Entla-
den" der B-Instabilitdt im Auftreten von w .

Oberhalb von T, treten dynamische w-Fluktuationen auf, es liegt eine zeit-
Tich und ortlich fluktuierende Struktur vor. Nach Lin et al. /61/ lassen
sich bereits weit oberhalb der Temperatur T, solche Fluktuationen nachwei-
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sen, ihre mittlere Lebensdauer betrdgt ca. 10-7 sec. In diesem Bereich
kann die w-Phase in einer isothermen Transformation gebildet werden. Ther-
misch aktiviert treten durch Fluktuationen in der chemischen Zusammenset-
zung im B-Gitter Nb-arme Zonen auf, in denen dann der w-Gitterkollaps
bevorzugt stattfindet. Durch Diffusion werden diese w-Domanen anschlieBend
stabilisiert, damit geht die dynamische Natur verioren. Wenn dieser Prozep
abgelaufen ist, befindet sich die Probe nahe dem thermodynamischen Gleich-
gewicht (Quasigleichgewicht, vgl. 4.1).

Nach den fiir metastabile B-Titan-Legierungen charakteristischen Zeit-Tempe-
ratur-Umwandlungs-Diagrammen begiinstigt eine Alterung bei 300 - 400°C die
isotherme w-Transformation, eine Alterung bei ca. 500°C resultiert in der
Ausbildung einer (a+g)-Struktur. Bei sehr langen Temperdauern geht die
(B+w)-Struktur auch bei niedrigeren Temperaturen in den (o+B)-Gleichge-
wichtszustand iiber.

Die erlduterten AuBerungen der pg-Instabilitat in zunehmenden w-Fluktuatio-
nen sowie der Abbau der Instabilitdt durch athermische und isothermische
w-Transformation lassen sich durch die neuen Messungen im NbTi-System ex-
perimentell belegen.

Das Auftreten der w-Fluktuationen konnte in friilheren Messungen des elektri-
schen Widerstands von abgeschreckten NbTi-Proben (60 Gew% Ti nach Analyse)
beobachtet werden. Infolge zusdtzlicher Elektron-Phonon-Streuung trat zwi-
schen 300 K und ca. 80 K ein negativer Temperaturkoeffizient auf /60/. In
den hier vorliegenden Messungen der thermischen Ausdehnung wurde in abge-
schreckten NbTijg9-Proben im Vergleich zu der Probe im Quasigleichgewicht
(vgl. 4.1 und Kurven 1 und 3 in Abb. 3a) beim Abkiihlen auf LHe-Temperatur
eine deutlich reduzierte thermische Kontraktion beobachtet, die ebenfalls
diesen Fluktuationen zugeschrieben werden kann: Die mit wachsender Unter-
kiihnTung zunehmenden Fluktuationen in Richtung auf die w-Struktur fiihren zu
einer zunehmenden Anharmonizitdt des Gitterpotentials. Der weitgehend re-
versible Verlauf der thermischen Ausdehnung deutet auf die dynamische Na-
tur dieser w-Fluktuation hin. Es liegt eine zeitlich und ortlich fluktuie-
rende w-Struktur vor, die reversibel in der Temperatur verlauft. Dem Auf-
treten dieser dynamischen w-Fluktuationen kann die beobachtete Gitterstabi-
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lisierung beim Abkiihlen (z.B. von metastabil abgeschrecktem NbTigg.5 unter-
halb von etwa 120 K) wie auch die Stabilisierung beim Zulegieren von Titan
(vgl. Abb. 14) zugeschrieben werden. Durch Diffusionsprozesse werden mit
der Zeit einzelne w-Bereiche stabilisiert, was sich in den geringfiigigen

thermischen Hysteresen bei den Dilatationsmessungen andeutet.

Die Existenz solcher Diffusionsprozesse auch bei tieferen Temperaturen
wird durch die Zeitabhdngigkeit von E-Modul und Dampfung abgeschreckter
Proben bestdtigt. Der Anstieg des E-Moduls bei RT-Auslagerung ist verbun-
den mit einer Abnahme der Ddmpfung, wobei die in gleichen Zeiten erreich-
bare Steigerung des E-Moduls eine Abhdngigkeit vom Ti-Gehalt zeigt. Die
Ddmpfung in solchen Proben kann nach /63/ der Wechselwirkung zwischen den
kurzreichweitigen Atomverschiebungen ("w-shuffles" /40/, w-Keime) und der
externen Erregerwelle zugeschrieben werden. Wenn also die relativ hohe
Dampfung mit dem Vorhandensein von dynamischen w-Keimen verbunden ist, muB
die Ddmpfung dieser Proben abnehmen, sobald der groRte Teil der Keime
("w-Embryos") 1in irreversiblen w-Partikeln stabilisiert wurde. Dies kann
durch Temperbehandlungen bei relativ niedrigen Temperaturen erreicht wer-
den, wie die Ergebnisse einer 1ldngeren Auslagerung der Proben bei einer
Temperatur von 650 K beweisen. Durch eine solche Behandlung wird die iso-
thermische w-Transformation unterstiitzt, und die Probe ndhert sich stark
dem thermodynamischen Gleichgewichts-Zustand. Die Ausbildung stabiler
w-Domanen auf Kosten der dynamischen Struktur duBert sich in einer deut-
lichen Erhdhung des E-Moduls und einer Abnahme der Dampfung (Abb. 7). Die
in solchen Proben beobachtete Dichtezunahme wurde bereits diskutiert, der
starke Harteanstieg resultiert aus der Kohdrenz der w-Bereiche mit der
B-Matrix. Dichtezunahme und Harteanstieg sind auch in der Literatur beim
Auftreten von isothermischen w-Ausscheidungen berichtet /31/.

