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Laserstrahl-Schweifen von NiTi - Formgedéchtnislegierungen
Abstract

Mit Hilfe eines Nd:YAG-Lasers wurde die Filigbarkeit bindrer Nickel-Titan-
Formgedichtnislegierungen mit 50,5 bzw. 48,5 Atom-% Ti untersucht. Die mechanischen
Eigenschaften der Verbindungen wurden durch Zugversuche zwischen -80°C und +200°C
nachgewiesen. Verénderungen im Umwandlungsverhalten wurden mittels kalorimetrischer
Messungen (DSC) bestimmt. Die Korrelation der Eigenschaften mit dem
wirmebeeinflussten  Geflige erfolgte durch Hirtemessungen, lichtmikroskopische
Untersuchung von Schliffen, sowie durch Transmissions-Elektronenmikroskopie (TEM). Im
Raster-Elektronenmikroskop (REM) wurden die Versagensmechanismen geklirt.

Martensitische Verbindungen der Ti-reichen Legierung zeigten ein sprédes Versagen mit
einer gegeniiber dem Ausgangsmaterial auf die Hilfte verminderten Zugfestigkeit
(600 MPa). Die reduzierte Festigkeit der Verbindungen wurde auf Korngrenzen-
ausscheidungen der TipNi-Phase zuriickgefithrt. Aufgrund der Zwillingsverformung des
Martensitgefliges wurden dennoch pseudoplastische Dehnungen von 7 % erreicht. In
Verbindung mit der geringen Streuung der Festigkeitswerte konnten daher die Funktions-
cigenschaften lasergeschweiter Verbindungen innerhalb eines Dehnungsbereiches von 6 %
ausgenutzt werden. Nach Verformung des Martensitgefiiges auf Dehnungen von 6 %
blieben im freien Formgedichtnis irreversible Dehnungen von 0,3 % zuriick. Sowohl an
lasergeschweiiten Verbindungen, als auch im Gefiige vollstédndig umgeschmolzener Proben
wurde ein weitgehender Erhalt des Formgedichtniseffektes nachgewiesen. Dieser wurde auf
hoch bewegliche Zwillingsgrenzen im SchweiBgut zuriickgefiihrt, womit auch das
gegeniiber dem Ausgangsmaterial unverinderte Deformationsverhalten zu erkliren war.

Lasergeschweifite Verbindungen der Ni-reichen Legierung erreichten im pseudoelastischen
Zustand mit 820 MPa eine relative Zugfestigkeit von 78 % in bezug auf das Ausgangs-
material. Durch die ausgepriigte plastische Verformung vollstindig umgeschmolzener
Proben wurde die Duktilitit des SchweiBgefiiges bestitigt. Das pseudoelastische Funktions-
verhalten konnte im gesamten elastischen Deformationsbereich von 7 % genutzt werden.
Nach Verformung auf Dehnungen von 7 % blieben bei lasergeschweiBten Proben
irreversible Dehnungen von 0,15% zuriick. Dagegen wurde am vollstiandig
umgeschmolzenen Material ein Ausbleiben der pseudoelastischen Riickverformung
beobachtet. Im Laserproze$ wurden jedoch geringe Nahtabmessungen erzielt, so daB an den
geschweiliten Verbindungen ein gutes Funktionsverhalten erreicht wurde. An vollstindig
umgeschmolzenen Proben wurden iiberlagerte Verformungsmechanismen  eines
zweiphasigen Gefliges (Martensit - Austenit) nachgewiesen. Dennoch zeigten die
lasergeschweiBten ~ Verbindungen das  gleiche Verformungsverhalten wie das
Ausgangsmaterial. Die pseudoelastischen Plateauspannungen der Verbindungen stiegen
ebenso wie im Ausgangsmaterial mit der Priiftemperatur linear an. Nach Durchlaufen
pseudoelastischer Belastungszyklen zuriickbleibende Dehnungen zeigten gegeniiber dem
Ausgangsmaterial ebenfalls eine unverédnderte Temperaturabhéngigkeit.



