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Zusammenfassung 

In NDTi-Legierungen, dem heute noch gebräuchlichsten Supraleiter-Material, 

treten in einem bestimmten Konzentrationsbereich metastabile Strukturen auf, 

die übergangszustände zwischen der Hochtemperatur-ß-Phase und dem Tieftempe

ratur-(a+ß)-Zweiphasengleichgewicht Dilden. Neueren Ergebnissen zufolge können 

diese strukturellen Instabilitäten zu Instabilitätendes supraleitenden Zu
stands führen. 

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 Elastizitätsmoduls im Temperaturbereich zwi

schen 4 K und 300 K aufgebaut. 

Die Ergebnisse zeigen, daß die M -Kurve als Stabilitätskurve für die ß-Phase 
s 

betrachtet werden muß. In der ß-Phase wird eine Zunahme der Transformations-

neigung sowohl mit Erhöhung des Ti-Gehalts der Legierungen als auch mit Abnah

me der Temperatur gefunden. Auf der Basis der beobachteten Transformations

kinetik wird für das Auftreten von Nicht-Gleichgewichtsphasen in diesem Kon

zentrationsDereich ein 11 Zustandsdiagramm 11 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, metastaDle phases occur at the transition from 

the high-temperature ß-phase to the low-temperature (a+ß) 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 ß-phase. 
s 

The tendency of the ß-phase to transform into a metastaDle state is increased 

both with increasing Ti-content and decreasing temperature. Ba~ed on the ob

served transformation kinetics, a 11 non-equilibrium phase diagram 11 for the 

system Nb-Ti is proposed. 



Inhaltsverzeichnis 

1. Einleitung 

1.1 Niob-Titan: Ein erfolgreiches Supraleiter-Material 
1.2 Problematisches beim Niob-Titan 
1.3 Metastabile Phasen im NbTi 

1.3.1 Martensit 
1.3.2 Omega-Phase 

1.4 Zielsetzung 

2. Die Proben: Charakterisierung und Präparation 

3. Auswahl der Meßmethoden 

4. Meßergebnisse 

4.1 Thermische Dilatation 
4.2 Dynamischer Elastizitäts-Modul 

4.2.1 E-Modul als Funktion der Ti-Konzentration 
4.2.2 E-Modul als Funktion der Temperatur 
4.2.3 E-Modul als Funktion der Zeit 

4.3 Weitere Messungen und Beobachtungen 
4.4 Zusammenfassung der wichtigsten Meßergebnisse 

5. Diskussion 
5.1 Beta-Instabilität in NbTi-Supraleitern 

Seite 

2 

4 

7 
10 
13 

14 

17 

20 

24 
31 
34 
36 

40 

5.1.1 Instabilität als Funktion der Ti-Konzentration 42 
5.1.2 Instabilität als Funktion der Temperatur 47 

5.2 Produkte der Beta-Instabilität 49 
5.2.1 Omega-Phase: Struktur und Umwandlungskinetik 50 
5.2.2 Martensit: Spannungsunterstützte und athermische 

Bildung 59 

6. Schlußfolgerungen 

a) Anhang: Die Meßmethoden 
A1) DynamischerE-Modul und Dämpfung 
A2) Dilatometrie 

Literaturverzeichnis 

66 

71 
81 

83 



- 1 -

L Einleitung 

1.1 Niob-Titan: Ein erfolgreiches Supraleiter-Material 

Niob-Titan-Legierungen sind trotz neuerer Entwicklungen auf dem Gebiet der 

Al5- und Rl-Supraleiter auch heute noch das meistverwendete Supraleiterma
terial im Magnetbau. So wird bei spielsweise bei der derzeit größten toroi

dal en Anordnung supraleitender Spulen fUr einen Fusionsreaktor-Testaufbau* 
bei fünf von sechs Magnetspulen Niob-Titan als Leitermaterial verwendet. 

Auch die supraleitenden (s.l.) Magnete für Kernresonanz(NMR)-Spektroskopie 
und Kernspin-Tomographie basieren auf NbTi-Technologie, ebenso wie das 
s.l. Magnetsystem für den im Bau befindlichen großen e-p-Speicherring HERA 
beim DESY, der 1990 in Betrieb gehen soll. 

Niob-Titan gehört zu den ältesten Supraleiter-Materialien und wird vor al
lem geschätzt wegen seiner hohen Duktilität und der damit verbundenen gu
ten Verarbeitbarkeit. In Drahtziehprozessen sind dadurch hohe Verformungs
grade ohne größere Probleme erreichbar. Hinzu kommt, daß NbTi eine gute me
chani sehe Verbindung mit dem stabilisierenden Kupfer ermöglicht. Nb Ti -Su
praleiter besitzen relativ hohe Sprungtemperaturen (Tc ~9K) verglichen mit 
den Temperaturen, bei denen sie eingesetzt werden, was für ihren Betrieb 

eine ausreichende Sicherheitsmarge gewährleistet. 

Aus den genannten Gründen werden fUr s. 1. Spulen im Fel dbere i eh unter 

10 Tesla heute fast ausschließlich Niob-Titan-Leiter verwendet. Im Hin
blick auf den Einsatz in Fusionsmagneten bietet die weitgehende Unempfind
lichkeit der s. 1. Parameter gegen eine Strahlenschädigung deutliche Vortei

le gegenUber neuartigen Hochfeld-Supraleitern auf der Basis von AlS-Verbin
dungen. 

Obwohl Niob-Titan-Legierungen große Verbreitung beim Bau s.l. 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 gehört 

zu den Effekten, die physikalisch nicht voll verstanden und daher auch nur 
schlecht gezielt beeinflußbar sind. 

* LCT, Large Coil Task, Spulendurchmesser ca. 4 m 
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Im Rahmen früherer Untersuchungen zur Klärung der Phänomene 11 Degradat ion 11 

und 11 Training 11 s.l. Spulen wurden in der Modellsubstanz 11 NbTi65 11 struktu
relle Instabilitäten beobachtet /1,2/. Dabei wurden in diesem Material 
Nichtgleichgewichts-Strukturen nachgewiesen, deren Auftreten die Supralei
tung beeinträchtigt. In der vorliegenden Arbeit soll die Kinetik metastabi
l er Phasen im System Nb Ti näher untersucht werden. Bevor ausführlich auf 
die neuen Untersuchungen eingegangen wird, soll zunächst bereits Bekanntes 
referiert und rlann das System NbTi detailliert vorgestellt werden. 

1.2 Problematisches beim Niob-Titan 

Hohe Stromtragfähigkeit (je) von Supraleitern hängt ab von der Existenz 
einer Mikrostruktur mit Inhomogenitäten in der Größenordnung der Kohärenz
länge. Vorteilhaft für ein gutes Pinning kann neben der Erzeugung bestimm
ter Versetzungsanordnungen (z.B. Subbänder /3/) auch die Ausscheidung 
einer zweiten Phase sein. In diesem Zusammenhang werden in der Literatur 
immer wieder die sog. a-Titan-Ausscheidungen betrachtet, die sich in eini

gen NbTi-Legierungen durch bestimmte thermo-mechanische Behandlung im 
Gleichgewicht erzeugen lassen. Diese a-Ti-Ausscheidungen sind Titan-rei
che Bereiche mit hexagonal dichtester Packung (hexagonal cl ose-packed, 
hcp), die in der kubisch-raumzentrierten s-Matrix (body-centered cubic, 

bcc) infolge eines isothermen Prozesses dispers ausscheiden können. 

Laut Phasendiagramm (vgl. Kapitel 1.3) liegen sämtliche NbTi-Supraleiter 
in dem Konzentrationsbereich, in dem im thermodynamischen Gleichgewicht 
eine Zweiphasenstruktur (a+ß) vorliegt. Verschiedene Autoren berichten je
doch. daß fUr Zusammensetzungen mit weniger als Sn Gewichtsprozent Titan 

sich kein merklicher Anteil an Ausscheidungen mehr bilden läßt /4/. 

Es gibt in der Literatur eine Reihe von Arbeiten, die sich mit der Verbes
serung der s.l. Parameter von NbTi durch Variation der metallurgischen Vor

geschichte befassen (in /4/). Man muß sich dabei meist mit den empirischen 
Ergebnissen begnügen, ohne die Natur der durch eine bestimmte thermo-mecha

nische Behandlung erhaltene Mikrostruktur klären zu können. 
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Wo aber im Zusammenhang mit Supraleitung von Zweitphasen im NbTi die Rede 
ist, werden meist nur a-Ausscheidungen in Betracht gezogen. Die Existenz 
metastabiler Phasen wurde bisher in diesem Zusammenhang nicht genUgend be
rücksichtigt. Im Hinblick auf den Herstellungsprozeß mit relativ kurzen 
Glühzeiten liegt aber immer der Nichtgleichgewichtsfall vor. Für diesen 

Fall war im Zusammenhang mit den Untersuchungen zu~ Trainingsphänomen die 

Existenz metastabiler Phasen auch im NbTi-Supraleitermaterial nachgewiesen 

und der nachteilige Einfluß auf die Supraleitung - insbesondere beim Vor
liegen des kritischen Zustands- aufgezeigt worden /1,2/. 

Wel ehe metastabilen Strukturen im Nb Ti auftreten können. 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 a und ß treten 
in Titan-reichen NbTi-Legierungen unter bestimmten Bedingungen die folgen
den NGG-Strukturen auf: 

a'-Martensit, a 11 -Martensit, T-Martensit, w(athermisch) und w(isother
misch). 

Die hier aufgeführten metastabi 1 en Strukturen werden im nächsten Kapitel 
ausführlich behandelt. Sie haben ihren Ursprung in einer Instabilität des 
Beta-Gitters (bcc) bei tiefen Temperaturen. Ein Verständnis des Auftretens 
der diversen NGG-Zustände setzt demnach die Erforschung der Beta-Instabili

tät voraus. Die vorliegende Arbeit wird die Beta-Instabilität in ihrer Kon
zentrations- und Temperaturabhängigkeit in dem für Supraleiter relevanten 

Konzentrationsbereich untersuchen. Zur Klärung der Umwandlungskinetik soll 
das Auftreten der metastabi 1 en Phasen im Bere i eh zwi sehen Raumtemperatur 

und LHe-Temperatur kontinuierlich verfolgt werden. 

Im folgenden Kapitel wird zunächst das System Niob-Titan vorgestellt. In 
einer detaillierten Betrachtung wird auf den Konzentrationsbereich einge

gangen, der für Supraleiter von Bedeutung ist. 
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1.3 Metastabile Phasen im Niob-Titan 

Reines Titan wandelt bei 885 ·c allotrop um. Oberhalb dies er Temperatur 

liegt die s-Phase mit kubisch-raumzentrierter Struktur (bcc) vor. darunter 

ist die hexagonale a-Phase (hcp) stabil. Beim Legieren von Titan hängt es 

vom Legierungspartner ab, ob diese Umwandlungstemperatur unbeeinflußt 

bleibt (neutrale Elemente, z.B. Sn,Zr), ob sie erhöht wird ( a-stabilisie

rende Elemente, beispielsweise Al, 0, N, C) oder ob sie sogar erniedrigt 

wird ( s-stabilisierende Elemente) /5/. In diesem letzten Fall der sog. 

Beta-Stabilisierung unterscheidet man je nach Art des entstehenden Zweipha

sengebiets zwischen s-isomorphen und ß-eutektoiden Systemen. Bei den ß-iso

morphen Systemen bleibt die Löslichkeit der Komponenten weitgehend erhal

ten, bei den s-eutektoiden Systemen bilden sich bei meist schon geringen 

Anteilen an s-eutektoiden Elementen i ntermetall i sehe Phasen. Zu den ß -eu

toktoiden Elementen zählen beispielsweise Fe, Mn, Cr, Cu, Si und H /5/. 

Die Legierung NbTi gehört wie auch TiMo, TiV und TiTa in die Gruppe der 

s- isomorphen Systeme*. Hier wird durch Zul egi eren eines Partners mit bcc

Struktur zum Titan (vorzugsweise d-El ektronen-reiche Übergangsmetall-El e

mente) die ß-Phase zunehmend stabilisiert und auf RT unterkühlbar. Im Hin

blick auf die spätere Diskussion der NbTi-Ergebnisse sei darauf hingewie

sen, daß ß-isomorphe Systeme untereinander in vielen physikalischen Eigen

schaften vergleichbar sind. Insbesondere läßt sich bei Eigenschaften, die 

aus den elektronischen Zuständen resultieren- und Bindungsverhältnisse ge

hören dazu - eine Korrelation der Systeme über 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 völliger Löslichkeit im flüssigen und festen Zustand. Am Titan-reichen 

Ende des Phasendiagramms erkennt man für Temperaturen unterhalb von 885·c 

ein Zweiphasengebiet mit den Gleichgewichtsphasen a und ß. Die a-Phase be-

* Anmerkung: Leibovitch et al. /6/ stufen Ti Mo als s-eutektoides System 

ein 
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Atom%-

Abb. 1: Phasendiagramm von Niob-Titan nach Hansen /7/ 

Die ergänzend eingetragene vertikale Begrenzung des (a+ß)-Zwei

phasengebiets bei 40 Atom% Nb geht auf einen Vorschlag von Col

lings /4/ zurück. 
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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) auftreten können. Die experimentelle Ms-Kurve (Ref. 

/22,10/) endet bei ca. 400 K, ihre Extrapolation zu tiefen Tempe

raturen kann nach Coll ings /23/ als Md-Kurve betrachtet werden. 

Der ( ß+ w )-Bereich ist schematisch dargestellt. 
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besitzt eine hexagonal dichtest gepackte Struktur und existiert für Legie

rungen mit weniger als 2,5 Atom% Niob in einem Einphasengebiet /8/. 

Während die aj ( a+ ß) -Phasengrenzl i nie nahezu vertikal verläuft und des
halb problemlos zu tiefen Temperaturen extrapoliert werden kann, ist der 

genaue Verlauf der ( a + ß )/ s-Phasengrenze nicht bekannt. Insbesondere 
gibt es über ihre Weiterführung zu Niob-reicheren Legierungen keine Anga

ben. Nach Collings /4/ scheint es praktikabel, dieses Zweiphasengebiet bei 
ca. 40 Atom% Niob durch eine vertikale Weiterführung der Phasengrenze zu 
beenden. Nach seinen Angaben läßt sich für Legierungen mit einem größeren 
Niob-Gehalt keine nachweisbare a-Phase mehr ausscheiden. 

Die Abbildung 2 zeigt diesen für die neuen Untersuchungen relevanten Be

reich des Phasendiagramms im Ausschnitt (wobei die Temperatur jetzt in Kel
vin angegeben ist). In diesem Diagramm wurden für die Gleichgewichts-Pha

sengrenzen (durchgezogene Linien) dieErgebnisseneuerer Untersuchungen be
rücksichtigt, die insbesondere für die ( a+ ß)/ ß-Phasengrenze zu einer Ab

senkung im Vergleich zu den Angaben nach Hansen führen /9,10/. Die von Col
lings vorgeschlagene vertikale Begrenzung des ( a+ ß)-Gebiets fällt 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-Prozeßführung ist im NbTi in diesem Bereich sehr schwierig, 
da die Ausscheidung der a-Phase bei niedrigen Temperaturen nur sehr träge 
abläuft. Aus diesem Grund muß man hier immer den Nichtgleichgewichts-Fan 

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 
erläutert. Eine detaillierte Darstellung der metastabilen Phasen erfolgt 

dann anhand der neuen Meßergebnisse im Kapitel "Diskussion". 
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1.3.1 Martensit 

Beim schnellen Abkühlen der einphasigen Legierung ( ß, 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. Ms-Temperatur (engl. 11 Martensite start 11
), und 

ist abgeschlossen beim Erreichen der sog. Mf ( 11 Martensite finished 11 )-Tem

peratur. Oberhalb von Ms kann die Transformation auch unter dem Einfluß 

äußerer Spannungsfelder auftreten, das Produkt (der 11Martensit 11
) ist un

terhalb einer bestimmten Temperatur nach dem Entlasten thermisch stabil. 

In Analogie zu Ms nennt man diese Temperatur Md ( 11 deformation induced mar
tensite11). 

Die Martensit-Transformation ist definiert als eine Umwandlung im festen 

Zustand, bei der sich die Gitterstruktur ändert, ohne daß Konzentrations

ver~schiebungen auftreten ( 11 Schertransformation 11
) und bei der Kinetik und 

Morphologie maßgeblich 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 ( 11 strain

transition11). Diese Transformation wird damit durch die Art des Obergangs 

definiert, unabhängig von der Natur der treibenden Kraft {Gitterinstabili

tät, elektronische Ursachen) oder der Morphologie der Produktphase (was in 

der Literatur auch zur Definition einer Martensit-Transformation benutzt 

wird). Ein solcher Phasenübergang ( 11 self-strain controlled transition 11 

/11/) läuft demnach niemals vollkommen im Sinne einer Einkristallumwand

lung ab, sondern man erhält als Folge einer Martensit-Umwandlung immer 

eine Domänenstruktur aus zwei verschiedenen Phasen oder aus kristallogra

phisch unterschiedlich orientierten Martensit-Varianten. 