Die an NbTi7yg im Quasigleichgewichtszustand gemessene thermische Ausdeh-
nung (Abb. 3a, Kurve 3) zeigt keinerlei anomales Verhalten mehr und ver-
lduft mit vernachldssigbarer thermischer Hysterese, der stark gestiegene
E-Modul (Abb. 7) belegt den Abbau der Instabilitdt. Die bei den Ti-drmeren
Proben NbTigs, NbTigg.5 und NbTiyp beobachtete relativ geringe E-Modul-
bzw. Hédrtezunahme bei der 650 K-Temperung im Vergleich zum abgeschreckten
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Zustand konnte auf die Ausbildung einer (o+g)-Struktur zuriickzufiihren
sein. Diese Interpretation der MeBergebnisse wird unterstiitzt durch die
gleichzeitig beobachtete Dampfungszunahme, was auch Knorr et al. /66/ bei
AnlaBuntersuchungen in TiV beobachten.

Im Falle des abgeschreckten NbTigp 5 (vgi. Abb. 4) kommt es beim Abkiihlen
bereits bei ca. 260 K zum Einsetzen einer starken Kontraktion der Probe,
die mit einer deutlichen Erhohung des E-Moduls und einer Abnahme der Damp-
fung verbunden ist. Die aufgetretene Liangendnderung ist in diesem Tempera-
turbereich irreversibel, d.h. sie verschwindet nicht wieder beim Aufwarmen
bis zu RT. Dieses Verhalten kann dem Auftreten der athermischen w-Phase zu-
geschrieben werden, die jedoch aufgrund der langen Zykluszeit des Experi-
ments bereits von einem DiffusionsprozeR begleitet ist, der die entstande-
nen p-Bereiche stabilisiert. Sowohl die beobachtete Dichtezunahme als auch
das AusmaB der E-Modul-Zunahme sprechen filir eine Umwandlung

B(inst) > B + w(ath)

Die Einsatztemperatur der w-Transformation hangt nicht nur von der Legie-
rungszusammensetzung ab, sondern auch vom Reinheitsgrad. Nach Untersuchun-
gen von Paton und Williams /64/ an TiV-Legierungen ist die Temperatur Ty
stark vom Sauerstoffgehalt der Proben abhdngig. Interpoliert man bei ihren
Untersuchungen die Ergebnisse fiir Ti-18V (TiVy7) und Ti-19V (TiVig), was
im e/a-Verhdltnis der NbTigy 5-Probe etwa entspricht, so ist fiir einen
Sauerstoffgehalt von ca. 500 ppm (vgl. Analysenergebnis in Tabelle 1) ein
T, im Bereich von wenigen Minusgraden zu erwarten. De Fontaine et al. /40/

berichten in TiV20 (e/a ~4.19) die Bildung von w(ath) bei einer Temperatur
von -13°C.

Die fluktuierende w-Struktur wird bei Raumtemperatur Tangsam stabilisiert,
wodurch die dynamische Natur abgebaut wird. Moglicherweise besitzt das in
relativ verdiinnten Legierungen durch Abschrecken erhaltene w zundchst
nicht die ideale hexagonale Symmetrie, sondern erreicht diese erst, wenn
Diffusion wirksam geworden ist. Cometto et al. /31/ geben am Beispiel von
NbZr an, daB die Gitteratome der kollabierten Ebenen im Fall der abge-
schreckten Probe nicht die ideale Lage einnehmen, sondern jeweils nach
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oben und unten verlagert sind (vgl. "rumpled w", unvollstandiger Kollaps).
Erst nach Alterung dieser Proben treten scharfe w-Reflexe und (zeitlich)
stabile Gitterkonstanten auf.

Die starke Zunahme der Transformationsneigung beim Unterschreiten von Mg
chne eine zwangsldufige Martensit-Transformation 1aBt den SchluR zu, daB
Mg in diesem Konzentrationsbereich eine Stabilitdtskurve* darstellt.

Oberhalb von Mg nimmt die Gitterstabilitat beim Anndhern an diese Grenze
stetig ab, unmittelbar unter Mg setzt ein stabilisierender ProzeB ein
(u.a. deutlich in der sprunghaften Dampfungsdnderung). Der ProzeB ist zu-
nachst dynamischer Natur, mit Zunahme des Ti-Gehalts nimmt die Amplitude
der "Verschiebungswellen" zu. SchlieBlich setzt eine Umwandlung ein, da
fiir das abgeschreckte NbTigp r die Amplitude der Verschiebungswelle so
gro ist, daR bereits bei geringer T-Absenkung unter Raumtemperatur der
vollstdndige Kollaps der Netzebenen in die ideale w-Struktur moglich ist.
Es kommt zur athermischen Transformation ins w-Gitter. Aufgrund der lang-
samen ProzeBfihrung im Dilatationsexperiment kann die neue Struktur durch
Diffusion stabilisiert werden und verlauft bis RT nicht mehr reversibel.
Der Temperaturverlauf von E-Modul und D&mpfung bei den Ti-&rmeren Proben
(z.B. NbTigg.5) zeigt im Vergleich mit den konzentrationsabhédngigen Mes-
sungen eine Aquivalenz auf zwischen der Unterkiihlung einer metastabilen
g-Legierung und dem Zulegieren von Ti. Gleichzeitig wird die Reversibili-
tdt des Vorgangs deutlich fiir Bedingungen,k unter denen keine Diffusion
moglich ist.

* im Gegensatz zu einer "Koexistenzkurve"
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5.2.2 Martensit: Spannungsunterstiitzte und athermische Bildung

Legierungen im Zustand des metastabilen 8 (gehemmtes Gleichgewicht) sind
instabil bezliglich innerer und &uBerer (Scher-)Spannungen. In den Proben
des Bereichs II, die ohne zu transformieren metastabil auf RT unterkiihlt
werden, kann bereichsweise eine Gitterumwandiung durch Kaltverformung indu-
ziert werden. Das Produkt dieser Transformatioq ist eine Martensitphase,
und der erreichbare Volumenanteil ist vom Grad der Instabilitat abhangig.