Laser Beam Welding of NiTi - Shape Memory Alloys
Abstract

Using a Nd:YAG laser, the weldability of binary nickel-titanium shape memory alloys
containing 50.5 and 48.5 at.-% Ti respectively was investigated. By tensile tests within a
temperature range of -80°C to +200°C the mechanical properties of the laser welded joints
were examined. Changes in the transformation behaviour were detected by calorimetric
measurements (DSC method). The stress-strain behaviour was attributed to the micro-
structure of the welds, revealed by optical microscopy and transmission electron microscopy
(TEM). Using a scanning electron microscope (SEM), the mechanisms of failure were

examined.

Joints of the martensitic Ti-rich alloy were brittle, showing an ultimate tensile strength of
600 MPa, corresponding to half of the value of the base material. The reduction in strength
was explained by the formation of TipNi precipitations along grain boundaries in the weld.
Since the welds still exhibited twin deformation, pseudoplastic strains of 7 % were achieved.
Ultimate strength data showed a very low scatter. Therefore it was possible to use the shape
memory effect up to a strain of 6 % without failure. After a total elongation to 6 % strain,

the laser welded JOlﬁLS showed a free recover y with an amnesia of 0.3 %. The buapc memory
effect was shown to be retained in the laser welded joints. This was attributed to the
mobility of twin boundaries within the weld, which was presumed to be the reason for an
unchanged deformation behaviour in comparison with the base material.

Laser welded joints of the Ni-rich alloy showed an ultimate tensile strength of 820 MPa
(pseudoelastic state), corresponding to 78 % of the base material. The ductile behaviour of
the joints was confirmed by the stress-strain curve of completely remolten material
simulating the weld. It was possible to use the pseudoelasticity within the full elastic range
up to a strain of 7 %. After elongation to 7 % strain, the laser welded joints showed a
permanent set of 0.15 %. In contrary, completely remolten material did not show any
pseudoelastic springback. Since the dimensions of the welds obtained by laser process were
small, the welded joints showed a good pseudoelasticity. The deformation behaviour of
completely remolten material refered to a dual-phase microstructure (martensite - austenite).
Nevertheless, laser welded joints showed the same deformation behaviour as the base
material. The pseudoelastic plateau stresses of the welds obeyed to the same linear
temperature dependency, as the base material. The temperature dependency of the
permanent set, which was observed after the completion of pseudoelastic deformation

cycles, remained unchanged, as well.
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Abkiirzungen

Symbol Einheit Erklarung

a nm Gitterkonstante eines Kristallgitters

A % Bruchdehnung

Af °C Austenit-Finishtemperatur

Ag °C Austenit-Starttemperatur

AES Augerelektronen-Spektroskopie

B19” monoklines Gitter der NiTi-Martensitphase

B2 kubisch primitives Gitter der NiTi-Austenitphase vom Typ CsClI

DSC differential scanning calorimetry

E GPa Elastizitatsmodul

EDX energiedispérsive Réntgenanalyse

EELS Elektronenenergieverlust-Spektroskopie

ESMA ’ Elektronenstrahl-Mikroanalyse

HVO,1 Vickersharte bei 981 mN Priiflast

Lo um MeRlange bei der Langen- bzw. Dehnungsmessung

Mg °C Grenztemperatur, unterhalb der ein Austenitgefiige
spannungsinduziert in Martensit umwandeln kann

Mg °C Martensit-Finishtemperatur

Mg °C Martensit-Starttemperatur

n LosgroRe fir statistische Auswertung

R rhomboedrisch verzerrtes Austenitgitter von NiTi, "R-Phase"