Die Martensit-Bildung kann in manchen Systemen über einen weiten Tempera

turbereich ablaufen. Das Material wird jeweils nur soweit umwandeln, wie 

die bei der Transformation aufzubringende Verzerrungs- und Oberflächenener

gie durch den Gewinn an chemischer Energie kompensiert wird. Der sich bil-
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dende Volumenanteil an Produktphase ist dann eine Funktion der Unterküh

lung ~T und nimmt stetig zu zwischen der Einsatztemperatur Ms und der End

temperatur Mf. Der Umwandlungsgrad ist dabei nicht von der Haltedauer bei 

der jeweiligen Temperatur abhängig. Um das Fehlen einer thermischen Akti

vierung im Bildungsprozeß zu unterstreichen, bezeichnet man die Produktpha

se in diesem Fall als 11 athermischen Martensit 11
• 

Sind die bei der athermischen Martensitbildung auftretenden Eigenspannun

gen so klein, daß sie vom Kristallgitter noch elastisch abgefangen werden 

können, so kann die Transformation reversibel in der Temperatur verlaufen. 

Eine Martensit-Umwandlung läßt sich nicht nur durch Temperaturänderung 

herbeiführen, sondern auch durch äußere mechanische Spannungen, die die 

innere treibende Kraft unterstützen. Dabei ist die Martensit-Transforma

tion eng verknüpft mit Phänomenen wie Pseudoelastizität, Superplastizität 

und Formgedächtnis (Shape Memory Effect /12/), auf die in diesem Rahmen 

nicht eingegangen werden kann. Für weitergehende Informationen über die 

Martensit-Transformation und die damit verbundenen Effekte wird auf die 

Literatur verwiesen /11-18/. 

Der in NbTi auftretende Martensit hat je nach Zusammensetzung der Legie

rung unterschiedliche Gitterstruktur und wird dann als a •- oder a 11 -Phase 

(bzw. a •- und a11 -Martens it) bezeichnet. 

Der a•-Martensit besitzt eine hexagonale Struktur und bildet sich in sehr 

Ti-reichen Legierungen unabhängig von der Abschreckgeschwindigkeit /10/. 

Die höchste Niob-Konzentration, für die a • gefunden wurde, beträgt 

11 Atom% /19/. 

Der a 11 -Martensit bildet sich mit orthorhombischer Struktur für Zusammen

setzungen mit mehr als ca. 10 Atom% Niob /20,10/. Diese beiden Strukturen, 

die hexagonale und die orthorhombische, sind jedoch miteinander 11 Ver

wandt11, wie im Kapitel 5 erläutert wird. Während der a•-Martensit in sei

nem Existenzbereich bei einer Nichtgleichgewichts-Prozeßführung unabhängig 

von der Abschreckgeschwindigkeit in jedem Fall auftritt, hängt die a 11 -Bil

dung von den Absch reckbed i ngunge n ab. Neben der Abschreck ge schwind i gke it 

/27/ spielt auch die Temperatur, von der abgeschreckt wird, eine wesentl i

ehe Rolle. Einemögliche Erklärung dafür wird später gegeben. 
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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 ''Ms-Kurve" als gestrichelte Li nie wiedergegeben. Die in der Litera

tur angegebenen Ms-Werte /22/ wurden dabei bis zum LHe-Temperaturbereich 
extrapoliert. Die höchste Niob-Konzentration jedoch, für die a"-Martensit 
beim Abschrecken gefunden wird, ist 28 Atom% /19/. Collings schlägt daher 

vor, die Ms-Kurve bei ca. 400 K (entsprechend ca. 24 Atom% Nb) durch eine 
Vertikale steil zu beenden und die lineare Extrapolation als Md-Kurve zu 
betrachten /23/. Unterhalb Md kann der Martensit spannungsunterstützt ge
bildet werden, durch bloßes Abschrecken tritt er in diesem Bereich jedoch 

nicht auf. Die Ms-Temperatur liegt unterhalb von Md, da die Keimbildungs
energie durch die Unterkühlung aufgebracht werden muß. 

Ober Mf findet man für NbTi in der Literatur keine Angaben. Nimmt man aber 
Ergebnisse aus dem ebenfalls s-isomorphen System TiV zuhilfe, für das Mf
Angaben vorliegen /24-26/, so stellt man fest, daß diese Temperaturdiffe

renz mehrere hundert Kelvin betragen kann und Mf für höhere Vanadium-Kon
zentrationen theoretisch unter 0 K liegt. Obertragen auf das System NbTi 

bedeutet das, daß die Temperaturdifferenz zwischen Ms und Mf mit zunehmen
dem Nb-Gehalt größer wird und in den NbTi-Supraleitern Mf bis zum absolu
ten Nullpunkt nicht erreicht wird. 

Ein spannungsinduzierter Martens it mit tetragonal er Struktur (body-cen
tered tetragonal, bct) läßt sich nachweisen in einphasig abgeschreckten 

und anschließend kalt verformten Nb Ti -Proben. Diese sog. T -Phase wurde in 
abgeschreckten Proben mit 26 Atom% Nb nach Zugversuchen bei Raumtemperatur 

und Tieftemperatur beobachtet /28/. Sie existiert nach /27/ für NbTi im 
Konzentrationsbereich zwischen 15 und 26 Atom% Nb, tritt auf bei Kaltver
formung und verschwindet wieder beim Erwärmen der Probe auf ca. 2oo·c. Die 
Gitterkonstanten von T sind leicht abhängig von der Legierungszusammenset

zung und werden beispielsweise für NbTi78.3 angegeben mit a = 0,324 nm und 
c = 0,352 nm /10/. 
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In Legierungen, die zur martensitischen Umwandlung neigen, sind vormarten

sitische Instabilitäten wohl bekannt (beispielsweise in NiTi /29/ oder 

AuCd, FeNi /30/).Auch für NbTi wird die Existenz von vormartensitischen 

Phänomenen berichtet. In dem Konzentrationsbereich, in dem der a 11 -Marten

sit auftreten aber auch umgangen werden kann, treten unter bestimmten 

Umständen Störungen auf, die sich im Beugungsbild (in TEM-, Röntgen- und 

Neutronenbeugung) als diffuse Streifen (sog. 11 streaking 11
) äußern und die 

zum Auftreten der metastabi 1 en w -Phase führen können /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 11 w-Phase 11 beobachtet worden ist. 

Der angegebene Bereich ist als 11 Arbeitshypothese 11 zu verstehen, die punk

tierte Linie stellt keine Phasengrenze im thermodynamischen Sinn dar. Da 

im Kapitel 11 0iskussion 11 ausführlich auf Struktur und Bildungsmechanis

mus von w eingegangen wird, soll hier nur ein kurzer Abriß über Auftre

ten, Morphologie und Charakteristika gegeben werden. Für Übersichtsartikel 

sei auf die Arbeiten von Sikka und Mitarbeitern /35/ und Collings /41/ ver

wiesen. 

Die 11 w -Phase 11
, oft als Obergangsstruktur zwi sehen der Hochtemperatur

ß-Phase und der hcp- a-Phase bezeichnet, besitzt im Idealfall eine hexa

gonale Struktur der Symmetrie P6/mmm /36,'J7/, kann jedoch in einigen Le

gierungen gestört 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- s-Phase in einen metastabilen Zustand unterkühlt werden 

kann, ohne martensitisch zu transformieren. Je nach den thermischen Bedin

gungen, unter denen sich die w-Struktur entwickelt, unterscheidet die Li

teratur zwi sehen athermi schem 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 über einen begrenzten Konzentrationsbereich 

(am Ti-reichen Ende des ß -unterkühlbaren Bereichs) während des Abschrek

kens bzw. raschen Abkühlens /38-41/. Die Bezeichnung 11 athermisch 11 betont 

wiederum, daß der Transformationsprozeß nicht thermisch aktiviert ist und 

die Transformation daher nicht von der Haltezeit bei der Umwandlungstempe

ratur abhängt. Für Legierungen mit niedrigerem Ti-Gehalt (d.h. 11 Verdünnte

re11 Legierungen) tritt die athermische Bildung von w nicht mehr auf. 

Durch einen thermisch aktivierten Prozeß läßt sich in diesen Legierungen 

das sog. isathermische w erzeugen, das von der Struktur her mit dem Pro

dukt der athermischen Bildung identisch ist /41/. Nach Collings ist die 

höchste Nb-Konzentration, für die isotherme Bildung von w bei 45o·c noch 

möglich ist, 30 Atom% /42/. 

Der Transformations-Mechanismus ist in beiden Fällen - für w (athermisch) 

und w (isothermisch) - derselbe und kann formal beschrieben werden als 

paarweises Kollabieren von (111) ß-Netzebenen in [111] 8 -Richtung, wobei 

jede dritte (111)-Ebene unverändert bleibt /40/ (vgl. 5.2.1). Die so inner

ha 1 b der ß-Matrix entstandenen w-Be reiche mit veränderter Gitterstruktur 

besitzen im NbTi die Form von Ellipsoiden, die vorzugsweise orientiert in 

Reihen auftreten /39/. Aufgrund ihres Entstehungsmechanismus haben die 

w-Domänen eine feste Orientierungsbeziehung zur ß-Matrix und sind kohärent 

mit ihr. Sie können in vier kristallographisch gleichwertigen Varianten 

auftreten, die normalerweise gleichmäßig vertreten sind /36,45/. Nach 

Hickman /41/ sind auch die durch Temperung entstandenen 11 Partikel 11 von 

w(isothermisch) kohärent mit der ß-Matrix, was zur Verspannung des Gitters 

führt. 

Die Größe der w-Ellipsoide hängt ab von der Legierung, von der Auslage

rungstemperatur und der Ausl agerungsdauer. In abgeschreckten Proben von 
0 

NbTi65 (NbTi78) besitzen die w -Ellipsoide Durchmesser von 12 bis 20 A und 
0. . 

Abstände von 20 bis 22 A /46/, bei Temperung wachsen die Bereiche mit der 

Zeit. Nach 24 Stunden bei 45o·c wurden die Dimensionen bei NbTi7s zu 
0 0 

1300 A mal 500 A bestimmt /46/. Untersuchungen mittels Röntgenbeugung an 

TiV zeigen, daß die erreichbare Endgröße der w-Bereiche mit zunehmender 



- 12 -

Auslagerungstemperatur wächst /47 I. Wo die Transformation von Diffusion 

begleitet ist, werden aus den w-Domänen Niob-Atome in die ß-Matrix ver

drängt, da die Löslichkeit von Niob in der hexagonalen Struktur reduziert 

ist. Mit zunehmender Temperdauer wird für w schließlich eine Pseudogleich

gewichts-Zusammensetzung erreicht, die im NbTi ca. 9 Atom% Niob beträgt 

/10,37,62/. Je nach der Ausgangskonzentration der Legierung wird die 

ß-Matrix entsprechend an Niob angereichert. 

Neben der Entstehung von w beim Abschrecken oder infolge einer Ausschei

dungsglühung gibt es die Möglichkeit, w durch Verformung zu erzeugen. Ba

gariatski i et al. /48/ zeigten, daß w bei Verformung von TiCr(8Gew%) ent

stehen kann, und Brotzen et al. /49/ fanden, daß kompressive Deformation 

den w-Anteil in Ti V ( 15Gew%) erhöhte. Wood /50/ berichtet, daß in abge

schrecktem TiMo(15Gew"/o) zu Beginn der Deformation sich zunächst Martensit 

bildete, bei Verformung über 5% jedoch in feinkörnigen Proben w-Bildung 

auftrat. 

Für NbTi gibt es Beobachtungen der Bildung von w unter hydrostatischem 

Druck /51/ und unter der Einwirkung von zweidimensionalen Schockwellen 

/52/. Dabei zeigt sich, daß unter Druck von 30 bis 50 kbar in Legierungen 

mit 10 und 20 Atom% Nb w auftritt und dann nach Entlastung metastabil er

halten bleibt /51/. Unter der Einwirkung von dynamischem Druck (Schockwel

len) ließ sich in Legierungen mit 10 und 20 Atom% Nb ebenfalls w erzeugen, 

der Anteil war dabei um so größer, je tiefer die Temperatur gewählt 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 mechani sehen als auch 

auf die supraleitenden Eigenschaften des Materials. Meist wird mit dem Auf

treten von wein starker Härteanstieg beobachtet, verbunden mit einem Ver-

1 ust an Dukt i 1 i tät /41,49,65,66/. Der Effekt der sog. Ausscheidungshär

tung variiert in der Stärke mit der Größe und dem Volumenanteil der w-ße

reiche. Für die Supraleitung kann w vor allem Auswirkungen auf das Pinning

Verhalten haben. Diew-Ausscheidungen sind normalleitend bei 4 K und wir

ken als effektive Haftzentren. Unter bestimmten Bedingungen (Morphologie, 
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Verteilung) führt das zu einem starken Anstieg der Stromtragfähigkeit (ho
her kritischer Strom). Es ist offensichtlich, daß daher eine temperatur

oder spannungsinduzierte Änderung der Mikrostruktur starke Auswirkungen 
auf die s.l. Eigenschaften des Materials haben muß. 

1.4 Zielsetzung 

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

Der Existenzbereich metastabiler Phasen wird durch die Ms-Kurve begrenzt. 

In der Literatur haben Ms-Kurven die Bedeutung von Koexistenzkurven für 
den Nichtgl eichgewichts-Fall. In NbTi mit höherem Nb-Gehalt kann die M5-

Kurve jedoch unterschritten werden, ohne daß eine Martensit-Transformation 
auftritt. Daher ist die Rolle der Ms-Kurve in diesem Bereich zu klären. 

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 zusammengefaßt wer
den: 

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

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

Inwieweit wird das Transformationsverhalten durch die thermomechanische 
Vorgeschichte der Proben beeinflußt? 
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2e Die Proben: Charakterisierung und Präparation 

Für die Untersuchungen wurden NbTi-Proben mit Zusammensetzungen zwi sehen 
47 und 70 Gewichts% Titan ausgewählt. Mit dieser Probenwahl wird rasterar

tig der Bereich abgedeckt, in dem sich nach den Literaturrecherchen eine 
Instabilität des Beta-Gitters manifestiert (vgl. Jl.bb. 2). Dabei wird der 
Konzentrationsbereich der technisch verwendeten Legierungen voll überstri

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, daß mit Ausnahme von NbTi60 alle Proben real einen etwas 

höheren Titan-Gehalt besitzen als der nominelle Wert angibt. Aus physikali
schen Gründen wird im folgenden zur Bezeichnung der Proben die (auf hal

be% gerundete) Angabe der Atomprozente der technisch üblichen Angabe von 
Gewichtsprozenten vorgezogen. Dabei wird zwischen den Ergebnissen der Nb
und der Ti-Analyse gemittelt. Es ergeben sich gemäß dem realen Titan-Ge

halt die folgenden Probenbezeichnungen (vgl. Tab. 1): NbTi65· NbTi66.5· 

NbTi72• NbTi73.5· NbTi79 und NbTi82.5· 

Das Ausgangsmaterial mit Ausnahme der Ti-ärmsten und der Ti-reichsten Le
gierung wurde vom Herstell er in Achtkantstäbe mit Durchmessern von 8 bis 
12 mm bei Querschnittsreduktionen von über 95% kalt abgewal zt ( "Kaltverfor

mung"). Das NbTi65 Material wurde als Rundstab mit vergleichbarem Verfor

mungsgrad erhalten, NbTi82.5 dagegen wurde als Ingot geliefert zur Vermei
dung der großen Prob 1 eme beim Abwa 1 zen dies es harten und spröden Materi
als. 

Aus diesen Ausgangsmaterialien wurden zyl inderförmige Proben mit 6 bis 
10 mm Durchmesser und typischerweise 120 mm Länge durch spanabhebende Me

thoden herausgearbeitet. Vor der abschließenden Bearbeitung wurde den Pro
ben mittels einer Rundhämmermaschine eine weitere Kaltverformung von 8 bis 

10% aufgeprägt (kompressive Verformung). Dieser Probenzustand wird im fol

genden als "kaltverformt" bezeichnet. 
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Um die Hocht empera turph ase auf Raumtemperatur zu unterkii h 1 e n, mußten die 

Proben aus dem bcc-Gebi et abgeschreckt werden. Dazu wurden die endbear

beiteten und gereinigten Proben zusammen mit Ti -Schwamm ( a 1 s Getter-Mate

rial und zur Vermeidung von Ti-Verlusten beim Glühen) unter 200 mbar Ar

gon-Atmosphäre in Quarzglasampullen eingeschmolzen und bei ca. 1125 K für 

zwei Stunden getempert. Das Abschrecken auf Raumtemperatur erfolgte durch 

rasches Eintauchen der Ampulle in Wasser. 