Die spannungsunterstiitzte Martensitbildung wirkt sich auf den E-Modul aus,
wie man aus Abbildung 12c im Vergleich mit Abbildung 12b erkennt. Ausge-
hend von NbTiy3 5 nimmt der E-Modul zu den titanreichen Proben hin stark
zu. Das kann damit erklart werden, daB sich zunadchst, wenn sich die Probe
bei RT nahe an Mg bzw. Mq (vgl. S. 9) befindet, nur ein geringer Anteil an
Martensit gebildet hat. Erst wenn in den Ti-reicheren Proben eine massive
Umwandlung einsetzt, kommt es zu einer zunehmenden Verspannung des Materi-
als und damit verbunden zu einer Erhdhung des E-Moduls. Daher bewirkt eine
Kaltverformung in NbTiyg einelleichte, in NbTigp 5 bereits eine massive Er-
hohung des E-Moduls im Vergleich zum abgeschreckten Zustand. Nach Litera-
turangaben /57,65,66/ wird in den Proben des Bereichs I, wo eine vollstan-
dige Transformation in Martensit auftritt, wieder ein deutlich niedrigerer
E-Modul beobachtet. Der starke Anstieg der Dampfung bei den verformten Pro-
ben kann dem Auftreten von Grenzflachen zwischen Martensit und Matrix zu-
geschrieben werden. Diese Phasen-Grenzflachen sind hochbeweglich unter dem
EinfluR auBerer Spannungsfelder (so auch unter dynamischer Beanspruchung
bei der zyklischen Probenerregung). Im Gegensatz zum Fall der abgeschreck-
ten Proben korreliert nun das Dampfungsmaximum mit dem Minimum im E-Modul
(vgl. Abb. 6). Das kann darauf iurUckgerhrt werden, daB die maximale Be-
weglichkeit der Grenzflachen bei einem geringen Anteil an Martensit-Phase
gegeben fist. Bei zunehmendem Ti-Gehalt der Proben steigt der Martensit-An-
~teil stark an, die Beweglichkeit der Grenzfldchen wird durch steigende ela-
stische Verspannung zunehmend reduziert. Der Volumenanteil an athermischer
Martensitphase hdngt von der Unterkiihlung unter Mg ab (vgl. Kap. 1.3.1)
und so wird auch der spannungsunterstiitzt bei Temperaturen unterhalb von
Ms bzw. My gebildete Martensit in jeder Legierung einen' der Unterkiihlung
entsprechenden charakteristischen Volumenanteil nicht iberschreiten. Neben
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der direkten Umwandlung durch die Kaltverformung kommt es aber auch zur Er-
zeugung von Gitterdefekten (Versetzungen), die geeignet sind, beim Abkiih-
len als Keime fiir eine fortschreitende Umwandlung zu wirken. Beim weiteren
Abkiihlen bis Tieftemperatdr, wobei Mg nicht erreicht wird (Kap. 1.3.1),
wird der Martensitanteil stetig mit der Unterkiihlung zunehmen.

Der in der Abbildung 3a (Kurve 2) vorgestellte Verlauf der thermischen Di-
latation von kaltverformtem NbTi;q zeigt zwischen Raumtemperatur und 4 K
einen negativen Temperaturkoeffizienten. Die stetige Langenzunahme mit fal-
lender Temperatur kann erklart werden durch die zunehmende Bildung einer
neuen Phase und/oder die Zunahme der Gitterkonstanten mit abnehmender Tem-
peratur. Tatsdchlich findet man rontgenographisch in diesen Proben nach
Kaltverformung eine zweite Phase mit orthorhombischer Struktur, deren Vo-
lTumenanteil bei 10 K groBer ist als bei 300 K. Die b- und c-Achse dieser
(a"-)Phase zeigen eine Tendenz zu vergroBerten Werten beim Abkiihlen. Im
Vergleich mit der Konzentrationsabhangigkeit der o "-Gitterparameter ({Abb.
13), wo in Ti-reicheren Proben diese Gitterkonstanten ebenfalls zugenommen
haben, scheint sich auch hier eine Analogie zwischen Unterkiihlung und

Zulegieren von Titan anzudeuten.

Fiir die Kinetik der Martensit-Transformation kann also folgendes festge-
stellt werden: Bei Raumtemperatur wird in der metastabilen pg-Legierung
spannungsunterstiitzt der Volumenanteil an Martensit-Phase gebildet, der
dem Grad der Unterkiihlung unter die Stabilitatskurve entspricht. Die ab-
gelaufene Transformation duBert sich in geanderten Dampfungs- und E-Mo-
dul-Werten. Beim weiteren Abklihlen nimmt der Volumenanteil weiter zu, was
sich in der Dilatationsmessung der NbTiyg-Probe in einer stetigen Langenzu-
nahme mit fallender Temperatur &uBert. Als Map fiir den Volumenanteil an
Martensit-Phase kann die Diskrepanz zwischen dem Dilatationsverlauf der
kaltverformten und dem der abgeschreckten, einphasigen Probe gelten.
Demnach ist die von beiden Kurven aufgespannte Fldache (vgl. Abb, 17a) ein
Ausdruck des Instabilitatsgrads der Probe. Die Abnahme dieser Fldche mit
abnehmendem Ti-Gehalt der Legierungen (Abb. 17b-d) belegt eindrucksvoll
die Abnahme der Instabilitat mit fallendem Ti-Gehalt.
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Im Gegensatz zu NbTiy3 5, das bei RT unterhalb von Mg - mit der Bedeutung
einer My-Temperatur - liegt und fiir das eine leichte Abnahme des E-Moduls
nach Kaltverformung festgestellt wird, zeigt NbTiyo nach Kaltverformung
eine starke Zunahme des E-Moduls. Diese Zunahme deutet darauf hin, daB
eine Stabilisierung des pg-Gitters auch durch die Spannungsfelder der bei
der Verformung erzeugten Versetzungsstruktur moglich ist. Dieser ProzeB
ist damit dquivalent einer Stabilisierung des Gitters durch die elasti-
schen Domdnen bei der Martensit-Bildung. Beim Abkiihlen der Legierung auf
tiefe Temperaturen wird dann aber die Mg-Temperatur unterschritten und
durch das Vorhandensein geeigneter Gitterdefekte (Transformationskeime)
tritt ebenfalls der athermische Martensit auf (jedoch mit geringerem Vo-
lumenanteil), was sich aus dem Dilatationsveriauf ableiten 14dBt.