Neben diesen beiden Zuständen 11 abgeschreckt 11 und 11 kaltverformt 11 gibt es 

den 11 getemperten 11 Zustand, der als Quasigleichgewichts-Zustand betrachtet 

werden kann (vgl. Diskussion). Dazu wurden abgeschreckte Proben (in Quarz

glasampullen, etc. wie oben) bei 650 K für ca. 170 Stunden getempert und 

langsam im Ofen abgekühlt. Durch diese Behandlung sollte eine isotherme 

Bildung von w erreicht werden. 
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Probe Nb Ti 47 Nb Ti 50 Nb Ti 55 Nb Ti 60 Nb Ti 65 Nb Ti 70 

Gew% 47 50 55 60 65 70 
Ti 

Cl) At% 63.24 65.98 70.33 74.42 78.27 81.90 
c 
E Gew.% 53 50 45 40 35 30 Cl 

:z: Nb 
At% 36.76 34.02 29.67 25.58 21.73 18.10 

Gew% 48.6 50 56.8 58.1 65.9 70.3 
Ti 

At% 64.7 66 71.8 72.9 78.95 82.1 

Gew% 50.9 48.9 42.4 40.5 33.2 28.6 
Nb 

Cl) At% 34.8 33.05 27.5 26 20.4 17.1 
(/) 
(/) N ·-c 

Gew- 110 70 90 113 69 44 ..Cl 
Q) 

c::n ppm t_ 

w 0 
c Gew- 427 420 490 700 1000 450 Q) 
(/) ppm ...:::--
0 H c 

Gew- 18 10 19 27 8 4 <:( 

ppm 
c 

Gew- 105 104 100 130 130 110 
ppm 

e/a 4.35 4.335 4.28 4:-265 4.21 4.175 

Probenbe-
Nb Ti 65 Nb Ti 66.5 Nb Ti 72 Nb Ti 715 Nb Ti 79 Nb Ti 82.5 Zeichnung 

Tabelle 1: Niob-Titan-Proben- Ergebnisse der chemischen Analyse 

Die nominellen Konzentrationen betragen 4 7, 50, 55, 60, 65 

und 70 Gewichts% Titan. Bei Angabe der Gewichtsprozente im 

Probennamen lauten die Bezeichnungen NbTi47, NbTi50 etc., bei 

Angabe in Atomprozenten schreibt man den Gehalt als Index: 

NbTi65· etc. Oie Genauigkeit der Analysenangaben für die Me

talle Niob und Titan beträgt ~ 0,5 Gew.%. 



- 17 -

3. Auswahl der HeBmethoden 

Als geeignete Sonden zum Nachweis der auftretenden strukturellen Vorgänge 

wurden Messungen der thermischen Ausdehnung und des dynamischen Elastizi

täts-Moduls (E-Modul) ausgewählt. E-Modul und thermi sehe Ausdehnung tasten 

in unterschiedlicher Weise die Form des Gitterpotentials ab. 

Die thermische Ausdehnung eines Kristalls ist bekanntlich eine Folge der 

Anharmonizität 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 meßbare thermische Ausdehnung ist im kubischen Kristall in der 

Regel isotrop, in anderen Symmetrien können R i chtungsabhängi gke iten auftre

ten. Beim Auftreten von Phasenumwandlungen wird meist eine diskontinuierli

che Änderung des 1 inearen Ausdehnungskoeffizienten ( a;:::l/L·z". L/ liT) gemessen. 

Während die thermische Ausdehnung ein Maß für die Anharmonizität der Poten

tialkurve darstellt, ist der E-Modul ein Maß für ihre Krümmung im Minimum. 

Der E-Modul ist proportional zur Krümmung der Potential kurve im Punkt d0 • 

Das wird anschaulicher im Kräftebild: 

Der Krümmung im Potentialminimum entspricht die Steigung der Tangente an 

die Condon-Morse-Kraftkurve im Punkt d0 • Die Steigung der Kraftkurve in 

diesem Punkt gibt an, wie groß die Rückstellkräfte sind, die sich bei (in

finitesimaler) Auslenkung der Atome aus ihrer Gleichgewichtslage ergeben 

und ist damit indirekt ein Maß für die Bindungsstärke. 

Das bedeutet, daß eine Messung des wahren E-Moduls voraussetzt, daß nur 

kleine Auslenkungen gewählt werden. Eine Messung des dynamischen E-Modul s 

(Resonanzrnethode, vgl. Anhang) mit Dehnungsamplituden von typisch 

ll L/L=l0-5 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 
11 d i rekten 11 Beobachtungsmethoden wie etwa Röntgenbeugung und TEM deut 1 i ehe 

Vorteile. Zum einen lassen sich aufgrundder hohen Empfindlichkeit der Ver

fahren auch kleine Änderungen im Probenzustand nachweisen, zum anderen kön

nen bereits Vorstufen der strukturellen Obergänge (weiches Gitter, Fluktua

tionen) detektiert werden, wenn noch kein (nachweisbares) Zerfallsprodukt 

vorliegt. Nicht zuletzt ist mit diesen zerstörungsfreien Meßmethoden auch 

eine kontinuierliche Messung des Temperaturgangs der auftretenden Prozesse 

leicht möglich. 

Zwei Meßmethoden wurden gewählt, um durch die Anwendung sich ergänzender 

Verfahren schlüssige Belege für die komplexen physikalischen Abläufe zu er

halten. Die thermische Ausdehnung 1 iefert Aussagen über die Temperaturab

hängigkeit der auftretenden Phasenumwandlungen (Kinetik), der dynamisehe 

E-Modul als Funktion der Legierungszusammensetzung und der Probenvorge

schichte erlaubt Aussagen über den isothermen Probenzustand. Aus Messungen 

des E-Moduls als Funktion der Temperatur kann zusätzliche Information über 

die Kinetik der Umwandlung gewonnen werden. 

Neben diesen beiden Meßmethoden wurden unterstUtzende Messungen der Dämp

fung und der Mikrohärte (Vickers-Härte, HV) durchgeführt. Darüber hinaus 

sollten Messungen der Röntgenbeugung an einigen ausgewählten Proben Aussa

gen über die vorliegende Gitterstruktur ergeben. 

Der dynamische E-Modul wurde mittels einer Resonanzmethode bestimmt. Dabei 

werden stabförmige Proben zu Eigenschwingungen angeregt. Aus dem Schwin

gungsspektrum und den geometrischen Probendaten 1 äßt sich der E-Modul er

rechnen. Aus dem freien Abklingen der Eigenschwingung nach dem Abschalten 

der Erregung lassen sich Aussagen über die sog. Dämpfung des Materials ge

winnen. Diese 11 innere 11 Dämpfung ist ebenfalls eine äußerst strukturempfind

liche Größe. Sie ist sehr sensibel auf alle dissipativen Vorgänge im Mate

r i a 1 wie beispie 1 swe i se Versetzungsbewegung, Grenzflächenbewegung, P 1 atz

wechselvorgänge etc., und daher sind Dämpfungsmessungen (allein) schwer in

terpretierbar. Im vorliegenden Fall können aus Änderungen des Dämpfungsver

haltens bei Variation der Probenbehandlung zusätzliche Hinweise auf den 

Probenzustand ge\'/Onnen werden. Bei spie 1 swe i se ist eine Martens it-Umwand-
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lung mit dem Auftreten zusätzlicher innerer Grenzflächen verbunden, was zu 
einem starken Anstieg der Dämpfung führt. 

Für die Messung des dynamischen E-Moduls und der Dämpfung wurde eine ELA
STOMAT -Anordnung /44/ bezüglich der Sensoren für den Tieftemperatur-Ei n
satz modi fi ziert und bezügl i eh der Elektronik für eine automat i sehe Meß
werterfassung umgebaut. Einzelheiten zum Meßverfahren und zur Auswertme
thode sind dem Anhang zu entnehmen. 

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

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

im Anhang ausgeführt. 
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4. Meßergebnisse 

4.1 Thermische Dilatation 

In der Abbildung 3a ist die integrale thermische Ausdehnung von NbTi7g-Pro

ben in drei verschiedenen Zuständen wiedergegeben, normiert auf ihre Länge 

bei 293 K. Die abgeschreckte Probe (Kurve 1) zeigt im gesamten Temperatur

bere i eh einen positiven Temperaturkoeffizienten der thermi sehen D il ata

tion, dagegen ist der T-Koeffizient negativ bei der kaltverformten Probe 

(Kurve 2). Als Referenz wurde eine bei 650 K getemperte Probe gemessen. 

Der Dil atat ionsverlauf dies er Probe ist durch die Kurve 3 wiedergegeben. 

Diese wird aus Gründen, die später erläutert werden, als Quasi-Gleichge

wichtskurve betrachtet. 

Als Charakteristika dieser Meßkurven sind folgende Punkte hervorzuheben: 

a) Die abgeschreckte NbTi7g-Probe liegt mit ihrem Dilatationsverlauf deut

lich über der "Gleichgewichtskurve", zeigt aber insgesamt die für nor

male Metalle (mit kubischer Symmetrie) erwartete Kontraktion beim Ab

kühlen. 

b) Die kaltverformte NbTi7g-Probe dagegen nimmt beim Abkühlen auf LHe-Tem

peratur kontinuierlich in ihrer Länge zu. Da diese Dilatometermessun

gen axiale Messungen sind, kann a priori keine Aussage über Volumenän

derungen gemacht werden. 

Messungen der thermi sehen Ausdehnung für die beiden Probenzustände "abge

schreckt•• (1) und "kaltverformt•• (2) wurden für alle vorhandenen Ti-Konzen

trationen durchgeführt. In der Abbildung 3a bis 3d sind die Ergebnisse die

ser Meßreihe zusammengefaßt. Hier nicht aufgeführt sind die Ergebnisse für 

die Zusammensetzungen NbTi55 und NbTis2.5· Auf die NbTis2.5-Probe wird auf

grund interessanter Ergebnisse später gesondert eingegangen. Nb Ti 55 zeigt 

qualitativ dasselbe Verhalten wie NbTi66.5, da diese Probe jedoch aus 

einer anderen Probencharge stammt und eine etwas unterschiedliche Vorge

schichte besitzt, wird sie in der vorliegenden Systematik nicht berücksich

tigt. 
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Abb. 3: Integrale thermi sehe Ausdehnung von Nb Ti -Proben unterschi edl i
eher 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 11 nonnalen 11 positiven 
Temperaturkoeffizienten der thermischen Ausdehnung. 

- Der Kurvenverlauf für die kaltverformten Proben (2) liegt 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 Übersichtlichkeit wegen nur die Abkühlkurven einge
zeichnet, die entsprechenden Aufwärmkurven verlaufen stets oberhalb der Ab
kühlkurven. Im Fall der kaltverformten Proben (mit Ausnahme von NbTiJ3.5) 
sind die Hysteresen im Rahmen der Meßgenauigkeit vernachlässigbar. Für die 
abgeschreckten Proben dagegen ergeben sich deutliche Hysteresen, der 
RT -Sta rtwert der Länge wird nach Ende des Temperaturzyklus 5 bis 10 Grad 
vor RT wieder erreicht. Die Hysterese bei kaltverformtem NbTi73.5 ist ver
gleichbar mit denen bei den abgeschreckten Proben. Vorwiegend bei den abge
schreckten Proben sind auf den Meßkurven z.T. kleine sprunghafte Änderun

gen der Länge erkennbar (z.B. deutlich bei NbTi72 bzw. NbTi66.5), die eben
falls zur Hysterese beitragen. 

Die thermische Ausdehnung von NbTis2.5 zeigt ein Verhalten, das die in Ab
bi 1 dung 3 dargestellte Tendenz durchbricht. Daher wird für NbTis2. 5 eine 
gesonderte Betrachtung durchgeführt. Das hier berichtete besondere Verhal
ten findet seine Entsprechung auch in anderen Meßgrößen, wie später noch 
be 1 egt wird. 

Der Dilatationsverlauf der abgeschreckten Probe (Abb. 4, Kurve 1) verläuft 
zu Beginn des Abkühlens (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
hält. Unterhalb dieser Temperatur geht die Dilatation wieder in einen nor
malen Verlauf über. Beim Aufwännen bleibt die in dem Temperaturbereich des 
Obergangs erreichte Längenabnahme erhalten und wird sogar durch eine weite
re 1 eichte Schrumpfung im Bereich um 200 K noch geringfügig vergrößert. 
Man erhält auf diese Weise einen Verlauf der thermi sehen Ausdehnung mit 
einer ausgeprägten 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 läßt sich der erste Vorgang durch erneutes Tempern und Ab
schrecken der Probe wieder aktivieren. 

Die kaltverformte Probe (Kurve 2) zeigt einen 11 norma1en 11 Verlauf mit der 
erwarteten Schrumpfung beim Abkühlen, die Hysterese ist vernachl ässigbar. 
Beim direkten Vergleich dieser Probe mit den übrigen kaltverformten Proben 
ist zu berücksichtigen, daß aufgrund der außergewöhnlichen Härte und Sprö
digkeit von NbTiß2.5 hier keine vergleichbare Verformungstextur aufgeprägt 
werden konnte (axiale Dilatometrie). 

Abb. 4: 

50 

0 

-50 

u;> -100 
0 

'--' 

0 -150 
_J -~ -200 

-250 

-300 

NbTi 82.5 A 

-350 ww~~~ww~~~~~~~~ 

0 100 200 300 

Temperatur [ KJ 

Integrale thermische Ausdehnung von NbTis2.5 
Im abgeschreckten Zustand (Kurve 1) tritt beim Abkühlen zwischen 
ca. 260 K und 180 K eine starke Kontraktion auf. Die dabei er
reichte Längenabnahme der Probe bleibt beim Aufwärmen auf Raum

temperatur erhalten. 
Im kaltverformten Zustand (Kurve 2) ist die thermische Ausdeh
nung normal und die Hysterese vernachlässigbar. 
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4.2 Dynamischer Elastizitätsmodul 

4.2.1 E-Modul als Funktion der Titan-Konzentration 

a) Abgeschreckte Proben 

In der Abbi 1 dung 5 ist der Verlauf von E-Modul und Dämpfung als Funktion 
des Titan-Gehalts wiedergegeben, gemessen an abgeschreckten Proben bei 
Raumtemperatur. Es fällt zunächst auf, daß der E-Modul keinen einfachen 
1 i nearen Verlauf mit der Legierungszusammensetzung zeigt, sondern in die
sem Konzentrationsbereich (bei ca. 28 Atom% Nb) durch ein Minimum geht. 
Sämtliche Absolutwerte des E-Moduls in diesem Legierungsbereich sind unge
wöhnlich niedrig im Vergleich zu denen der reinen Komponenten Niob und Ti
tan mit E= 104 bzw. 106 GPa. Da die abgeschreckten Proben Änderungen 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 Abschrecken ermittelt. 

Die Dämpfung (Kurve b) wurde bestimmt aus dem freien Abklingen der ersten 
Harmonischen des Eigenresonanz-Spektrums der Probe (vgl. Anhang Al, Meßme
thoden). Wegen des Einflusses bereits leichter Schwankungen im Probenzu
stand (Mikr·ostruktur) auf die Dämpfungswerte und wegen der Beeinflussung 
der Meßwerte durch verschiedene externe Faktoren (Halterungseffekte, Stö

rungen) soll die Dämpfung nicht in den Absolutwerten, sondern nur als typi
scher Verlauf in relativen Einheiten betrachtet werden. 

Man erkennt, daß der RT-Wert der Dämpfung für die Ti-ärmsten Proben klein 
ist, jedoch mit steigendem Ti-Gehalt deutlich zunimmt und im Bereich von 
NbTi79 maximal ist. Zwischen NbTi72 und NbTi73.5 erfolgt ein sprungartiger 
Anstieg der Dämpfung. Es fällt außerdem auf, daß das Maximum in der Dämp
fung nicht mit dem Minimum im E-Modul zusammenfällt. 

Wie bereits erwähnt, zeigte NbTis2.5 im Dilatationsverlauf ein besonderes 
Verhalten (vgl. Abb. 4, Kurve 1). Im Zusammenhang damit wurden auch Beson
derheiten in E-Modul und Dämpfung beobachtet: 
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Abb. 5: E-Modul und Dämpfung abgeschreckter Proben bei Raumtemperatur. 

Die Punkte A und C entsprechen Messungen an der NbTis2.s-Dilatome
terprobe vor bzw. nach dem Abkühlzyklus (Punkte A und C in Abb. 4) 
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Die Probe besaß direkt nach dem Abschrecken einen E-Modul von ca. 76 GPa 

(Abb. 5, Pkt. A) und eine Dämpfung von llOxlQ-5 (nicht in Abb. 5 eingetra

gen). Nach Abschluß des Dilatometerzyklus, nach dem die Probe eine bleiben

de Längenabnahme von 150x1o-5 aufwies (Punkt C in Abb. 4), war der E-Modul 

um 37% auf 104 GPa angestiegen (Puntk C in Abb. 5) und die Dämpfung war 

auf ca. 70x1o-5 gefallen. So wie bei der Dilatometrie eine Reversibili

tät des Vorgangs beobachtet worden war, führte ein erneutes Abschrecken 

der Probe auch hier zum Erhalt der Ausgangswerte von ca. 76 GPa bzw. 