Fiir die Ti-drmeren Legierungen - wie beispielsweise NbTigg 5 - kennt die
Literatur weder w- noch Martensit-Bildung. Dennoch zeigt sich im Vergleich
zwischen dem Dilatationsverlauf der abgeschreckten und der kaltverformten
NbTigg,5-Probe eine Diskrepanz, die in die Systematik der Ti-reicheren
Proben paft und nur entsprechend schwacher ausgepragt ist (Abb. 17d). Ware
die kaltverformte Probe nur durch Versetzungen gepragt, sollte sie in der
thermischen Ausdehnung entsprechend ihrer Defektstruktur eine groRere ther-
mische Ausdehnung zeigen als die ideale einphasige Probe. Textureffekte
konnen als Ursache ausgeschlossen werden, da die abgeschreckten Proben aus
den kaltverformten erzeugt wurden und Anderungen der Kornorientierung bei
solch kurzen Glihzeiten und unterhalb der homologen Temperatur nicht zu er-
warten sind.

Die NbTigp g5-Probe zeigt im kaltverformten Zustand beim Abkiihlen eine nor-
male thermische Schrumpfung mit vernachlassigbarer Hysterese. Es gibt da-
fir zwei mogliche Erklarungen: Zum einen kann die Ursache sein, daB hier
keine vergleichbare Verformungstextur vorliegt, die das Auftreten einer
athermischen Martensit-Transformmation als eine Verlangerung der Probe in
einer Vorzugsrichtung sichtbar machen konnte. Zum anderen kann hier be-
reits die vollstandige Transformation durch die Kaltverformung abgelaufen
sein. Mc liegt bei dieser Probe weit oberhalb von RT (ca. 600 K), und es
ist wahrscheinlich, daB durch die Verformung bei RT in dieser Probe der
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Abb. 17: Abnahme der Transformationsneigung mit fallendem Ti-Gehalt:

Die von den Dilatationsverldufen im abgeschreckten und im kalt-
verformten Zustand aufgespannte Fldache kann als MaB fiir die In-
stabilitdt der Legierung interpretiert werden.
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maximal mdgliche Anteil an spannungsinduziertem Produkt (a" und/oder w)
gebildet wurde. Daher zeigt die Probe beim Abkiihlen keine weiteren Auffdl-
ligkeiten mehr.

Aussagen iber die Kinetik des thermoelastischen Martensits sind auch den
Messungen des E-Moduls 1in Abhangigkeit von der Temperatur zu entnehmen.
Die Messungen an kaltverformtem NbTi73 5 (ohne Abb.) und an NbTiygq (vgl.
Abb. 8c) zeigen bereits von RT an beim Abkiihlen eine Gitterverfestigung.
Der Effekt ist schwach ausgeprdgt beim NbTi73.5, stark jedoch beim NbTizg.
Hier wird zwischen 300 K und 5 K eine E-Modul-Zunahme von mehr als 30% ver-
zeichnet.

Eine E-Modul-Steigerung dieses AusmaBes zwischen RT und TT kann nur mit
dem Auftreten einer zweiten Phase erkldrt werden. Diese Interpretation
wird unterstiitzt durch die Beobachtung einer anhaltend hohen Dampfung im
gesamten Temperaturbereich. Ein so breiter Dampfungspeak kann nicht einem
einzigen RelaxationsprozeR oder einer scharfen Umwandlung zugeschrieben
werden. Die Phasenumwandlung verlduft kontinuierlich und reversibel in T
und kann als weiterer Beleg fiir die in der thermischen Ausdehnung beobach-
tete athermische Martensit-Transformation betrachtet werden.
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Abb. 18: Zusammenfassende Darstellung der Ergebnisse

Modifiziertes "Zustandsdiagramm" flir die Nicht-Gleichgewichts-Phasen

Athermisches w bildet sich in einem engen Konzentrationsbereich am lin-
ken Ende des B-unterkiihlbaren Bereichs. Fiir die Titan-armeren Legierun-
gen treten dynamische w-Fluktuationen auf.

Hinsichtlich der Zunahme der Transformationsneigung besteht eine Aqui-
valenz von Unterkiihlung einer Legierung {(Weg 2) und Zulegieren von
Titan (Weg 1).

Die Extrapolation der Mg-Kurve zu tiefen Temperaturen kann als My be-
trachtet werden. Nach Kaltverformung wird im Bereich des Schnittpunkts
von "Mg" mit der Raumtemperatur-Konode eine unstetige Anderung des E-
Moduls gefunden.

Die zunehmende Diskrepanz zwischen der thermischen Dilatation abge-
schreckter und kaltverformter Proben mit zunehmendem Ti-Gehalt kann
als MaB flir eine wachsende Transformationsneigung angesehen werden.
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6. SchliuBfolgerungen

Die Einstellung des Phasengleichgewichts in NbTi-Supraleitern vollzieht
sich nur trage, es kommt dabei sehr leicht zum Auftreten metastabiler Pha-
sen, die Obergangsstrukturen zwischen der Hochtemperatur- -Phase und dem
Tieftemperatur-Zweiphasenzustand (o+8) bilden. Die Phaseneinstellung ist
empfindlich auf die Keimbildungsbedingungen, und es sind auch spannungsun-
terstiitzte Umwandlungen ("strain-controlled transition") moglich. Daher
hdngt die Ausbildung bestimmter metastabiler Strukturen stark von den
Spannungszustanden des Materials und vom Fremdatomgehalt (speziell inter-
stitielle Einlagerungen von 0, N, etc.) ab.

Trotz der vielfdltigen Abhangigkeiten Tassen sich aus den vorliegenden Mes-
sungen Charakteristika des Systems Niob-Titan ableiten, die zu einer Modi-
fizierung des eingangs als Arbeitshypothese aufgestellten Phasendiagramms
fiir den Nichtgleichgewichts-Fall fuihren (vgl. Abb. 2). Im einzeinen 14&Rt
sich folgendes feststellen:

a) Dije athermische Bildung von w ist beim Abkiihlen (Unterschreiten von
Te) in einem engen Konzentrationsbereich am Ti-reichen Ende des B-un-
terkiihlbaren Bereichs moglich und wurde in NbTigy 5 beobachtet. Die
Bildung von athermischem w in einem solchen eng begrenzten Konzentra-
tionsbereich bestdtigt ein NGG-Phasendiagramm der Art, wie es von Hick-
mann /37/ und de Fontaine /40/ fiir bindre Systeme von Titan mit Ober-
gangsmetallen vorgeschlagen wurde. Der Grund dafiir, da die experimen-
telle Beobachtung von w(atherm) im NbTi erschwert ist, liegt darin,
daB dieses w(atherm)-Gebiet 1in einem Konzentrationsbereich liegt, wo
sich der orthorhombische Martensit noch leicht bildet und sogar bevor-
zugt auftritt.

b) Die Beta-Instabilitat z.B. in Form von w-Fluktuationen &uBert sich in
den Legierungen des untersuchten Konzentrationsbereichs in verschiede-
nen MeBgropen durch Anomalien und eine isotherme Drift. Der Effekt ist
um so starker, je Ti-reicher die Legierung ist, und die Tendenz ver-
groBert sich nach diesen Beobachtungen unstetig beim Unterschreiten
der extrapolierten "Mg-Kurve". Das deutet darauf hin, daB die Mg-Kurve
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in diesem Konzentrationsbereich als Stabilitatskurve fiir die B-Phase
betrachtet werden kann. Das Unterschreiten von Mg fiihrt in diesem Be-
reich aber nicht zwangslaufig zu einer Martensit-Transformation, son-
dern es existieren hier zwei alternative Prozesse: Je nach Probenvor-
geschichte und Prozepfiihrung ist die Bildung von o" oder w mdglich.

Im Fall der abgeschreckten Proben zeigt sich im Verlauf des E-Moduls
als Funktion der Ti-Konzentration eine zunehmende Gittererweichung
beim Annghern an die Mg-Kurve, nach dem Unterschreiten dieser Stabi-
litatskurve setzt zunehmend wieder eine Gitterverfestigung (Stabi-

lisierungsprozesse) ein.

Die Rolle von "Mg" als Stabilitdtskurve wird noch unterstrichen durch
die unstetige HAnderung von E-Modul und Dampfung beim Unterschreiten
von Mg im Fall der kaltverformten Proben. Die Ergebnisse unterstiitzen
die von Collings vorgeschlagene Interpretation von Mg als My in diesem
Konzentrationsbereich /23/. Fiir die Legierungen unterhalb von Myq kann
das bcc-Gitter durch eine spannungsunterstiitzte Martensit-Transforma-
tion stabilisiert werden, fiir Proben oberhalb dieser Stabilitatskurve
setzt eine Stabilisierung durch die Spannungsfelder der bei der Kalt-
verformung entstehenden Versetzungsstrukturen ein. Beim weiteren Abkiih-
len der kaltverformten Ti-reichen Proben schreitet die Martensitumwand-
lung athermisch fort, sie verlauft kontinuierlich und reversibel in

der Temperatur.

Moglicherweise tritt fiir Legierungen knapp oberhalb der Stabilitats-
grenze (z.B. im Fall der NbTiyp-Proben) eine Stabilisierung auch durch
eine spannungsinduzierte w-Bildung auf, doch sind zur Klarung dieser

Frage weitere Untersuchungen notig.




c)
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Beziiglich der Transformationsneigung wurde eine Aquivalenz von Tempera-
tur und Ti-Konzentration gefunden. Ein Vergleich der konzentrationsab-
hdangigen E-Modul-Messungen bei RT und der temperaturabhangigen Messung
des E-Moduls an NbTigg und NbTigg.,5 zeigt, daB das Unterkiihlen einer
Legierung und das Zulegieren von Titan im Hinblick auf die Ausbildung
einer Gitterinstabilitdt zu vergleichbaren Ergebnissen fiihren.

Das Annihern an die Stabilitdtsgrenze fiihrt "wegunabhingig" (vgl. in
Abb. 18: Weg 1 - isotherm, und Weg 2 - feste Konzentration) zu einer
Zunahme der Instabilitdt und schlieBlich zum Auftreten von Stabilisie-
rungsprozessen in Form von w-Fluktuationen.

Die Amplitude der Verschiebungswelle in Richtung auf den vollstdndigen
Gitterkollaps wachst mit der Unterkiihlung und mit dem Ti-Gehalt und re-
sultiert schlieBlich fiir die Ti-reichste Probe bei "endlicher" Tempera-
tur in der spontanen Bildung von w(athermisch).

Fiir die Legierungen, fiir die eine athermische Transformation nicht auf-
treten kann, weil T nicht erreicht wird, tritt die isotherme Bildung
von w auf. Aufgrund einer Instabilitdt des Beta-Gitters bei tiefen Tem-
peraturen liegt in diesem Material eine standig fluktuierende w-Struk-
tur vor, der Gitterkollaps ist im statistischen Mittel unvollstdndig
(vgl. 5.2.1). Der Grad der Instabilitdt, deren Ausdruck die w-Fluktua-
tionen sind, ist abhdngig vom Ti-Gehalt. Dabei liegen auch weit ober-
halb von Tw noch w-Keime vor, die sich in isothermen Prozessen sogar

bei Raumtemperatur stabilisieren konnen (w-isotherm).

Die Bildung von w-isotherm wird erleichtert durch Temperung (Alterung)
bei geringfiigig erhthten Temperaturen. Der Anteil an w-Phase wachst
mit dem Ti-Gehalt entsprechend dem Grad der Instabilitdt resp. der Ten-
denz zur Gitterumwandlung.
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Diese flir das System NbTi erstmals experimentell belegte Systematik im Auf-
treten der metastabilen Phasen zeigt, daB in dem fiir technische Supralei-
ter relevanten Bereich die Nicht-Gleichgewichts-Strukturen eine bedeutende
Rolle spielen. Daher miissen diese Strukturen auch im Hinblick auf die Su-
praleitung beriicksichtigt werden. Je nach Legierungsgehalt und thermo-me-
chanischer Vorgeschichte des Materials konnen verschiedene metastabile Pha-
sen auftreten. Dabei nimmt die Neigung zur Bildung dieser Strukturen so-
wohl mit steigendem Ti-Gehalt als auch mit fallender Temperatur zu.