110x1o-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 fällt zunächst auf, 

daß nun zwischen der NbTi72- und der NbTi73.5-Probe eine sprunghafte Ände

rung des E-Moduls auftritt. Dieser Sprung ist im wesentlichen auf eine Zu

nahme des E-Modul s von NbTi72 um ca. 12% zurückzuführen. Die E-Module von 

NbTi66.5• NbTi73.5 und NbTi79 zeigen nur geringe Änderungen im Vergleich 

zu den abgeschreckten Proben, lediglich beim NbTis2.5 wird ebenfalls eine 

starke Zunahme (ca. 19%) verzeichnet. 

Die an verschiedenen Proben derselben Ti-Konzentration gemessenen E-Module 

zeigen Schwankungen außerhalb des Meßfehlers, die auf geringfügig unter

schiedliche Mikrostrukturen zurückzuführen sind. Nach diesen Beobachtungen 

(es wurden jeweils mindestens vier Proben jeder Zusammensetzung unter

sucht) nimmt die Stärke dieser Schwankungen zwischen NbTi55 und NbTi79 mit 

dem Ti-Gehalt der Proben zu. Dabei zeigt sich, daß die Unterschiede zwi

schen verschiedenen Messungen von NbTi73.5 und NbTi79 auf unterschiedliche 

Verformungsgrade der Proben zurückzuführen sind, wobei allerdings das Vor

zeichen der Änderung in beiden Fällenunterschiedlich ist. Für NbTi73.5 be

deutet höherer Verformungsgrad (durch kompressive Nachverformung) niedrige

ren E-Modul, beim NbTi79 höheren E-Modul. 
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Abb. 6: E-Modul (a) und Dämpfung (b) kaltverformter Proben bei Raumtempera

tur. 

Die Pfeile geben die Änderungstendenz der Dämpfung bei kompres-

siver Nachverformung der Proben (Hämmern) an. 
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Die NbTi82.s-Proben zeigen ebenfalls deutliche Schwankungen in E, jedoch 
konnte hier wegen der starken Sprödigkeit und der großen Härte des Materi
als der Verformungsgrad nicht gezielt variiert werden (vgl. 4.3- Mikro
härte-Messungen). 

Die Kurve b in Abbildung 6 zeigt den entsprechenden Verlauf der Dämpfung. 
Im Vergleich mit den abgeschreckten Proben fällt auf, daß die Dämpfung in 
allen Proben mit Ausnahme von NbTi82.5 deutlich zugenommen hat. Die sprung

hafte Änderung im Bereich zwischen NbTi72 und NbTi?3.5· die bei den abge
schreckten Proben erkennbar war, tritt bei den kaltverformten Proben eben
falls auf, wobei der Effekt hier noch verstärkt ist. Im Gegensatz zu den 
abgeschreckten Proben fällt nun das Maximum der Dämpfung mit dem Minimum 
im E-Modul-Verlauf zusammen. 

Der Effekt unterschiedlicher Ergebnisse für Proben mit unterschiedlichen 
Verformungsgraden, der bereits beim E-Modul von NbTi73. 5 und NbTiyg er
wähnt wurde, manifestiert sich noch deutlicher in den Dämpfungswerten. Die 

in Kompression nachverformten NbTi73.s-Proben zeigen eine erhöhte Dämp
fung, bei ebenso behandelten NbTiyg-Proben wird eine starke Abnahme der 
Dämpfung beobachtet (Die Änderungstendenz ist in Abb. 6 durch Pfeile ange

deutet). Bei den NbTi82.s-Proben wird im Rahmen der erreichbaren Nachver
formung keine wesentliche Änderung mehr beobachtet. allerdings waren aus 
den erwähnten Gründen keine starken Variationen des Verformungsgrads mög-
1 i eh. 
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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 für 
ca. 170 Stunden bei 650 K getempert. Nach dem langsamen Abkühlen 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 für den abgeschreckten Zustand eingetragen, da dies 
der Ausgangszustand vor der 650 K Temperung war. 

Während sich bei NbTi65 keine meßbaren Veränderungen im Vergleich zum abge
schreckten Zustand ergeben, zeigen Nb Ti 66.5 und Nb Ti 72 E-Modul-Zunahmen 
von 2,4 bzw. Fi ,4%. Mit 60% bei NbTi73 .5, 67% bei NbTi79 und 57% bei 
NbTis2.5 fallen die Zunahmen für die Ti-reicheren Proben noch drastischer 
aus, wobei wieder die sprungartige Erhöhung zwischen NbTi72 und NbTi73.5 
besonders ins Auge fällt. 

Durch diese Temperung hat sich in den Proben, die bei Raumtemperatur un
ter Ms (vgl. Abb. 2) liegen, die Dämpfung deutlich (um ca. eine Größenord
nung) reduziert, wobei auffällt, daß hier gelegentlich Abklingzahlen im 
Bereich von 20000 (d.h. Güte Q-1=1.6xl0-5!) erreicht werden. In den Pro
ben, die bei RT oberhalb von M5 liegen, hat jedoch die Dämpfung leicht zu
genommen, was besonders beim NbTi72 deutlich wird. 
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Abb. 7: E-Modul (Kurve 1) und Dämpfung (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-Modul s als 
Funktion der Temperatur im Bereich 300 K bis 4 K untersucht. Die Abbil
dung 8 zeigt typi sehe E (T) -Verläufe für Zusammensetzungen zwi sehen 65 und 

79 Atomprozent Titan. In den Abbildungen 8a und b sind die Ergebnisse für 
NbTi65 und NbTi66.5 wiedergegeben. Auffallend ist hier das Auftreten eines 
positiven Temperatur-Koeffizienten des E-Moduls im Bereich zwischen 120 K 
und Raumtemperatur. Unterhalb von 120 K wird in beiden Fällen der T-Koeffi
zient negativ, d.h. die Temperaturabhängigkeit des E-Moduls wird wieder 
11 normal 11

• NbTi65 zeigt qualitativ dasselbe Verhalten wie NbTi66.5· jedoch 
ist die Gesamtvariation von E bei der ersten Probe geringer. In beiden 
Fällen verläuft E(T) reversibel beim Aufwärmen, ein Zyklen zwischen RT und 
4 K bringt im Rahmen der Meßgenauigkeit in jedem Lauf gleiche Ergebnisse. 

Kein positiver T-Koeffizient mehr wird bei NbTi79 beobachtet, wie die Meß
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 für aufeinanderfolgende Messungen. 

Bei NbTi66.5 wurde neben dem E(T)-Verlauf auch die Dämpfung in Abhängig
keit von der Temperatur aufgezeichnet (Abb. 9). Wiederum soll die Ordinate 
nur als relative Maßeinheit betrachtet werden. Man sieht, daß mit fallen
der Temperatur die Dämpfung stetig zunimmt und bei ca. 50 Kein Maximum 

durchläuft. Bemerkenswert ist, daß dieses Dämpfungsmaximum nicht mit dem 
Minimum im E-Modul (bei ca. 120 K) zusammenfällt. 
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Abb. 9: E-Modul und Dämpfung von NbTi66.5 in Abhängigkeit von der Tempe
ratur (kaltverformter Zustand). 
Es fällt auf, daß das Maximum der Dämpfung nicht mit dem Minimum 
des E-Moduls zusammenfällt. 
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4.2.3 E-Modul als Funktion der-Zeit 

Es wurden Zeiteffekte in E-Modul und Dämpfung beobachtet, die besonders 

bei abgeschreckten Proben deutlich hervortraten. Ein Vergl~ich der E-Modul

Werte für abgeschreckte Proben direkt nach dem Abschrecken und nach drei 

Tagen Auslagerung bei Zimmertemperatur zeigte, daß in allen Proben det~ 

E-Modul zugenommen und die Dämpfung abgenommen hatte. 

Die Zunahme des E-Moduls gemessen über die Änderung des Quadrats der Reso

nanzfrequenz der 1. Harmonischen (E rvf2), betrug für NbTi65 ca. 0,1%, für 

NbTi66.5 ca. 0,25%, für NbTi72 ca. 0,5%, für NbTi?3.5 ca. 1,3%, für NbTi79 

ca. 0,65% und für NbTis2.5 ca. 2,3%. 

Am Beispiel von NbTis2.5 wurde dieses Verhalten näher untersucht, die Ab

bildung 10 zeigt das Ergebnis dieser Versuchsreihe. Die erste Messung des 

E-Modul s erfolgte ca. eine halbe Stunde nach dem Abschrecken von 1125 K 

und ergab einen E-Modul von 77,5 GPa (dieser Wert soll für die prozentua

len Änderungs-Angaben als Bezugspunkt dienen). Man erkennt, daß die stärk

sten Änderungen innerhalb der ersten Stunden auftreten, danach erfolgt 

eine geringe Zunahme von E mit der Zeit. In dem Maß, in dem ein Anstieg 

des E-Modul s beobachtet wird, erfolgt eine Abnahme der Dämpfung. Nach 

100 Stunden hat E um ca. 3% zugenommen und q-1 ist um etwa 10% gefallen. 

Im weiteren Verlauf ist die Änderung des E-Moduls noch gut meßbar, dagegen 

zeigt die Dämpfungsmessung kaum noch interpretierbare Änderungen. Die 

Schwankungaufgrund der Temperaturvariation erscheint größer als evtl. Ein

flüsse durch den Alterungsprozeß. Nach ca. 160 Stunden Raumtemperatur-Alte

rung hat E um 3,5% auf 80,25 GPa zugenommen, die Steigerung beträgt zu die

sem Zeitpunkt noch etwa 0,01% pro Stunde. 

Um das im Zusammenhang mit der Dil atat i onsmessung beobachtete Verhalten 

von E zu reproduzieren, wurde die Probe anschließend auf LN2-Temperatur 

abgekühlt und wieder langsam aufgewärmt (jedoch wesentlich schneller als 

im Dil atations-Experiment). Nach Erreichen der Raumtemperatur hatte der 

E-Modul (bezogen auf den Wert vor dem Abkühlen) um 12% (!) auf ca. 90 GPa 

zugenommen. 
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Ähnliche Kontrollen des Zeitverhaltens des E-Moduls wurden auch an Proben 

vorgenommen, die längere Auslagerungen bei verschiedenen Temperaturen 

durchlaufen hatten. So beispielsweise an abgeschrecktem NbTi82.5 nach ca. 

einem Jahr und an NbTi73.5 nach zwei Jahren Auslagerung bei Raumtempera

tur, sowie an den Proben, die bei 650 K für 170 Stunden gealtert worden 

waren. 

Während Proben direkt nach dem Abschrecken deutliche Drifteffekte über län

gere Zeiträume zeigen, läßt sich bei allen diesen Proben im Rahmen der Meß

genaui gkeit keine Veränderung außerhalb der normalen Temperaturschwankung 

mehr feststellen. Die Meßzeit betrug dabei jeweils mindestens 150 Stunden. 

~ 79 
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1125K,2h-in Wasser abgeschreckt 

78 

Zeit nach dem Abschrecken [ h] __ __.,... 

Abb. 10: E-Modul von abgeschrecktem NbTi82.5 bei Raumtemperatur als Funk

tion der Zeit 
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4.3 Weitere Messungen und Beobachtungen 

a) Dichte bei Raumtemperatur 

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

Bei den Ti-reichen Legierungen NbTi79 und NbTis2.5 läßt sich folgende cha
rakterist i sehe Tendenz im Unterschied zwi sehen den Dichten der ei nze 1 nen 
Probenzustände ("abgeschreckt", "kaltverformt" und "getempert") feststel
len: 

Die niedrigste Dichte innerhalb einer Probenart ergibt sich für die abge
schreckte Probe, die kaltverformte Probe zeigt jeweils eine etwas höhere 
Dichte. Die getemperte Probe besitzt immer die höchste Dichte. Dieser Ef
fekt ist am deutlichsten beim NbTi7g, wo die Dichtezunahmen der Proben vom 
abgeschreckten zum getemperten Zustand zwischen 0,6% und 1% betragen. Die
se Tendenz, daß die Dichte beim Kaltverformen zunimmt und beim Tempern bei 
650 K noch weiter ansteigt, deutet sich auch bei den Ti -ärmeren Proben 
NbTi73.5 und NbTi72 an, läßt sich jedoch im Rahmen der Meßgenauigkeit 
nicht quantitativ erfassen. 

b) Mikrohärte 

Eine relativ einfache Methode, schnell Aussagen über den Gefügezustand 
eines Materials insbesondere beim Auftreten von Ausscheidungen C'Ausschei
dungshärtung") zu erhalten, ist die Messung der sog. Mikrohärte. 

Zur Bestimmung der Härte gibt es verschiedene Verfahren, die aber alle dar
auf beruhen, den Widerstand des Prüfkörpers gegen das Eindringen eines ge-
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härteten Körpers definierter Geometrie unter dem Einfluß einer ruhenden 

Kraft zu messen. Als Härtemaß wird entweder die auf die Oberfläche des ent
standenen Eindrucks bezogene Prüfkraft ( Brinellhärte/mit Stah 1 kugel oder 
Vickershärte/mit Diamantpyramide) oder die vom Eindringkörper hinterlasse
ne Eindrucktiefe (Rockwell härte/mit Diamantkegel oder Stahlkugel) angese
hen. Für Details wird auf die Werkstoff-Prüfungs-Literatur verwiesen, eine 
Obersicht über die Meßmethoden gibt beispielsweise /53/. 

Im vorliegenden Fall wurde die Härte nach der Vickers-Methode bestimmt, wo
bei als Prüfkraft 100 p und als Einwirkdauer 30 Sekunden gewählt wurden*. 
Die Messungen wurden z.T. direkt an den E-Modul-Proben vorgenommen. Um je
doch die Streuungen durch Oberflächendefekte zu reduzieren, wurden für 
exaktere Härtebestimmungen Probenstücke abgeschnitten und die Querschnitts
flächen vor den Messungen poliert. 

Die Abbildung 11 (Kurve a) zeigt den Härteverlauf bei den kaltverformten 
Proben als Funktion der Zusammensetzung. Auffallend ist bei dieser Kurve 
die Ähnlichkeit mit dem Verlauf der Raumtemperatur-E-Module (vgl. Abb. 6), 
wobei jedoch bereits ab NbTi55 ein Härteanstieg mit der Ti-Zunahme zu 
verzeichnen ist. Andeutungsweise ist auch hier im Bereich von NbTi73 eine 
sprunghafte Änderung erkennbar, die jedoch im Vorzeichen dem beim E-Modul 
beobachteten Verhalten entgegenläuft. Während der E-Modul in diesem Konzen
trationsbereich eine sprunghafte Abnahme zeigt, ist in der Härte ein 
Anstieg zu verzeichnen. 

Die Härte der Proben im abgeschreckten Zustand ist in dieser Abbildung 
nicht wiedergegeben, weil unter dem Einfluß der Prüfkraft einige der Pro
ben lokal transformierten und daher solche Messungen nicht sinnvoll inter
pretierbar sind. In diesen Graphen eingetragen sind jedoch zwei Meßpunkte, 

die an der abgeschreckten NbTis2.5-Dilatometerprobe ermittelt wurden. Die
se Punkte wurden vor bzw. nach dem Meßzyklus 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 Härte 

(Punkt A), nach dem Di 1 atometerzykl us hat die Härte deut 1 i eh zugenommen 

* Die Härtemessungen wurden freundlicherweise von H.Dürr (ITP) durchge
führt 
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0 i e Punkte A und C entsprechen Messungen an der abgeschreckten 

NbTia2.s-Dilatometerprobe vor bzw. nach dem Abkühlzyklus (vgl. 

Pkte. A und C in den Abb. 4 und 5). Die Kurve c gibt die Stan

dardabweichung der Meßwerte im Fall der kaltverformten Proben 

wieder, die als Maß für die 11 Homogenität 11 der Proben betrachtet 

wird. 



- 39 -

(Punkt C). Die völlige Analogie zu dem im E-Modul beobachteten Verhalten 
ist augenfällig. 

Die abgeschreckten Proben wurden anschließend für 170 Stunden bei 650 K ge
tempert und dann langsam im Ofen abgekühlt. Nach dieser Behandlung ist bei 

allen Proben ein deutlicher Härteanstieg zu verzeichnen (Abb. 11, Kur
ve b), der bei den Titan-reicheren Proben besonders stark auffällt. 

Als dritte Kurve ist in Abbildung 11 die Streuung der Meßwerte im Fall der 
kaltverformten Proben eingetragen (Kurve c). In dieser Meßreihe wurde die 
Härte für jede Probe aus ca. 70 statistisch über den Probenquerschnitt ver
teilten Meßpunkten bestimmt. Diese Auftragung zeigt, daß die prozentuale 
Streuung der ermittelten Härtewerte bei NbTi72 über ein Maximum geht. Hier 
scheint die 11 I nhomogeni tät 11 der Probe am größten zu sein. Nach diesem Er
gebnis liegt die Streuung der Werte für die Ti-reicheren Proben am niedrig
sten, niedriger als für die Nb-reicheren Proben, die bei Raumtemperatur 
oberhalb von Ms liegen. 

c) Röntgenbeugung 

An einigen Proben wurden zur Kontrolle des Phasengehalts Messungen der 
Röntgenbeugung durchgeführt. Bei der kaltverformten Nb Ti 7g-Probe findet 
man im Röntgenspektrum bei Raumtemperatur neb~n der ß-Phase auch eine 
orthorhombische Phase. Deren Gitterkonstanten stimmen gut überein mit den 
von Morniroli /19/ für die martensitische a 11 -Phase in NbTi77.2 angegebenen 
Werten. In einer Messung derselben Probe bei ca. 10K findet man einen redu
zierten ß-Anteil, der Anteil an a 11 -Phase hat entsprechend zugenommen. Es 
können bei TT keine zusätzlichen Phasen nachgewiesen werden. Für die 
d'-Phase scheint eine Tendenz zu etwas vergrößerten b- und c-Werten bei Ab
kühlung vorhanden zu sein. Eine eindeutige Antwort ist aber bei der 
schlechten Qualität der vorliegenden Reflexe (große Linienbreite) nicht 

möglich und erforderte zusätzliche Untersuchungen. 

Flir die Dil atationsprobe von NbTis2.5 (abgeschreckt) wurde nach dem Ab
schluß des Dilatometerexperiments ein Röntgenspektrum bei RT aufgenommen. 
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Neben den Reflexen der kubischen ß-Phase findet man auch solche der ortho
rhombischen (mit etwas verschobenen Gitterkonstanten im Vergleich zur 
NbTi7g-Probe) sowie Reflexe~ die einer weiteren {hexagonalen?) Struktur zu
geteilt werden können. Auch hier können wegen der breiten Reflexe ohne wei
teres keine Angaben über die Gitterkonstanten gemacht werden. 

4.4 Zusammenfassung der wichtigsten Meßergebnisse 

1. Es wurden Unterschiede in der thermi sehen Ausdehnung von abgeschreck
ten und kalt verformten Nb Ti -Proben gefunden. Die Diskrepanz zwi sehen 
den beiden Kurven nimmt mit dem Titan-Gehalt zu (vgl. Abb. 3). Der Ver
lauf ist weitgehend reversibel in der Temperatur. 

2. Bei abgeschrecktem NbTis2.5 ergibt sich in der thermischen Dilatation 
nach starker Kontraktion zwischen ca. 260 K und 180 K eine relativ gro
ße Hysterese~ die sich bis zu Raumtemperatur nicht schließt {Abb. 4). 
Verbunden mit der Längenabnahme ist ein deutlicher Anstieg des RT-E-Mo
duls von ca. 76 GPa auf 104 GPa~ eine Abnahme der Dämpfung sowie ein 
Härteanstieg. Durch erneutes Glühen bei 1125 K und Abschrecken der Pro
be auf Raumtemperatur ist dieser Prozeß reaktivierbar. 

3. Der Raumtemperatur-E-Modul in Abhängigkeit von der Konzentration durch-
1 äuft sowohl für abgeschreckte als auch für kaltverformte Proben bei 
ca. 73 Atom% Ti ein Minimum {Abb. 5,6). Während die Kurve für abge
schreckte Proben glatt verläuft~ ergibt sieh bei Kaltverformung ein 

Sprung zwischen der NbTi72- und der NbTi73.5-Probe. Die Absolutwerte 
von E liegen sehr niedrig im Vergleich mit den Werten für Niob und Ti
tan. Bei 650 K gealterte Proben zeigen eine Zunahme in E, die für die 
Ti-reicheren Legierungen besonders stark ausfällt {Abb. 7). 

4. Die Dämpfung ist in abgeschreckten Proben niedriger als in kaltverform

ten (außer für NbTis2.5), wiederum ist im Bereich um 73% Ti eine 
sprunghafte Änderung zu beobachten. Die getemperten Proben, die bei RT 
unter Ms 1 i egen, zeigen eine stark reduzierte Dämpfung. die anderen 
verzeichnen im Vergleich zum abgeschreckten Zustand eine geringe Dämp
fungszunahme. 
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5. Die Temperaturabhängigkeit des E-Modul s von kaltverformtem NbTi65 und 

NbTi66.5 ist anormal über einen weiten Bereich: 

Es tritt hier ein positiver T -Koeffizient auf zwi sehen Raumtemperatur 

und ca. 120 K. Für Proben mit höherem Ti-Gehalt als 73% wird kein nega

tiver T-Koeffizient mehr gefunden, jedoch tritt eine ungewöhnlich star

ke Zunahme des E-Moduls mit fallender Temperatur auf. 

6. Es werden Zeiteffekte in E-Modul und Dämpfung bei RT -Ausl agerung beob

achtet, die besonders in abgeschreckten Proben über 1 ange Zeit deut

lich hervortreten. Die Intensität dieser Effekte nimmt mit steigendem 

Ti -Gehalt zu. 
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5. Diskussion 

5.1 Beta-Instabilität in NbTi-Supraleitern 

5.1.1 Instabilität als Funktion der Titan-Konzentration 

Niob-Titan besitzt für Ti-reiche Legierungen bei Temperaturen unterhalb 

von ca. 885"C im Gleichgewicht eine Zweiphasenstruktur. Die Gleichgewichts

phasen sind die ß-Phase und die a-Phase /7,10/. Da die Einstellung des 

Gleichgewichts in diesem System sehr träge vor sich geht, kann durch ra

sches Abkühlen (Abschrecken) der Legierungen vom Hochtemperatur- ß-Gebiet 

innerhalb eines bestimmten Konzentrationsbereichs die bcc-Struktur auf 

Raumtemperatur unterkühlt werden, ohne daß eine Phasenumwandlung auftritt 

(metastabiles ß). In diesem Fall des "gehemmten Gleichgewichts" können vor 

dem Obergang zum Gleichgewicht als metastabile Zwischenzustände 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. Für die Ms-Kurve (gestrichelte Linie) wurden die Ms-Temperaturen 

von Jepson et al. /22/ übernommen, sie zeigen gute Obereinstimmung mit den 

von Duwez /54/ angegebenen Werten. 

Bei den Legierungen des Konzentrations-Bereichs I mit ihrem hohen Ti-Ge

halt führt ein Abschrecken aus dem ß-Gebiet stets zur Martensit-Transforma

tion, sobald Ms unterschritten wird. Für Legierungen mit über 90 Atom% Ti

tan bildet sich dabei der hexagonale Martensit (a•) großvolumig in Form 

von selbstakkommodierenden Platten, d.h. die entstehenden Martensit-Domä

nen orientieren sich so, daß die Verzerrungsenergie minimiert wird. Beim 

Obergang zu Legierungen mit niedrigerem Ti-Gehalt tritt anstelle des hexa

gonalen ein orthorhombischer Martensit ( a") auf, und der bei fester Tempe

ratur gefundene Volumenanteil der Zweitphase geht sukzessive mit fallendem 

Titan-Gehalt zurück. 
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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. 
Ms unterschreitet die Raumtemperatur bei ca. 27 Atom% Nb. Im Be
re i eh dies es Schnittpunkts zeigt der E-Modul abgeschreckter Pro
ben ein Minimum. Im Fall kaltverformter Proben findet man hier 

eine sprunghafte Änderung des E-Moduls. 
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Abb.: 13: Gitterparameter des Martensits in NbTi als Funktion der Le

gierungszusammensetzung (Werte nach Ref. /22/). 

In dieser Auftragung erkennt man, daß der orthorhombi sehe 

Martensit (a") als gestörter hexagonaler Martensit (a') 

betrachtet werden kann. Dabei nimmt die Störung mit steigen

dem Nb-Gehalt der Legierung zu. 
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Der hexagonale und der orthorhombische Martensit sind miteinander 11 Ver-
. wandt 11

• Das hexagonale Gitter kann orthorhombisch (mit a,b,c) indiziert 
werden, wobei dann gilt b= 13 · a. Der bei abnehmendem Ti-Gehalt anstelle 

des hexagonalen Martensits auftretende orthorhombische Martensit zeigt Ab
weichungen für b/a von diesem 11 idealen 11 Wert 13' zu etwas kleineren Werten 

/21/. Daher kann der orthorhombische Martensit auch als gestHrter hexagona
ler Martensit betrachtet werden, wobei die StHrung mit dem Niob-Gehalt der 
Legierung zunimmt. 

Die Abbildung 13 zeigt diese Konzentrationsabhängigkeit der Martensit-Git
terparameter. Bei den von Jepson et al. /22/ Ubernommenen Gitterkonstanten 

erkennt man, daß im Bereich zwischen 5 und 10 Atom% Nb ein Aufspalten der 
Werte von a und b/ /3 auftritt, wobei die Grenze nicht genau festgelegt 
werden kann. Nach den Untersuchungen von Bagariatskii et al. liegt die 
Grenze zwischen dem hexagonalen ( a •) und dem orthorhombischen ( a11

) Marten
sit bei 6 bis 8 Atom% Nb /20/. 

Ein für spätere Betrachtungen wichtiger Punkt ist, daß mit fallendem Ti-Ge
halt die b- und c-Achse leicht kürzer werden, die a-Achse dagegen gleich
zeitig in ihrer Länge zunimmt. Diese Beobachtung für a- und b-Achse stimmt 
qualitativ gut überein mit Ergebnissen von Morniroli et al. /19/ sowie 
Bagariatski i und Mitarbeitern /20/, nach deren Angaben bleibt jedoch die 

c-Achse im Rahmen der Meßgenauigkeit konstant. 

Während also im Bereich I bei Nichtgleichgewichts-Prozeßführung eine Mar
tensit-Umwandlung in jedem Fall auftritt, ist im Bereich II die ß-Phase un

ter bestimmten Bedingungen auf Raumtemperatur unterkühl bar. Pri nzi pi ell 
ist hier ebenfalls die athermische Bildung eines orthorhombischen Marten

sits zu erwarten, das Auftreten der Umwandlung hängt jedoch in diesem Be
reich stark von der Existenz geeigneter Keime ab. Das Vorliegen bzw. Feh

len bestimmter Defektstrukturen (z.B. Gitterversetzungen, Fehlstellen) be
stimmen hier die Kinetik der Umwandlung. Kritischer als von der Abschreck

geschwindigkeit hängt die Martensittransformation in diesem Konzentrations
bereich von der Temperatur ab, von der abgeschreckt wird /39/. Eine mHgli
che Erklärung dafür ist, daß durch ein Abschrecken von hHherer Temperatur 
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mehr Punktdefekte (Leerstellen) eingefroren werden, die dann als Keime für 
einen alternativen Prozeß (w-Bildung, s.u.) dienen können. 

Für die Ti-reichsten Legierungen des Konzentrationsbereichs II kann die 
martensitische Umwandlung möglicherweise nicht völlig unterdrückt werden, 
es läßt sich jedoch durch geeignetes Abschrecken eine 11 unterkühlte ß-Pha
Se11 erzeugen, die nur geringe Spuren von Martensit aufweist /55/. 

Wie die Abbildung 12a zeigt, unterschreitet die Ms-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 11 meta

stabilen ß11 • Röntenbeugungsexperimente an metastabil abgeschreckten Proben 
zeigten keine Spuren einer zweiten Phase, selbst nicht beim anschließenden 
Abkühlen auf LHe-Temperatur. 

Für solche metastabilen s-Legierungen ist das Phänomen bekannt, daß darin 
keine hohe chemische Homogenität erreicht werden kann /56/. Möglicherweise 
deutet auch die gerade im Fall der NbTi72-Probe beobachtete große Streuung 
der Härtewerte (vgl. Abb. llc) darauf hin, daß in diesem Konzentrationsbe

reich, wo ein einphasiges Abschrecken leicht möglich ist, die Inhomogeni
tät des Materials am größten ist. Das für NbTi beobachtete Auftreten Nb-ar
mer bcc-Ausscheidungen im ß-Gitters, die dann als ß' bezeichnet werden 
/57,58/, könnte dieselbe Ursache besitzen wie diese makroskopischen Inhomo

genitäten. Eine Phasentrennung in ßl und ß2 wird auch für das ß-isomorphe 
System TiV berichtet /68/. Möglicherweise dienen solche 11 Modulationen 11 der 

chemischen Zusammensetzung als Orte, wo später die Keimbildung für weitere 
Umwandlungen erleichtert ist. Auf diese Problematik kann jedoch hier nicht 
weiter eingegangen werden, sie soll nur der Vollständigkeit halber erwähnt 
werden. 

In den NbTi-Legierungen der Bereiche II und III kann also die Hochtempera
tur-ß-Phase durch Abschrecken auf Raumtemperatur eingefroren werden. Durch 
ein solches Unterkühlen wird das ß-Gitter in einen Nichtgleichgewichtszu
stand gebracht, der als um so instabiler angesehen werden muß, je größer 
die Unterkühlung unter die (a+ß)-Gleichgewichts-Phasengrenze ist. 
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Als Indiz für die Instabilität der Legierungen mit unterkühlter ß-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) ungewöhnlich niedrigen Module 

sind als Ausdruck eines weichen Gitters zu werten und deuten auf eine In
stabilität der bcc-Struktur in diesem gesamten Konzentrationsbereich hin. 
Das bcc-Gitter wird im Bereich III mit Erhöhung des Ti-Gehalts zunächst zu
nehmend weicher, mit dem Obergang in den Bereich II tritt jedoch eine rela

tive Verfestigung auf, die mit dem Ti-Gehalt wächst. Collings referiert 
ähnliche Ergebnisse neben TiNbauch für TiV und TiMo /57/. 

Interessant ist die Beobachtung, daß bei den Konzentrationen, bei denen 

dieses Steiferwerden des Gitters beginnt, ein starker (sprunghafter) 
Anstieg der Dämpfung zu verzeichnen ist (vgl. Abb. 5, Kurve b). Dabei 

liegt das Maximum der Dämpfung in dem Konzentrationsbereich, wo in TEM-Un
ters uchungen an abgeschreckten Legi et~ungen üb 1 icherweise 11 Streak i ng 11 -Ef

fekte (diffuse Beugungsreflexe) beobachtet werden /59/. 

5.1.2 Instabilität als Funktion der Temperatur 

Ein qualitativ gleiches Verhalten, wie es in der Abbildung 12b für die Kon
zentrationsabhängigkeit des E-Moduls abgeschreckter Proben gezeigt wurde, 
findet man auch in der Temperaturabhängigkeit des E-Moduls der Ti-ärmeren 

Proben NbTi66.5 und NbTi65· 

Die Abbildung 14 zeigt eine Gegenüberstellung der jeweiligen Messungen. 
Diese Ergebnisse zeigen, daß bei der Ausbildung einer Instabilität des 

ß-Gitters in einem gewissen Umfang eine Äquivalenz von Unterkühlung und Zu
legieren von Titan existiert. In beiden Fällen - mit steigendem Titan-Ge
halt wie mit abnehmender Temperatur - nimmt die Gitterinstabilität zu

nächst zu, bis schließlich ein stabilisierender Prozeß einsetzt. Die Dämp
fung zeigt in beiden Fällen zunächst einen Anstieg, um dann wieder abzu

nehmen, wenn die Stabilisierung eingesetzt hat. 
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Bemerkenswert ist, daß das Maximum in der Dämpfung nicht mit dem Minimum 
im E-Modul-Verlauf zusammenfällt. Oie Dämpfung ist also nicht maximal, 
wenn die Gitterinstabilität am größten ist, sondern erst dann, wenn be
reits deutlich ein Stabilisierungsprozeß eingesetzt hat. Im folgenden soll 
geklärt werden, welche Prozesse hier zur Gitterstabilisierung führen. 

5.2 Produkte der Beta-Instabilität 

Es wurde gezeigt, daß in einem bestimmten Konzentrationsbereich die 
s-Struktur durch Abschrecken von hoher Temperatur in einen metastabilen Zu
stand gebracht werden kann. Strukturelle Instabilitäten sind die Folge 
eines solchen Zustands. Vor dem Obergang in den thermodynamischen Gleichge
wichts-Zustand ( a+ß) können verschiedene metast abi 1 e Zwi sehenzustände 
durchlaufen werden. Abhängig vom Grad der Gitterinstabilität und von der 
Prozeßführung (Anlegen äußerer Spannungstel der, Absenkung der Temperatur, 
Auslagerung) sind verschiedene Umwandlungen möglich. 