Diese Nicht-Gleichgewichtsstrukturen tragen zur FluBverankerung bei, und
der kritische Zustand ist dieser Mikrostruktur angepaBt. Infolgedessen
fihrt jede Veranderung dieser metastabilen Phasen zu einer Verdnderung im
kritischen Zustand oder auch zu einer Beeinflussung der Stromtragfahig-
keit. So konnen beispielsweise strukturelle Instabilitdten, die durch ex-
terne Spannungsfelder induziert werden, zu Instabilitdaten des supraleiten-
den Zustands fiihren (Degradation und Training mechanisch beanspruchter Su-
praleiter). In ersten Ergebnissen an NbTi;q wurde ferner nachgewiesen, daB
die Stromtragfahigkeit durch Auftreten der w-Phase deutlich erhoht werden
kann /69/. Weitere systematische Messungen dazu sind geplant.
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R) Anhang: Die MeBmethoden

Al) Dynamischer E-Modul und Diampfung

a) Dynamischer E-Modul

Die Messung des dynamischen E-Moduls ist eine zerstorungsfreie MeBmethode
im Gegensatz zu sog. statischen E-Modul-Bestimmungen aus Biege- oder Zug-
versuchen. Sie beruht auf der Messung der Schallgeschwindigkeit, dazu gibt
es zwei Verfahren:

- die Laufzeitmethode, bei der unter Verwendung eines kurzen Schallimpul-
ses der E-Modul aus der Laufzeit des Signals durch die Probe ermittelt
wird

- die Resonanzmethode, bei der die Probe einer zyklischen Beanspruchung

unterworfen wird.

Bei dem hier diskutierten MeBaufbau wird eine Resonanzmethode verwendet.
Dazu wird eine modifizierte ELASTOMAT-Anordnung /44/ eingesetzt. Das MeR-
prinzip des dynamischen E-Moduls nach der Resonanzmethode ist in der Ab-
bildung A-1 schematisch dargestellt: Die stabformige Probe wird mittels
eines "Senders" in Schwingungen versetzt, ein entsprechender "Empfanger"
registriert die Schwingungsamplitude. Dabei konnen je nach Anordnung der
Sender/Empfangersysteme longitudinale, transversale und u.U. torsionale
Schwingungen angeregt werden.

Die Anregung der Proben kann auf unterschiedliche Arten erfolgen, bei-
spielsweise ist bei ferromagnetischen Proben eine Anregung iiber elektromag-
netische Systeme mdglich. Im vorliegenden Fall, bei nichtmagnetischen Pro-
ben, erfolgt die Anregung mittels Piezokeramik-Schallgebern. Die Empféanger-
mimik arbeitet dabei im umgekehrten Sinn wie der Sender, liefert also eine
der Schwingungsamplitude der Probe proportionale Spannung.

Der Erreger (Sender) wird von einem Frequenzgenerator gespeist. Bei Varia-
tion der Frequenz des Generators wird man bei bestimmten Frequenzen Reso-
nanzen finden, die aus stehenden Wellen auf der Probe resultieren und da-
her neben den Materialeigenschaften auch mit den Abmessungen der Probe
korreliert sind (deshalb sind Proben definierter Geometrie notwendig).
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a) Prinzip der Resonanzmethode:

GENERATOR SENDER EMPFANGER VERSTARKER
PROBE
FREQUENZ- 0SZILLOSKOP
ZAHLER
b) Anregung von longitudinalen Schwingungen:
SENDER
GER
(ERREGER) PROBE EMPFAN

c) Anregung von transversalen Schwingungen:

SENDER
(ERREGER)

EMPFANGER

Abb. A-1:  Dynamischer Elastizitatsmodul: MeRprinzip

PROBE
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Zusatzliche Resonanzen im Spektrum konnen bei Verwendung der piezoelektri-
schen Systeme als parasitdre Effekte aus den Halterungen bzw. der Sender/
Empfanger-Anordnung auftreten. Ein solches Resonanzspektrum ist in der Ab-
bildung A-2a zu sehen.

Aus dem Resonanzspektrum und den geometrischen Daten der Probe kann der
E-Modul berechnet werden. Dazu wird die bekannte Beziehung fiir die {longi-
tudinale) Schallgeschwindigkeit zwischen Dichte und E-Modul verwendet:

c = q/= fiir Longitudinal-Wellen (1)

Die Wellenldngen der Resonanzen sind mit den Abmessungen der Probe ver-
kniipft und es gilt

c = A-f (2)
und L o=n . A/2 (3)
Aus (1) und (2) folgt unter Verwendung der geometrischen Daten (3) fiir den
E-Modul:

2
E . 4.15+pP -Kn~ fn (4)
n2
Dabei bedeuten L = Probenldnge

Dichte des Materials

P

n = Ordnung der Schwingung

f,, = longitudinale Resonanzfrequenz (n-te Harmonische)
Kn = Korrekturfaktor

Die Korrekturfaktoren ergeben sich aus der Elastizitdtstheorie als Folge
der Tatsache, daB die Proben nicht unendlich ausgedehnt sind.

Analog zur Gleichung (4) fir longitudinale Anregung ergibt sich bei Anre-
gung von Transversalschwingungen (Abb. A-1c) als Beziehung fiir den E-Mo-
dul:

E - SR R (5)

It

mit den zusdtzlichen Parametern d Probendurchmesser

Konstanten aus Flast. Theorie.

3
S
1)
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Aus den geometrischen Daten einer Probe und den gemessenen Resonanzfrequen-
zen 18Rt sich nach obigen Gleichungen der E-Modul berechnen. Es wurde ein
Computerprogramm geschrieben, mit dem diese Berechnungen durchgefiihrt wer-
den konnen. Dieses Programm ermdglicht auch, unter Vergabe bestimmter Rand-
bedingungen (beispielsweise der Grundschwingung oder der elastischen Mo-
duln) die Resonanzfrequenzen einer Probe rechnerisch vorherzusagen bzw. zu
iberpriifen. Erst dadurch wird es in vielen Fdllen moglich, das gemessene
Schwingungsspektrum zu indizieren und die Resonanzen richtig zuzuordnen.
Zum einen namlich treten in den Spektren zusdtzliche Resonanzen aus den
Sensoren und Halterungen auf, zum anderen kommt es infolge der Faltung der
Eigenresonanzen mit dem (temperaturabhangigen) Empfindlichkeitsspektrum
der Sensoren zu Oberhchungen bzw. zu Ausfdllen von Probenresonanzen, was
die Interpretation der Spektren erschwert. Die mittels Piezo-Aufnehmern ge-
wonnenen Spektren sind nur noch durch Vergleich mit iterativ aus der Vorga-
be einer Grundschwingung und den Probendaten rechnerisch gewonnenen Refe-

renzspektren (Abb. A-2b) zu indizieren.