Im folgenden wird das Auftreten der verschiedenen Umwandlungsprodukte in 
den metastabilen ß-NbTi -Legierungen anhand der Meßergebni sse diskutiert. 
Oie Vielfalt an Möglichkeiten zur Erzeugung metastabiler Phasen in den ab
geschreckten NbTi-Proben ist ein weiteres Indiz dafür, daß die unterkühlte 
ß-Phase sich in einem Zustand hoher Instabilität befindet. 
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5.2.1 ~Phase: Struktur und Umwandlungskinetik 

Es gilt als gesichert, daß in allen Legierungen, in denen die s-Struktur 

metastabil auf Raumtemperatur unterkühlt werden kann, die w-Bildung mög

lich ist. Modelle für Mechanismen der w-Bildung wurden von verschiedenen 

Autoren beschrieben /34,43/, für 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 Einfluß der d-Band-Besetzung auf die freie Energie und die 

Stabilität von w), soll zunächst der Mechanismus der Umwandlung in einem 

statischen Modell vorgestellt werden. Das Entstehen hexagonaler Bereiche 

im kubischen Gitter läßt sich beschreiben als ein paarweises Kollabieren 

von (1ll)ß-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 erhält 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 derB- und C-Netzebenen in diese w-Position, wobei je

weils die A-Ebenen unverändert bleiben, führt nun zur Bildung des idealen 

hexagonalen w-Gitters mit der neuen Stapelfolge AB'AB' (Abb. 15d). Erfolgt 

der Kollaps unvollständig, wie in Abb. 15c angedeutet, so bildet sich das 

gestörte, sog. "rumpled" w aus /35/. Während das ideale w hexagonale Symme

trie aufweist und in der Bezeichnung nach Hermann-Maughin zur Raumgruppe 

P6/mmm gehört, erhält man für das "rumpled w" trigonale Symmetrie (P3ml) 

/36,37/. 

Aufgrund der vier <111>,-Richtungen im Gitter gibt es vier gleichwertige 

w-Varianten, zusätzlich existieren je drei Subvarianten wegen der drei Mög

lichkeiten (AB), (BC) oder (CA) für einen Kollaps der Netzebenen. 
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Abb. 15: Omega-Bildungsmechanismus 

a) Elementarzelle des s-Gitters (bcc) mit eingezeichneten (111)

Netzebenen 

h) Die (111)-Ebenen im bcc-Gitter besitzen die Stapelfolge ABC. 

Ein paarweises Kollabieren solcher Ebenen, wobei jede dritte 

Ebene erhalten bleibt, führt zum Auftreten der idealen 

w-Struktur mit hexagonaler Symmetrie und der Stapelfolge AB' 

(Abb. 15d). Bei unvollständigem Kollaps liegt eine trigonale 

Symmetrie vor (Abb. 15c). 
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a) (111) ß-Netzebenen mit Atombel egung 

b) 

Ein Kollabieren der beiden mittleren Ebenen (in Pfeilrich

tung) fUhrt zum w-Gitter mit hexagonaler Symmetrie. 

b) Elementarzelle des idealen w 

Die c-Achse ist der Obersichtl ichkeit wegen stark verlängert 

dargestellt. Das reale c/a-Verhältnis beträgt 0.613. 



- 53 -

Die Abbildung 16 veranschaulicht die Symmetrie von w: In Abbildung 16a ist 
eine Folge von (111)-Ebenen dargestellt, wobei jetzt zusätzlich die Bele
gung der Netzebenen mit den Gitteratomen angegeben ist. Durch ein geringfü
giges Verschieben der beiden mittleren Ebenen in die w-Position (Kollaps 
in Pfeilrichtung) wird eine neue Ebene B1 mit hexagonaler Belegung er
zeugt. Betrachtet man die A-Ebenen als Basisflächen der neuen hexagonalen 
Zellen, so hat man zusammen mit den durch Netzebenenkollaps entstandenen 
Ebenen die Stapelfolge AB 1 AB 1

• Die c-Achse ist dann eine Drehachse mit 
sechszähliger Symmetrie, die Raumgruppe wird mit P6/mmm bezeichnet. In der 
Abbildung 16b ist das Produkt dieser Transformation, die ideale w-Zelle, 
dargestellt. (Im Fall des unvollständigen w sind die inneren Atome noch 
1 eicht nach oben und nach unten aus der w-Ebene verlagert, die Symmetrie 
ist daher trigonal.) 

Die Gitterkonstanten a und c dieserneuen hexagonalen Zelle lassen sich 
unter Berücksichtigung der Geometrien des kubischen Ausgangs- und des hexa
gonalen Endgitters aus stereometri sehen Zusammenhängen ableiten. Für die 
neuen Gitterkonstanten gilt im Idealfall: 

a w = .ff a 
8 

= 0. 4646 nm 

c w = 13'!2 a 8 = 0.2845 nm 

(wobei mit a 8 = 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, daß 
die gemessenen Werte kleiner sind als die berechneten. Die Diskrepanz wird 
dadurch erk 1 ärbar, daß die Messungen an getemperten Proben durchgeführt 
wurden, in denen bereits Diffusionsprozesse abgelaufen waren, bei denen Nb
Atome aus dem w-Gitter in die ß-Matrix umverlagert wurden (reduzierte Lös
lichkeit von Niob im hexagonalen Gitter). Eine Folge davon ist, daß beim 
Auftreten der w-Struktur 1 okal Verspannungen zwi sehen der ß -Matrix und den 
darin kohärent eingelagerten w-Bereichen auftreten. Das führt insgesamt zu 
einer Erhöhung der Härte 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 ß-+ w Transforma

tion, durch die Aussagen über die Kinetik gemacht werden können /40,67/. 

So werden beispielsweise in einem solchen Modell <111>-Atomreihen des 

s-Gitters longitudinalen "Verschiebungswellen" unterworfen. Als Ausdruck 

und Produkt wachsender ß-Instabilität treten zunächst kurzreichweitige 

Korrelationen der Gitteratome zwischen Ausgangs- und Produktzustand auf 

(lineare Defekte, /32/), mit wachsender ß-Instabil ität nehmen diese dynami

schen w-Fluktuationen an Intensität zu. Beim Erreichen bestimmter Amplitu

den einer 2/3 <111>-Longitudinalwelle werden die Gitterionen des Ausgangs

gitters derart verlagert, daß sich lokal die (ideale) w-Struktur ausbil

det. Dazu sind jedoch korrelierte Atomverrückungen über weite Gitterberei

che notwendig und daher tritt der spontane Obergang in die W-Struktur erst 

auf, wenn die bcc-Instabil ität eine bestimmte Schwelle erreicht (ather

mische Transformation unterhalb der Einsatztemperatur T00 ). 

In diesen Modellen lassen sich auch die Effekte des "diffusen w" (Strea

king) erklären, nämlich als Produkte der unvollständigen dynamischen Ver

lagerung. Mit dem Obergang von kurzreichweitigen zu langreichweitigen 

(d.h. über mehrere Gitterperioden) korrelierten Verschiebungen kommt es 

zum Obergang von diffusen zu scharfen Reflexen /40,32/. 

Für eine mögliche 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 Unterkühlung führt zum 

Abbau der freien Energie des Gesamtsystems /40,67 I und damit zu einem Ab

bau der Instabilität des Systems. Leibovitch /6/ spricht von einem "Entl a

den" der ß-Instabil ität im Auftreten von w • 

Oberhalb von T
00 

treten dynamische w-Fluktuationen auf, es liegt eine zeit

lich und örtlich fluktuierende Struktur vor. Nach Lin et al. /61/ lassen 

sich bereits weit oberhalb der Temperatur T00 solche Fluktuationen nachwei-
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sen, ihre mittlere Lebensdauer beträgt ca. lQ-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 S-Gitter Nb-arme Zonen auf, in denen dann der w-Gitterkoll aps 

bevorzugt stattfindet. Durch Diffusion werden diese w-Domänen anschließend 

stabilisiert, damit geht die dynamische Natur verioren. Wenn dieser Prozeß 

abgelaufen ist, befindet sich die Probe nahe dem thermodynamischen Gleich

gewicht (Quasigleichgewicht, vgl. 4.1). 

Nach den für metastabile S-Titan-Legierungen charakterist i sehen Zeit-Tempe

ratur-Umwandlungs-Diagrammen begünstigt eine Alterung bei 300 - 400"C die 

isotherme w-Transformation, eine Alterung bei ca. 5oo·c resultiert in der 

Ausbildung einer (a+s)-Struktur. Bei sehr langen remperdauern geht die 

(S+w)-Struktur auch bei niedrigeren Temperaturen in den (a+S)-Gleichge

wichtszustand über. 

Die erläuterten Äußerungen der s-Instabil ität in zunehmenden w-Fl uktuat io

nen sowie der Abbau der Instabilität durch athermische und isathermische 

w- Transformation 1 assen sich durch die neuen Messungen im NbTi-System ex

perimentell belegen. 

Das Auftreten der w-Fluktuationen konnte in früheren Messungen des elektri

schen Widerstands von abgeschreckten NbTi-Proben (60 Gew% Ti nach Analyse) 

beobachtet werden. Infolge zusätzlicher 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 NbTi7g-Proben im Vergleich zu der Probe im Quasigleichgewicht 

(vgl. 4.1 und Kurven 1 und 3 in Abb. 3a) beim Abkühlen auf LHe-Temperatur 

eine deutlich reduzierte thermische Kontraktion beobachtet, die ebenfalls 

diesen Fluktuationen zugeschrieben werden kann: Die mit wachsender Unter

kühlung zunehmenden Flukt~ationen in Richtung auf die w-struktur führen zu 

einer zunehmenden Anharmonizität des Gitterpotential s. Der weitgehend re

versible Verlauf der thermischen Ausdehnung deutet auf die dynamische Na

tur dieser w~Fluktuation hin. Es liegt eine zeitlich und örtlich fluktuie

rende w-Struktur vor, die reversibel in der Temperatur verläuft. Dem Auf

treten dieser dynamischen w-Fluktuationen kann die beobachtete Gitterstabi-
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lisierung beim Abkühlen (z.B. von metastabil abgeschrecktem NbTi66.5 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 geringfügigen 

thermischen Hysteresen bei den Dilatationsmessungen andeutet. 

Die Existenz solcher Diffusionsprozesse auch bei tieferen Temperaturen 

wird durch die Zeitabhängigkeit von E-Modul und Dämpfung abgeschreckter 

Proben bestätigt. Der Anstieg des E-Moduls bei RT-Auslagerung ist verbun

den mit einer Abnahme der Dämpfung, wobei die in gleichen Zeiten erreich

bare Steigerung des E-Moduls eine Abhängigkeit vom Ti-Gehalt zeigt. Die 

Dämpfung 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 

Dämpfung mit dem Vorhandensein von dynamischen w-Keimen verbunden ist, muß 

die Dämpfung dies er Proben abnehmen, sobald der größte Teil der· Keime 

("w-Embryos") in irreversiblen w-Partikeln stabilisiert wurde. Dies kann 

durch Temperbehandl ungen bei relativ niedrigen Temperaturen erreicht wer

den, wie die Ergebnisse einer längeren Auslagerung der Proben bei einer 

Temperatur von 650 K beweisen. Durch eine solche Behandlung wird die iso

thermi sehe w- Transformation unterstützt, und die Probe nähert sieh stark 

dem thermodynamischen Gleichgewichts-Zustand. Die Ausbildung stabiler 

urDomänen auf Kosten der dynami sehen Struktur äußert sich in einer deut

lichen Erhöhung des E-Moduls und einer Abnahme der Dämpfung (Abb. 7). Die 

in solchen Proben beobachtete Dichtezunahme wurde bereits diskutiert, der 

starke Härteanstieg resultiert aus der Kohärenz der w -Bereiche mit der 

ß-Matrix. Dichtezunahme und Härteanstieg sind auch in der Literatur beim 

Auftreten von isathermischen w-Ausscheidungen berichtet /31/. 

Die an NbTi79 im Quasigleichgewichtszustand gemessene thermische Ausdeh

nung (Abb. 3a, Kurve 3) zeigt keinerlei anomales Verhalten mehr und ver

läuft mit vernachlässigbarer thermischer Hysterese, der stark gestiegene 

E-Modul (Abb. 7) belegt den Abbau der Instabilität. Die bei den Ti-ärmeren 

Proben NbTi65· NbTi66.5 und NbTi72 beobachtete relativ geringe E-Modul

bzw. Härtezunahme bei der 650 K-Temperung im Vergl e i eh zum abgeschreckten 
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Zustand könnte auf die Ausbildung einer (a+s)-Struktur zurückzuführen 

sein. Diese Interpretation der Meßergebnisse wird unterstützt durch die 
gleichzeitig beobachtete Dämpfungszunahme, was auch Knarret al. /66/ bei 

Anlaßuntersuchungen in TiV beobachten. 

Im Falle des abgeschreckten NbTi82.5 (vgl. Abb. 4) kommt es beim Abkühlen 
bereits bei ca. 260 K zum Einsetzen einer starken Kontraktion der Probe, 
die mit einer deutlichen Erhöhung des E-Moduls und einer Abnahme der Dämp
fung verbunden ist. Die aufgetretene Längenänderung ist in diesem Tempera
turbereich irreversibel, d.h. sie verschwindet nicht wieder beim Aufwärmen 
bis zu RT. Dies es Verhalten kann dem Auftreten der athermi sehen w -Phase zu
geschrieben werden, die jedoch aufgrund der langen Zykluszeit des Experi
ments bereits von einem Diffusionsprozeß begleitet ist, der die entstande
nen w-Bereiche stabilisiert. Sowohl die beobachtete Dichtezunahme als auch 
das Ausmaß der E-Modul-Zunahme sprechen für eine Umwandlung 

ß (inst)-+ ß + w(ath) 

Die Einsatztemperatur der w-Transformation hängt nicht nur von der Legi e
rungszusammensetzung ab, sondern auch vom Reinheitsgrad. Nach Untersuchun
gen von Paton und Will i ams /64/ an TiV-Legi erungen ist die Temperatur T w 
stark vom Sauerstoffgehalt der Proben abhängig. Interpoliert man bei ihren 
Untersuchungen die Ergebnisse für Ti-18V (TiV17) und Ti-19V (TiV1g), was 
im e/ a-Verhältni s der NbTig2. s-Probe etwa entspricht, so ist für einen 
Sauerstoffgehalt von ca. 500 ppm (vgl. Analysenergebnis in Tabelle 1) ein 
Tw im Bereich von wenigen Minusgraden zu erwarten. Oe 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 langsam stabilisiert, 
wodurch die dynamische Natur abgebaut wird. Möglicherweise besitzt das in 
relativ verdünnten Legierungen durch Abschrecken erhaltene w zunächst 
nicht die ideale hexagonale Symmetrie, sondern erreicht diese erst, wenn 

Diffusion wirksam geworden ist. Cometto et al. /31/ geben am Beispiel von 
NbZr an, daß 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", unvollständiger Kollaps). 

Erst nach Alterung dieser Proben treten scharfe w-Reflexe und (zeitlich) 

stabile Gitterkonstanten auf. 

Die starke Zunahme der Transformationsneigung beim Unterschreiten von Ms 

ohne eine zwangsläufige t·1at~tensit-Transformation iäßt den Schluß zu, daß 

Ms in diesem Konzentrationsbereich eine Stabilitätskurve* darstellt. 

Oberhalb von Ms nimmt die Gitterstabilität beim Annähern an diese Grenze 

stetig ab, unmittelbar unter Ms setzt ein stabilisierender Prozeß ein 

(u.a. deutlich in der sprunghaften Dämpfungsänderung). Der Prozeß ist zu

nächst dynamischer Natur, mit Zunahme des Ti-Gehalts nimmt die Amplitude 

der "Verschiebungswellen" zu. Schließlich setzt eine Umwandlung ein, da 

für das abgeschreckte NbTis2.5 die Amplitude der Verschiebungswelle so 

groß ist, daß bereits bei geringer T-Absenkung unter Raumtemperatur der 

voll ständige Kollaps der Netzebenen in die ideale w -Struktur möglich ist. 

Es kommt zur athermischen Transformation ins w-Gitter. Aufgrund der lang

samen Prozeßführung im Dil atationsexperiment kann die neue Struktur durch 

Diffusion stabilisiert werden und verläuft bis RT nicht mehr reversibel. 

Der Temperaturverlauf von E-Modul und Dämpfung bei den Ti -ärmeren Proben 

(z.B. NbTi66.s) zeigt im Vergleich mit den konzentrationsabhängigen Mes

sungen eine Äquivalenz auf zwischen der Unterkühlung einer metastabilen 

s-Legierung und dem Zulegieren von Ti. Gleichzeitig wird die Reversibili

tät des Vorgangs deutlich für Bedingungen, unter denen keine Diffusion 

mögl i eh ist. 

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

Legierungen im Zustand des metastabilen ß (gehemmtes Gleichgewicht) sind 

instabil bezüglich innerer und äußerer (Scher-)Spannungen. In den Proben 

des Bereichs II, die ohne zu transformieren metastabil auf RT unterkühlt 

werden, kann bereichsweise eine Gitterumwandlung durch Kaltverformung indu

ziert werden. Das Produkt dieser Transformatio~ ist eine Martensitphase, 

und der erreichbare Volumenanteil ist vom Grad der Instabilität abhängig. 

Die spannungsunterstützte Martensitbildung wirkt sich auf den E-Modul aus, 

wie man aus Abbildung 12c im Vergleich mit Abbildung 12b erkennt. Ausge

hend von NbTi73.5 nimmt der E-Modul zu den titanreichen Proben hin stark 

zu. Das kann damit erklärt werden, daß sich zunächst, wenn sich die Probe 

bei RT nahe an Ms bzw. Md (vgl. S. 9) befindet, nur ein geringer Anteil an 

Martensit gebildet hat. Erst wenn in den Ti-reicheren Proben eine massive 

Umwandiung einsetzt, kommt es zu einer zunehmenden Verspannung des Materi

als und damit verbunden zu einer Erhöhung des E-Moduls. Daher bewirkt eine 

Kaltverformung in NbTi79 eine leichte, in NbTis2.5 b~reits eine massive Er

höhung des E-Moduls im Vergleich zum abgeschreckten Zustand. Nach Litera

turangaben /57,65,66/ wird in den Proben des Bereichs I, wo eine vollstän

dige Transformation in Martensit auftritt, wieder ein deutlich niedrigerer 

E-Modul beobachtet. Der starke Anstieg der Dämpfung bei den verformten Pro

ben kann dem Auftreten von Grenzflächen zwischen Martensit und Matrix zu

geschrieben werden. Diese Phasen-Grenzflächen sind hochbeweglich unter dem 

Einfluß äußerer Spannungsfelder (so auch unter dynamischer Beanspruchung 

bei der zyklischen Probenerregung). Im Gegensatz zum Fall der abgeschreck

ten Proben korreliert nun das Dämpfungsmaximum mit dem Minimum im E-Modul 

(vgl. Abb. 6). Das kann darauf zurückgeführt werden, daß die maximale Be

weglichkeit der Grenzflächen bei einem geringen Anteil an Martensit-Phase 

gegeben fst. Bei zunehmendem Ti-Gehalt der Proben steigt der Martensit-An

teil stark an, die Beweglichkeit der Grenzflächen wird durch steigende ela

stische Verspannung zunehmend reduziert. Der Volumenanteil an athermischer 

Martensitphase hängt von der Unterkühlung unter Ms ab (vgl. Kap. 1.3.1) 

und so wird auch der spannungsunterstützt bei Temperaturen unterhalb von 

Ms bzw. Md gebildete Martensit in jeder Legierung einen· der Unterkühlung 

e nt sprechenden charakterist i sehen Vo 1 umenante il nicht übe rsch reiten. 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 Abküh

len als Keime für eine fortschreitende Umwandlung zu wirken. Beim weiteren 

Abkühlen bis Tieftemperatur, wobei Mf nicht erreicht wird (Kap. 1.3.1), 

wird der Martensitanteil stetig mit der Unterkühlung zunehmen. 

Der in der Abbildung 3a (Kurve 2) vorgestellte Verlauf der thermischen Di

latation von kaltverformtem NbTi79 zeigt zwischen Raumtemperatur und 4 K 

einen negativen Temperaturkoeffizienten. Die stetige Längenzunahme mit fal

lender Temperatur kann erklärt werden durch die zunehmende Bildung einer 

neuen Phase und/oder die Zunahme der Gitterkonstanten mit abnehmender Tem

peratur. Tatsächlich findet man röntgenographisch in diesen Proben nach 

Kaltverformung eine zweite Phase mit orthorhombischer Struktur, deren Vo-

1 umenanteil bei 10 K größer ist als bei 300 K. Die b- und c-Achse dieser 

( 0:
11
-) Phase zeigen eine Tendenz zu vergrößerten Werten beim Abkühlen. Im 

Vergleich mit der Konzentrationsabhängigkeit der o: 11 -Gitterparameter (Abb. 

13), wo in Ti-reicheren Proben diese Gitterkonstanten ebenfalls zugenommen 

haben, scheint sich auch hier eine Analogie zwischen Unterkühlung und 

Zulegieren von Titan anzudeuten. 

Für die Kinetik der Martensit-Transformation kann also folgendes festge

stellt werden: Bei Raumtemperatur wird in der metastabilen S-Legierung 

spannungsunterstützt der Volumenanteil an Martensit-Phase gebildet, der 

dem Grad der Unterkühlung unter die Stabilitätskurve entspricht. Die ab

gelaufene Transformation äußert sich in geänderten Dämpfungs- und E-Mo

dul-Werten. Beim weiteren Abkühlen nimmt der Volumenanteil weiter zu, was 

sich in der Dilatationsmessung der NbTi7g-Probe in einer stetigen Längenzu

nahme mit fallender Temperatur äußert. Als Maß für 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 Fläche (vgl. Abb. 17a) ein 

Ausdruck des Instabilitätsgrads der Probe. Die Abnahme dieser Fläche mit 

abnehmendem Ti-Gehalt der Legierungen (Abb. 17b-d) belegt eindrucksvoll 

die Abnahme der Instabilität mit fallendem Ti-Gehalt. 



- 61 -

Im Gegensatz zu NbTi73.5• das bei RT unterhalb von Ms- mit der Bedeutung 

einer Md-Temperatur - liegt und für das eine leichte Abnahme des E-Moduls 

nach Kaltverformung festgestellt wird, zeigt Nb Ti 72 nach Kaltverformung 

eine starke Zunahme des E-Moduls. Diese Zunahme deutet darauf hin, daß 

eine Stabilisierung des ß-Gitters auch durch die Spannungsfelder der bei 

der Verformung erzeugten Versetzungsstruktur möglich ist. Dieser Prozeß 

ist damit äquivalent einer Stabilisierung des Gitters durch die elasti

schen Domänen bei der Martensit-Bildung. Beim Abkühlen der Legierung auf 

tiefe Temperaturen wird dann aber die Ms- Temperatur unterschritten und 

durch das Vorhandensein geeigneter Gitterdefekte (Transformationskeime) 

tritt ebenfalls der athermische Martensit auf (jedoch mit geringerem Vo

lumenanteil ), was sich aus dem Dilatationsverlauf ableiten läßt. 

Für die Ti-ärmeren Legierungen - wie beispielsweise NbTi66.5 - kennt die 

Literatur weder w- noch Martensit-Bildung. Dennoch zeigt sich im Vergleich 

zwischen dem Dil atat ionsverlauf der abgeschreckten und der kaltverformten 

NbTi66.5-Probe eine Diskrepanz, die in die Systematik der Ti-reicheren 

Proben paßt und nur entsprechend schwächer ausgeprägt ist (Abb. 17d). Wäre 

die kaltverformte Probe nur durch Versetzungen geprägt, sollte sie in der 

thermischen Ausdehnung entsprechend ihrer Defektstruktur eine größere ther

mische Ausdehnung zeigen als die ideale einphasige Probe. Textureffekte 

können als Ursache ausgeschlossen werden, da die abgeschreckten Proben aus 

den kaltverformten erzeugt wurden und Änderungen der Kornorientierung bei 

solch kurzen Glühzeiten und unterhalb der homologen Temperatur nicht zu er

warten sind. 

Die NbTis2.5-Probe zeigt im kaltverformten Zustand beim Abkühlen eine nor

male thermische Schrumpfung mit vernachlässigbarer Hysterese. Es gibt da

für zwei mögliche Erklärungen: Zum einen kann die Ursache sein, daß hier 

keine vergleichbare Verformungstextur vorliegt, die das Auftreten einer 

athermischen Martensit-Transformmation als eine Verlängerung der Probe in 

einer Vorzugsrichtung sichtbar machen könnte. Zum anderen kann hier be

reits die vollständige Transformation durch die Kaltverformung abgelaufen 

sein. Ms liegt bei dieser Probe weit oberhalb von RT (ca. 600 K), und es 

ist wahrscheinlich, daß 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 Dil atat ionsverl äufen im abgeschreckten und im kalt

verformten Zustand aufgespannte F.l äche kann als Maß für die In

stabilität der Legierung interpretiert werden. 



- 63 -

maximal mögliche Anteil an spannungsinduziertem Produkt ( a 11 und/oder w) 

gebildet wurde. Daher zeigt die Probe beim Abkühlen keine weiteren Auffäl

ligkeiten mehr. 

Aussagen über die Kinetik des thermoelastischen Martensits sind auch den 

Messungen des E-Mociul s in Abhängigkeit von der Temperatur zu entnehmen. 

Die Messungen an kaltverformtem NbTi?3.5 (ohne Abb.) und an NbTiyg (vgl. 

Abb. 8c) zeigen bereits von RT an beim Abkühlen eine Gitterverfestigung. 

Der Effekt ist schwach ausgeprägt beim NbTi73.5, stark jedoch beim NbTiyg. 

Hier wird zwischen 300 K und 5 Keine E-Modul-Zunahme von mehr als 30% ver

zeichnet. 

Eine E-Modul-Steigerung dieses Ausmaßes zwischen RT und TT kann nur mit 

dem Auftreten einer zweiten Phase erk 1 ärt werden. Diese Interpretation 

wird unterstützt durch die Beobachtung einer anhaltend hohen Dämpfung im 

gesamten Temperaturbereich. Ein so breiter Dämpfungspeak kann nicht einem 

einzigen Rel axat i onsprozeß oder einer scharfen Umwand 1 ung zugeschrieben 

werden. Die Phasenumwandlung verläuft kontinuierlich und reversibel in T 

und kann als weiterer Beleg für die in der thermischen Ausdehnung beobach

tete athermische Martensit-Transformation betrachtet werden. 
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Abb. 18: Zusammenfassende Darstellung der Ergebnisse 

a) Modifiziertes "Zustandsdiagramm" für die Nicht-Gleichgewichts-Phasen 

Athermisches w bildet sich in einem engen Konzentrationsbereich am lin

ken Ende des ß-unterkühlbaren Bereichs. Für die Titan-ärmeren Legierun
gen treten dynamische w-Fluktuationen auf. 

Hinsichtlich der Zunahme der Transformationsneigung besteht eine Äqui
vaienz von Unterkühlung einer Legierung (Weg 2) und Zulegieren von 
Titan (Weg 1) . 

b) Die Extrapolation der Ms-Kurve zu tiefen Temperaturen kann als Md be
trachtet werden. Nach Kaltverformung wird im Bereich des Schnittpunkts 
von "Ms" mit der Raumtemperatur-Konode eine unstetige Änderung des E
Moduls gefunden. 

c) Die zunehmende Diskrepanz zwischen der thermischen Dilatation abge
schreckter und kaltverformter Proben mit zunehmendem Ti-Gehalt kann 
als Maß für eine wachsende Transformationsneigung angesehen werden. 
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6. Schlußfolgerungen 

Die Einstellung des Phasengleichgewichts in NbTi-Supraleitern vollzieht 

sich nur träge, es kommt dabei sehr leicht zum Auftreten metastabiler Pha

sen, die Obergangsstrukturen zwi sehen der Hochtemperatur- -Phase und dem 
Tieftemperatur-Zwe i phasenzustand ( a+ß) b i1 den. Die Phasene i nste 11 ung ist 

empfindlich auf die Keimbildungsbedingungen, und es sind auch spannungsun

terstützte Umwandlungen ( 11 strain-controlled transition 11
) möglich. Daher 

hängt die Ausbildung bestimmter metastabiler Strukturen stark von den 

Spannungszuständen des Materials und vom Fremdatomgehalt (speziell inter

stitielle Einlagerungen von 0, N, etc.) ab. 

Trotz der vielfältigen Abhängigkeiten lassen sich aus den vorliegenden Mes

sungen Charakteristika des Systems Niob-Titan ableiten, die zu einer Modi

fizierung des eingangs als Arbeitshypothese aufgestellten Phasendiagramms 

für den Nichtgleichgewichts-Fall führen (vgl. Abb. 2). Im einzelnen läßt 

sich folgendes feststellen: 

a) Die athermische Bildung von w ist beim Abkühlen (Unterschreiten von 

T w) in einem engen Konzentrationsbereich am Ti-reichen Ende des B-un

terkUhlbaren Bereichs möglich und wurde in NbTia2.5 beobachtet. Die 
Bildung von athermischem w in einem solchen eng begrenzten Konzentra

tionsbereich bestätigt ein NGG-Phasendiagramm der Art, wie es von Hick

mann /37/ und de Fontaine /40/ für binäre Systeme von Titan mit Ober

gangsmetallen vorgeschlagen wurde. Der Grund dafür, daß die experimen

telle Beobachtung von w(atherm) im NbTi erschwert ist, liegt darin, 

daß dieses w(atherm)-Gebiet in einem Konzentrationsbereich 1 iegt, wo 

sich der orthorhombische Martensit noch leicht bildet und sogar bevor

zugt auftritt. 

b) Die Beta-Instabilität z.B. in Form von w-Fluktuationen äußert sich in 

den Legierungen des untersuchten Konzentrationsbereichs in verschiede

nen Meßgrößen durch Anomalien und eine isotherme Drift. Der Effekt ist 

um so stärker, je Ti-reicher die Legierung ist, und die Tendenz ver

größert sich nach diesen Beobachtungen unstetig beim Unterschreiten 

der extrapolierten 11 Ms-Kurve 11
• Das deutet darauf hin, daß die Ms-Kurve 
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in diesem Konzentrationsbereich als Stabilitätskurve für die S-Phase 

betrachtet werden kann. Das Unterschreiten von Ms führt in diesem Be

reich aber nicht zwangsläufig zu einer Martensit-Transformation, son

dern es existieren hier zwei alternative Prozesse: Je nach Probenvor

geschichte und Prozeßführung ist die Bildung von ct
11 oder w möglich. 

Im Fall der abgeschreckten Proben zeigt sich im Verlauf des E-Modul s 

als Funktion der Ti-Konzentration eine zunehmende Gittererweichung 

beim Annähern an die M5 -Kurve, nach dem Unterschreiten dieser Stabi

litätskurve setzt zunehmend wieder eine Gitterverfestigung (Stabi

lisierungsprozesse) ein. 

Die Rolle von 11 Ms 11 als Stabilitätskurve wird noch unterstrichen durch 

die unstetige Änderung von E-Modul und Dämpfung beim Unterschreiten 

von Ms im Fall der kaltverformten Proben. Die Ergebnisse unterstützen 

die von Collings vorgeschiagene interpretation von Ms als Md in diesem 

Konzentrationsbereich /23/. Für die Legierungen unterhalb von Md kann 

das bcc-Gitter durch eine spannungsunterstützte Martensit-Transforma

tion stabilisiert werden, für Proben oberhalb dieser Stabilitätskurve 

setzt eine Stabilisierung durch die Spannungsfelder der bei der Kalt

verformung entstehenden Versetzungsstrukturen ein. Beim weiteren Abküh

len der kaltverformten Ti-reichen Proben sehre itet die Martens itumwand

lung athermisch fort, sie verläuft kontinuierlich und reversibel in 

der Temperatur. 

Möglicherweise tritt für Legierungen knapp oberhalb der Stabilitäts

grenze (z.B. im Fall der NbTin-Proben) eine Stabilisierung auch durch 

eine spannungsinduzierte w-Bildung auf, doch sind zur Klärung dieser 

Frage weitere Untersuchungen nötig. 
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c) Bezüglich der Transformationsneigung wurde eine Äquivalenz von Tempera
tur und Ti-Konzentration gefunden. Ein Vergleich der konzentrationsab
hängigen E-Modul-Messungen bei RT und der temperaturabhängigen Messung 

des E-Moduls an NbTi65 und NbTi66.5 zeigt, daß das Unterkühlen einer 
Legierung und das Zulegieren von Titan im Hinblick auf die Ausbildung 
einer Gitterinstabilität zu vergleichbaren Ergebnissen führen. 
Das Annähern an die Stabilitätsgrenze führt 11 Wegunabhängig" (vgl. in 
Abb. 1R: Weg 1 - isotherm, und Weg 2 - feste Konzentration) zu einer 
Zunahme der Instabilität und schließlich zum Auftreten von Stabilisie
rungsprozessen in Form von w-Fluktuationen. 

Die Amplitude der Verschiebungswelle in Richtung auf den vollständigen 
Gitterkollaps wächst mit der Unterkühlung und mit dem Ti-Gehalt und re
sultiert schließlich für die Ti-reichste Probe bei 11 endlicher 11 Tempera
tur in der spontanen Bildung von w(athermisch). 

d) Für die Legierungen, für die eine athermische Transformation nicht auf
treten kann, weil T w nicht erreicht wird, tritt die isotherme Bildung 
von w auf. Aufgrund einer Instabilität des Beta-Gitters bei tiefen Tem
peraturen liegt in diesem Material eine ständig fluktuierende w-Struk
tur vor, der Gitterkollaps ist im statistischen Mittel unvollständig 
(vgl. 5.2.1). Der Grad der Instabilität, deren Ausdruck die w-Fluktua
tionen sind, ist abhängig vom Ti-Gehalt. Dabei liegen auch weit ober
halb von T w noch w-Keime vor, die sich in isothermen Prozessen sogar 
bei Raumtemperatur stabilisieren können (w-isotherm). 