Bei der verwendeten Elektronik liegt der nutzbare Frequenzbereich des Gene-
rators, der das Erregersystem speist, zwischen 0,5 und 100kHz. In diesem
Frequenzbereich sollen die Grundschwingung der Probe und die ersten drei
bis vier Oberschwingungen liegen. Das stellt bestimmte Mindestanforderun-
gen an die Dimensionierung der Proben. Als besonders geeignet im Hinb1lick
auf die Lage der Eigenresonanzen sowie die Intensitdt des Signals haben
sich Probenabmessungen von 8 bis 12 mm Durchmesser und 100 bis 150 mm L&n-
ge erwiesen. Fiir das NbTi-Probenset wurde einheitlich eine Ldnge von
120 mm gewdhlt.

Hat man flir eine Probe bei einer bestimmten Temperatur, z.B. Raumtempera-
tur, das Schwingungsspektrum indiziert, 1dRt sich daraus der Elastizitdts-
Modul berechnen, je nach Schwingungstyp nach Gleichung (4) oder (5).

Un die Temperaturabhdngigkeit des E-Moduls zu bestimmen, gibt es prinzi-
piell zwei Moglichkeiten:
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a) Punktuelle Aufnahme des gesamten Schwingungsspektrums bei verschiedenen
Temperaturen
b) Kontinuierliches Verfolgen des Temperaturgangs einer bestimmten Eigen-

resonanz.

Im vorliegenden Fall wurde der Temperaturverlauf des E-Mgdu]s nach der
zweiten Methode verfolgt. Der Vorteil dieser Methode 1liegt darin, daB
durch die kontinuierliche Registrierung ggf. auch sprunghafte Anderungen
in einem engen Temperaturbereich erfaBt werden konnen.

Um solche temperaturabhangigen Messungen im Bereich von 300 K bis 4 K
durchfiihren zu konnen, muBten die Erreger- und Empfangersysteme fiir den
Einsatz bei tiefen Temperaturen modifiziert werden. Die Messungen werden
in einem eigens fiir diesen Zweck gebauten Verdampferkryostaten in horizon-
taler Ausfiihrung durchgefiihrt. Die waagrechte Bauweise ermoglicht ein prob-
lemloses Einfahren der MeBanordnung in den Probenraum, ohne daB die lLage
der auf diinnen Drdhten (bzw. in spdteren Versuchen auf Kohlefasern) gela-
gerten Probe verdndert wird.

Das Verdampferprinzip erlaubt iiber eine variable LHe-Durchsatzregelung
eine kontinuierliche Temperaturvariation im Bereich zwischen 300 K und
4 K. Um Temperaturgradienten auf der Probe gering zu halten, erfolgt das
Abkiihlen bhzw. Aufwdrmen oberhalb von 20 K mit 0,1 bis 0,5 K pro Minute,
unterhalb von 20 K sind groBere Anderungsgeschwindigkeiten moglich.

Wegen der langen Zeiten fiir eine MeBzyklus (Dauer fiir ein volles Experi-
ment: 1 Woche) und um stets reproduzierbare Versuchsbedingungen zu schaf-
fen (Vergleichbarkeit verschiedener Messungen) wurde das Experiment weit-
gehend automatisiert. Dazu wurden ein HP86-Rechner und eine HP3497A-Daten-
erfassungs-Einheit verwendet. Der Umbau der ELASTOMAT-Elektronik brachte
neben der automatischen MeBwerterfassung und Speicherung noch die Vorteile
einer hoheren MeBgeschwindigkeit (Mittelwertbildung) und eines variablen
MeRablaufs im Vergleich zum kommerziellen Gerdt.

Im Blockschaltbild der Abb. A-3 sind noch einmal die wesentlichen Bestand-
teile des MeBaufbaus zusammengefaBt.
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b) Dampfung ("Innere Reibung")

Ein Material, das sich ideal elastisch verhdlt, verliert keine Energie,
wenn es in Schwingungen versetzt wird, abgesehen von der an die Luft ab-
gegebenen Schwingungsenergie. Darauf beruht die klassische Elastizitats-
Theorie. Der Verformungstensor ist dann eine zeitunabhadngige lineare Funk-

tion des Spannungstensors.

Messungen zeigen, daB Metalle eine deutliche Dampfung aufweisen. Bela-
stungs- und Entlastungskurve in der Spannungs(o)-Dehnungs(e)-Relation fal-
len nicht zusammen. Das bedeutet, daB kein ideal elastisches Verhalten vor-
liegt.

Diese zeitlich verzogerte Einstellung des Gleichgewichts fiihrt zur Ausbil-
dung von Hystereseeffekten in o (€), die Dehnungskomponente ist gegeniiber
der Spannungskomponente phasenverschoben. Man spricht dann von anelasti-
schem Verhalten des Materials oder auch von "Innerer Reibung".

Das anelastische Verhalten bewirkt, dap aus dem Hooke'schen Modul E ein

komplexer Modul E wird:
_E=E'+iE":|E['ei'e (1)

E' wird als Speichermodul und E" als Verlustmodul bezeichnet. Der Tangens
des Phasenwinkels ist ein MaR fiir die Dampfung und es gilt:
EII
— -1
tan o] = =
- Q (2)
Dabei ist Q-1 die Giite der Resonanzkurve.

Physikalische Ursachen flir das Auftreten von Dampfungseffekten sind mikro-
skopische Prozesse, die mit endlichen Relaxationszeiten verbunden sind. So
lassen sich in Dampfungsmessungen nachweisen:

- Diffusionsvorgdnge (Platzwechsel- und Ausheilvorginge)

- Bewegung von Versetzungen und Versetzungsstiicken

- Bewegungen von Grenzfldchen (Korngrenzen, Phasengrenzen)
- Magnetisierungsdnderungen

- Warmestrome (infolge zusatzlicher Kompression/Dilatation)
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Im Hinblick auf die Untersuchungen der Phaseninstabilitdt in NbTi und das
Auftreten metastabiler Phasen sind vor allem Einfliisse aus Defektstruktu-
ren und Grenzfldchen auf die Dampfung zu erwarten bzw. bei Temperung der
Proben Anderungen der Dampfung infolge von Diffusionsprozessen. Ober die
Dampfungsbestimmung als MeBverfahren in der Metallkunde gibt Koester /70/
eine Ubersicht.

Die DdAmpfung 1dRt sich im Verlauf einer E-Modul-Messung nach dem Resonanz-
prinzip nach zwei Verfahren bestimmen, nach der "Abklingmethode" und der
sog. "Verstimmungsmethode".

Die Abklingmethode mift das logarithmische Dekrement der nach Abschalten
der Erregung frei abklingenden Schwingung. Dabei wird die Anzahl N der
Schwingungen gezdhlt, bis die Amplitude von ihrem Anfangswert A, auf 1/e
abgefallen ist, wobei folgende Oberlegung zugrunde liegt:

Das Ddmpfungsverhdltnis k zweier aufeinanderfolgender Schwingungen ist de-

finiert als:
An &-T
k = = e (3)

n+1
mit T = Zykluszeit und & = Dampfungskonstante.

Das Togarithmische Dekrement A berechnet sich dann aus
A
A= Ink = In—" = 8T (4)
An+1
Beobachtet man nicht nur zwei aufeinanderfolgende Schwingungen, sondern

mehrere (z.B. m), so ergibt sich flr das Amplitudenverhdltnis
A
In 1" = st =s.m-T (5)

An+m

Insbesondere gilt fiir N Schwingungen, nach denen die Amplitude auf 1/e ab-

gekTungen ist
A

Ale
Aus (6) ergibt sich mit (4) direkt

In = 1 = &.N.T (6)

1/N (7)

A

Das logarithmische Dekrement ist also in diesem einfachen Fall das Inver-
se der Anzahl der zwischen Ay und Ag/e gezdhlten Schwingungen.
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Abb. A-3: Dynamischer Elastizitatsmodul: Blockschaltbild
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Diese Methode ist mit akzeptablem Fehler nur dann anwendbar, wenn genii-
gend viele Perioden gezdhlt werden konnen, d.h. wenn die Abklingzeit Tang
ist. Hat man hochddmpfendes Material vorliegen, zu dem auch NbTi in eini-
gen der untersuchten Zustande zahlt, versagt die Abklingmethode,und man
muB die Ddmpfung liber die Halbwertsbreite (Q‘l, Giite) der Resonanzkurve be-
st immen.
Dies geschieht bei der verwendeten Apparatur durch ein automatisches Ver-
stimmen der MeRfrequenz auf den halben Wert der Resonanzamplitude mit Re-
gistrierung der Frequenzverschiebung A f,
Die Dampfung ergibt sich dann zu
-1 Af
T A (8)
Der Korrekturfaktor 3 kommt aus der meBtechnischen Vereinfachung, daB
die Frequenz um Af auf den halben Resonanzamplitudenwert verstimmt wird
und nicht auf den /2-ten Teil /71/.
Die einzelnen GroBen der Dampfung sind verknlpft durch
-1 AT

tan g = el Q = 3. fo
Einzelheiten zu den verwendeten Verfahren sind den Handblichern zum ELASTO-
MAT /44,71/ zu entnehmen.

(9)
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A2) Dilatometrie (Thermische Ausdehnung)

Flir die Messung der thermischen Ausdehnung der NbTi-Proben wurde ein Dila-
tometer gebaut, das Proben derselben geometrischen Abmessungen aufnehmen
kann, wie sie flir die E-Modul-Bestimmung notwendig sind.

Die Messung erfolgt dabei mittels einer kapazitiven Methode in Achsrich-
tung der stabformigen Proben. Es werden dazu kapazitive Wegaufnehmer /72/
verwendet, die nach dem Ringkondensatorprinzip arbeiten. Dadurch wird der
EinfluB von Streukapazitdten weitgehend eliminiert. Als Gegenelektrode
dient direkt die Stirnfldche der zu vermessenden Probe.

Fir alle Halterungsteile des Dilatometers wurde OFHC-Kupfer verwendet,
nachdem Versuche mit Quarzglas und Invarstahl nicht voll befriedigten.
Die Vorteile der OFHC-Halterung sind, daB sich in diesem Material wegen
der guten Warmeleitfahigkeit das thermische Gleichgewicht schneller ein-
stellt und daB die Einfliisse der thermischen Ausdehnung der Halterung
durch Verwendung der bekannten Eichkurve rechnerisch Tleicht eliminiert
werden konnen. Das Dilatometer wird in einem Verdampferkryostaten (Fa. Ley-
bold, Koln) betrieben, der kontinuierliche Temperaturvariation im Bereich
von 3 K bis 300 K erlaubt. Um Temperaturgradienten zu minimieren, muBten
wegen der Grofe der Proben dhnlich lange Abkiihl- und Aufwarmzeiten in Kauf
genommen werden wie bei den E-Modul-Messungen (vgl. S. 76).

Ein Blockschaltbild der Dilatometer-Apparatur ist in der Abbildung A-4 dar-
gestellt, die MeBwerterfassungs- und Rechnereinheit ist identisch mit der
flir die E-Modul-Messungen verwendeten. Zur Oberpriifung der Apparatur wurde
die integrale thermische Ausdehnung von Stahlproben gemessen, fiir die Ver-
gleichswerte vorlagen. Die maximalen Abweichungen im Absolutwert lagen Jje-
weils unter 5%, die Reproduzierbarkeit war besser als 1%.
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KAPAZITIVES VERDAMPFER- KRYO -
WEGMESS— KRYOSTAT STEUERUNG
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DIGITAL- MESSUNG
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> INTERFACES <_
DATENERFASSUNG/STEUERUNG
DRUCKER BILDSCHIRM PLOTTER

Abb. A-4: Kapazitives Dilatometer: Blockschaltbild
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