Die Bildung von w-isotherm wird erleichtert durch Temperung (Alterung) 
bei geringfügig erhöhten Temperaturen. Der Anteil an w-Phase wächst 
mit dem Ti-Gehalt entsprechend dem Grad der Instabilität resp. der Ten
denz zur Gitterumwandlung. 
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Diese für das System NbTi erstmals experimentell belegte Systematik im Auf

treten der metastabilen Phasen zeigt, daß in dem für technische Supralei

ter re 1 evanten Bereich die Ni cht-Gl e i chgewi c ht s-St ru ktu ren eine bedeutende 

Rolle spielen. Daher müssen diese Strukturen auch im Hinblick auf die Su

praleitung berücksichtigt werden. Je nach Legierungsgehalt und thermo-me

chanischer Vorgeschichte des Materials können 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 Flußverankerung bei, und 

der kritische Zustand ist dieser Mikrostruktur angepaßt. Infolgedessen 

führt jede Veränderung dieser metastabilen Phasen zu einer Veränderung im 

kritischen Zustand oder auch zu einer Beeinflussung der Stromtragfähig

keit. So können beispielsweise strukturelle Instabilitäten, die durch ex

terne Spannungsfelder induziert werden, zu Instabil itäten des supraleiten

den Zustands führen (Degradation und Training mechanisch beanspruchter Su

praleiter). In ersten Ergebnissen an NbTi79 wurde ferner nachgewiesen, daß 

die Stromtragfähigkeit durch Auftreten der w-Phase deutlich erhöht werden 

kann /69/. Weitere systematische Messungen dazu sind geplant. 
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A) Anhang: Die HeBmethoden 

Al) DynamischerE-Modul und Dämpfung 

a) Dynamischer E-Modul 

Die Messung des dynamischen E-Moduls ist eine zerstörungsfreie Meßmethode 
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 ku~zen Schallimpul
ses der E-Modul aus der Laufzeit des Signals durch die Probe ermittelt 
wird 

- die Resonanzmethode, bei der die Probe einer zykl i sehen Beanspruchung 
unterworfen wird. 

Bei dem hier diskutierten Meßaufbau wird eine Resonanzmethode verwendet. 
Dazu wird eine mod ifi zierte ELASTOMAT -Anordnung /44/ eingesetzt. Das Meß
prinzip des dynamischen E-Moduls nach der Resonanzmethode ist in der Ab
bildung A-1 schematisch dargestellt: Die stabförmi ge Probe wird mittels 
eines 11 Senders 11 in Schwingungen versetzt, ein entsprechender 11 Empfänger 11 

registriert die Schwi ngungsampl itude. Dabei können je nach Anordnung der 
Sender/Empfängersysteme 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 über elektromag
netische Systeme möglich. Im vorliegenden Fall, bei nichtmagnetischen Pro
ben, erfolgt die Anregung mittels Piezokeramik-Schallgebern. Die Empfänger
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 EMPFÄNGER VERSTÄRKER 

I PROBE J 

FREQUENZ- OSZILLOSKOP 
ZÄHLER 

b) Anregung von longitudinalen Schwingungen: 

I EMPFÄNGER SENDER I PROBE (ERREGER) 

c) Anregung von transversalen Schwingungen: 

SENDER EMPFÄNGER (ERREGER) 

I PROBE J 

Abb. A-1: Dynamischer Elastizitätsmodul: Meßprinzip 
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Zusätzliche Resonanzen im Spektrum können bei Verwendung der piezoelektri

schen Systeme als parasitäre Effekte aus den Halterungen bzw. der Sender/ 
Empfänger-Anordnung auftreten. Ein solches Resonanzspektrum ist in der Ab
bildung A-2a zu sehen. 

Aus dem Resonanzspektrum und den geometri sehen Daten der Probe kann der 
E-Modui berechnet werden. Dazu wird die bekannte Beziehung für die (longi

tudinale) Schallgeschwindigkeit zwischen Dichte und E-Modul verwendet: 

c = {f für Longitudinal-Wellen ( 1 ) 

Die Wellenlängen der Resonanzen sind mit den Abmessungen der Probe ver

knüpft und es gilt 

c = A. • f 

und L = n · A./2 

( 2) 

(3) 

Aus (1) und (2) folgt unter Verwendung der geometrischen Daten (3) für den 
E-Modul: 

E = 
2 2 4·L ·P·K ·f n n 

Oabei bedeuten L = Probenlänge 

p = Dichte des Materials 
n = Ordnung der Schwingung 

fn = longitudinale Resonanzfrequenz (n-te Harmonische) 

Kn = Korrekturfaktor 

(4) 

Die Korrekturfaktoren ergeben sich aus der Elastizitätstheorie als Folge 
der Tatsache, daß die Proben nicht unendlich ausgedehnt sind. 
Analog zur Gleichung (4) für longitudinale Anregung ergibt sich bei Anre

gung von Transversalschwingungen (Abb. A-le) als Beziehung für den E-Mo
dul: 

E = 
64 • L 4 · 7T 

2 . p . K . f 2 
n n (5) 

mit den zusätzlichen Parametern d = Prohenrlurchmesser 

mn = Konstanten aus Elast. Theorie. 
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Aus den geometrischen Daten einer Probe und den gemessenen Resonanzfrequen
zen läßt sich nach obigen Gleichungen der E-Modul berechnen. Es wurde ein 
Computerprogramm geschrieben, mit dem diese Berechnungen durchgeführt wer
den können. Dieses Programm ermöglicht auch, unter Vergabe bestimmter Rand
bedingungen (beispielsweise der Grundschwingung oder der elastischen Mo
duln) die Resonanzfrequenzen einer Probe rechnerisch vorherzusagen bzw. zu 
überprüfen. Erst dadurch wird es in vielen Fällen möglich, das gemessene 
Schwingungsspektrum zu indizieren und die Resonanzen richtig zuzuordnen. 
Zum einen näml i eh treten in den Spektren zusätzl i ehe Resonanzen aus den 
Sensoren und Halterungen auf, zum anderen kommt es infolge der Faltung der 
Eigenresonanzen mit dem (temperaturabhängigen) Empfindlichkeitsspektrum 
der Sensoren zu Oberhöhungen bzw. zu Ausfällen 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 Hinblick 
auf die Lage der Eigenresonanzen sowie die Intensität des Signals haben 
sich Probenabmessungen von 8 bis 12 mm Durchmesser und 100 bis 150 mm Län
ge erwiesen. Für das NbTi-Probenset wurde einheitlich eine Länge von 
120 mm gewählt. 
Hat man für eine Probe bei einer bestimmten Temperatur, z.B. Raumtempera
tur, das Schwingungsspektrum indiziert, läßt sich daraus der Elastizitäts
Modul berechnen, je nach Schwingungstyp nach Gleichung (4) oder (5). 
Um die Temperaturabhängigkeit des E-Moduls zu bestimmen, gibt es prinzi
piell zwei Möglichkeiten: 
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a) Punktuelle Aufnahme des gesamten Schwingungsspektrums bei verschiedenen 

Temperaturen 

b) Kontinuierliches Verfolgen des Temperaturgangs einer bestimmten Eigen

resonanz. 

Im vorliegenden Fa 11 wurde der Temperaturverlauf des E-M~dul s nach der 

zweiten Methode verfolgt. Der Vorteil dieser Methode liegt darin~ daß 

durch die kont i nui erli ehe Registrierung ggf. auch sprunghafte Änderungen 

in einem engen Temperaturbereich erfaßt werden können. 

Um so 1 ehe temperaturabhängigen Messungen im Bereich von 300 K bis 4 K 

durchführen zu können, mußten die Erreger- und Empfängersysteme für den 

Einsatz bei tiefen Temperaturen modifiziert werden. Die Messungen werden 

in einem eigens für diesen Zweck gebauten Verdampferkryostaten in horizon

tal er AusfUhrung durchgeführt. Die waagrechte Bauweise ermöglicht ein prob

lemloses Einfahren der Meßanordnung in den Probenraum, ohne daß die Lage 

der auf dünnen Drähten (bzw. in späteren Versuchen auf Kohlefasern) gela

gerten Probe verändert wird. 

Das Verdampferprinzip erlaubt über 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 

Abkühlen bzw. Aufwärmen oberhalb von 20 K mit 0,1 bis 0,5 K pro Minute, 

unterhalb von 20 K sind größere Änderungsgeschwindigkeiten möglich. 

Wegen der 1 angen Zeiten für eine Meßzykl us (Dauer für ein voll es 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-Ei nheit verwendet. Der Umbau der ELASTOMAT-El ektronik brachte 

neben der automatischen Meßwerterfassung und Speicherung noch die Vorteile 

einer höheren Meßgeschwi ndi gkei t (Mittelwertbil dung) und eines vari ab 1 en 

Meßablaufs im Vergleich zum kommerziellen Gerät. 

Im Blockschaltbild der Abb. A-3 sind noch einmal die wesentlichen Bestand

teile des Meßaufbaus zusammengefaßt. 
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b) Dämpfung ( 11 Innere Reibung 11
) 

Ein Material, das sich ideal elastisch verhält, verliert keine Energie, 

wenn es in Schwingungen versetzt wird, abgesehen von der an die Luft ab

gegebenen Schwingungsenergie. Darauf beruht die kl ass i sehe Elastizitäts

Theorie. Der Verformungstensor ist dann eine zeitunabhängige lineare Funk
tion des Spannungstensors. 

Messungen zeigen, daß Metalle eine deutliche Dämpfung aufweisen. Bela

stungs- und Entlastungskurve in der Spannungs ( a) -Dehnungs ( E) -Relation fa 1-

len nicht zusammen. Das bedeutet, daß kein ideal elastisches Verhalten vor-
1 i e gt. 

Diese zeitlich verzögerte Einstellung des Gleichgewichts führt zur Ausbil
dung von Hystereseeffekten in a ( E), die Dehnungskomponente ist gegenüber 

der Spannungskomponente phasenverschoben. Man spricht dann von anelasti
schem Verhalten des Materials oder auch von 11 lnnerer Reibung 11

• 

Das anelastische Verhalten bewirkt, daß aus dem Hooke 1 schen Modul E ein 

komplexer Modul E wird: 

E = EI + i E II = I E I . e i·e ( 1 ) 

E1 wird als Speichermodul und E11 als Verlustmodul bezeichnet. Der Tangens 
des Phasenwinkels ist ein Maß für die Dämpfung und es gilt: 

Eu 
(2) tan e = 

EI 
Dabei ist q-1 die Güte der Resonanzkurve. 

Physikalische Ursachen für das Auftreten von Dämpfungseffekten sind mikro

skopische Prozesse, die mit endlichen Relaxationszeiten verbunden sind. So 

lassen sich in Dämpfungsmessungen nachweisen: 

Diffusionsvorgänge (Platzwechsel- und Ausheilvorgänge) 

Bewegung von Versetzungen und Versetzungsstücken 

Bewegungen von Grenzflächen (Korngrenzen, Phasengrenzen) 
Magnetisierungsänderungen 

Wärmeströme (infolge zusätzlicher Kompression/Dilatation) 
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Im Hinblick auf die Untersuchungen der Phaseninstabilität in NbTi und das 

Auftreten metastabiler Phasen sind vor allem Einflüsse aus Defektstruktu
ren und Grenzflächen auf die Dämpfung zu erwarten bzw. bei Temperung der 
Proben Änderungen der Dämpfung i nfo 1 ge von Diffusionsprozessen. Ober die 
Dämpfungsbestimmung als Meßverfahren in der Metallkunde gibt Koester /70/ 

eine übersieht. 

Die Dämpfung läßt sich im Verlauf einer E-Modul-Messung nach dem Resonanz
prinzip nach zwei Verfahren bestimmen, nach der 11 Abklingmethode 11 und der 
sog. 11 Verst immungsmethode 11

• 

Die Abklingmethode mißt das 1 ogarithmi sehe Dekrement der nach Abschalten 
der Erregung frei abklingenden Schwingung. Dabei wird die Anzahl N der 
Schwingungen gezählt, bis die Amplitude von ihrem Anfangswert A0 auf 1/e 
abgefallen ist, wobei folgende Oberlegung zugrunde liegt: 
Das Dämpfungsverhältnis k zweier aufeinanderfolgender Schwingungen ist de
finiert als: 

An ö ·T 
k = = e ( 3) 

An+1 
mit T = Zykluszeit und ö = Dämpfungskonstante. 
Das logarithmische Dekrement A berechnet sich dann aus 

A 
A = ln k = ln _n __ = o .r (4) 

An+1 
Beobachtet man nicht nur zwei aufeinanderfolgende Schwingungen, sondern 
mehrere (z.B. m), so ergibt sich für das Amplitudenverhältnis 

A 
ln n ( 5) 

An+m 
Insbesondere gilt 
geklungen ist 

für N Schwingungen, nach denen die Amplitude auf 1/e ab-

ln A 

A/e 
:: = ö·N·T 

Aus (6) ergibt sich mit (4) direkt 

A = 1 /N 

(6) 

(7) 

Das logarithmische Dekrement ist also in diesem einfachen Fall das Inver
se der Anzahl der zwischen A0 und A0/e gezählten Schwingungen. 
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ELASTOMAT VERDAMPFER- KRYO-

Steuerung KRYOSTAT - STEUERUNG 
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DRUCKER BILDSCHIRM PLOTTER 

Abb. A-3: Dynamischer Elastizitätsmodul: Blockschaltbild 
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Diese Methode ist mit akzeptablem Fehler nur dann anwendbar, wenn genü
gend viele Perioden gezählt werden können, d.h. wenn die Abklingzeit lang 
ist. Hat man hochdämpfendes Material vorliegen, zu dem auch NbTi in eini
gen der untersuchten Zustände zählt, versagt die Abklingmethode, und man 
muß die Dämpfung über die Halbwertsbreite (q-1, Güte) der Resonanzkurve be
stimmen. 
Dies geschieht bei der verwendeten Apparatur durch ein automatisches Ver
stimmen der Meßfrequenz auf den halben Wert der Resonanzamplitude mit Re
gistrierung der Frequenzverschiebung 6 f. 
Die Dämpfung ergibt sich dann zu 

::: 
6f 

13 •f 
( 8) 

0 
Der Korrekturfaktor 13 kommt aus der meßtechni sehen Vereinfachung, daß 
die Frequenz um 6 f auf den halben Resonanzamplitudenwert verstimmt wird 
und nicht auf den /2-ten Teil /71/. 
Die einzelnen Größen der Dämpfung sind verknüpft durch 

-1 6 f = Q = 
f3. f 

0 

(9) tan e = A 
'IT 

Einzelheiten zu den verwendeten Verfahren sind den Handbüchern zum ELASTO
MAT /44,71/ zu entnehmen. 
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A2) Dilatometrie (Thermische Ausdehnung) 

Für die Messung der thermischen Ausdehnung der NbTi-Proben wurde ein Dila
tometer gebaut, das Proben derselben geometri sehen Abmessungen aufnehmen 
kann, wie sie für die E-Modul-Restimmung notwendig sind. 

Die Messung erfolgt dabei mittels einer kapazitiven Methode in Achsrich
tung der stabförmigen Proben. Es werden dazu kapazitive Wegaufnehmer /72/ 
verwendet, die nach dem Ringkondensatorprinzip arbeiten. Dadurch wird der 
Einfluß von Streukapazitäten weitgehend eliminiert. Als Gegenelektrode 
dient direkt die Stirnfläche der zu vermessenden Probe. 
Für alle Halterungste i 1 e des Di 1 atometers wurde OFHC-Kupfer verwendet, 
nachdem Versuche mit Quarzglas und Invarstahl nicht voll befriedigten. 
Die Vorteile der OFHC-Halterung sind, daß sich in diesem Material wegen 
der guten Wärmeleitfähigkeit das thermi sehe Gleichgewicht schnell er ein
stellt und daß die Einflüsse der thermi sehen Ausdehnung der Halterung 

durch Verwendung der bekannten Eichkurve rechnerisch leicht eliminiert 
werden können. Das Dilatometer wird in einem Verdampferkryostaten (Fa. Ley

bold, Köln) betrieben, der kontinuierliche Temperaturvariation im Bereich 
von 3 K bis 300 K erlaubt. Um Temperaturgradienten zu minimieren, mußten 
wegen der Größe der Proben ähnlich lange Abkühl- und Aufwärmzeiten 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 Meßwerterfass ungs- und Rechnereinheit ist identisch mit der 
für die E-Modul-Messungen verwendeten. Zur Oberprüfung der Apparatur wurde 
die integrale thermische Ausdehnung von Stahlproben gemessen, für die Ver
gleichswerte vorlagen. Die maximalen Abweichungen im Absolutwert lagen je
weils unter 5%, die Reproduzierbarkeit war besser als 1%. 
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KAPAZITIVES VERDAMPFER- KRYO-

WEGMESS- KRYOSTAT - STEUERUNG 
GERÄT 3K - 300K 

.J.. 
I I-SONDE 
F"' TEMPERATUR-

-PROBE 
DIGITAL-

~~-TEMP. 
MESSUNG 

VOLTMETER FÜHLER (Si-Dioden) 

..___ __ > INTERFACES K 

I 
DATENERFASSUNG/STEUERUNG 

DRUCKER BILDSCHIRM PLOTTER 

Abb. A-4: Kapazitives Dilatometer: Blockschaltbild 
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