RCs °C R-Phasen-Finishtemperatur beim Abkiihlen

RCq °C R-Phasen-Starttemperatur beim Abkiihlen

Rhs °C R-Phasen-Finishtemperatur beim Aufheizen

Rhg °C R-Phasen-Starttemperatur beim Aufheizen

Rm MPa Zugfestigkeit

Rp MPa Dehngrenze

REM Raster-Elektronenmikroskopie

T °C Temperatur

To °C Gleichgewichtstemperatur der Martensit- und der Austenitphase

TEM Transmissions-Elektronenmikroskopie

o ° Verzerrungswinkel eines rhomboedrischen Kristallgitters

B ° Verzerrungswinkel bei der Umwandlung der NiTi-Austenitphase
in die R-Phase

€ % Dehnung

€irrev % irreversible Dehnung aufgrund eines unvollsténdigen Form-

gedachtniseffektes



Symbol Einheit Erklarung

€n % normierte Dehnung, aus Maschinenweg berechnet

& % nach Entlastung zurlickbleibende Dehnung

€t % Totaldehnung

(o) MPa aullere Spannung

OpL,3 MPa Plateauspannung zur spannungsinduzierten Martensitbildung,

ermittelt bei 3 % Totaldehnung
AC MPa Spannungshysterese



1. Einleitung

Formgedachtnislegierungen konnen sich nach Verformung und anschlieBender Erwédrmung
an ihre urspriingliche Gestalt "erinnern". Wird die Riickverformung beim Aufheizen
behindert, so werden im Kontakt erhebliche Spannungen aufgebaut. Diese Effekte beruhen
auf einer temperaturbedingten Martensitumwandlung des Gefiiges. Anliegende Krifte
konnen jedoch auch bei konstanter Temperatur eine spannungsinduzierte Martensitbildung
bewirken. Hierbei werden "pseudoelastische" Dehnungen frei, die nach Entlastung wieder
zuriickgehen, so daB ein gummiartiges Verhalten beobachtet wird.

Die bemerkenswerten Eigenschaften des Formgedichtniseffektes wurden erstmals 1951 von
Chang und Read an einer Cd-Au-Legierung entdeckt [1] und im Jahre 1956 durch
Hornbogen an B-Messing phénomenologisch beschrieben [2]. An Nickel-Titan-Legierungen
(NiTi) wurde der Formgedichtniseffekt 1963 von Buehler und Gilfrich nachgewiesen [3],
die Kldrung der zugrundeliegenden Mechanismen dauerte bis etwa 1990 an. Aufgrund der
hohen Materialkosten wurde in weiteren Entwicklungsarbeiten versucht, an Eisen-Basis-
legierungen vergleichbare Funktionseigenschafien zu erzielen [4-11]. Bis heute stellen
jedoch NiTi-Legierungen unter allen bekannten Materialien die mit Abstand effizientesten
Funktionseigenschaften aufgrund des Formgedichtniseffektes zur Verfiigung [12-35]. Der

aufwendige HerstellungsprozeB wird heute beherrscht, so daB verschiedene Standard-

legierungen erhiltlich sind.

Bei der ersten kommerziellen Anwendung wurden bereits 1969 geschweifte Hydraulik-
leitungen (200 bar) in Flugzeugen durch losbare Rohrverbinder aus NiTi ersetzt [36,37].
Trotz hoher Stiickzahlen (iiber 500 000) wurden bisher keine Ausfille bekannt. Die einfache
Montage und schnelle Losbarkeit im Servicefall fiihrte zu erheblichen Kostenvorteilen.
Seither konzentriert sich die Entwicklung von Formgedichtnisanwendungen auf die
Aktorik, beispielsweise an Stellgliedern, Befestigungselementen, Ventilen, Uberlast-
schaltern und Steckersystemen [38-41]. Marktbeherrschend sind jedoch zur Zeit pseudo-
clastische NiTi-Legierungen, die aufgrund ihrer Biovertriglichkeit zunehmende
Verwendung in der Medizintechnik finden [42-48]. Diese Vorteile werden beispielsweise
fir flexible Greifinstrumente, Zahnspangen, Stents, Implantate und Fithrungsdrihte in
endoskopischen Instrumenten genutzt. Viele Entwicklungen fiir minimal invasive
Operationstechniken gehen mit einer zunehmenden Miniaturisierung von Komponenten
einher, die in multifunktionale Baugruppen zu integrieren sind.

Problematisch ist zur Zeit das Fehlen einer zuverlidssigen Verbindungstechnik fiir NiTi-
Komponenten. Die heute iiberwiegend angewendeten Verfahren Quetschen, Nieten und
Klemmen kénnen nur wenige Anwendungen abdecken. Klebverbindungen erreichen nicht
die geforderte Sicherheit und Biovertréiglichkeit. ReibschweiB- [49,50] und Widerstands-
stoBschweiBverfahren [51-53] sind im Regelfall auf einfache Geometrien beschrinkt, das
Schweiflen mit Lasern wurde nur ansatzweise untersucht. Aufgrund der Ausscheidung
versprodender Phasen wurden beim Einsatz von COp-Lasern [54,55] nur geringe Festig-
keiten erzielt, die Formgedichtniseigenschaften wurden nicht systematisch untersucht.
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Moderne Festkorperlaser bieten aufgrund ihrer kiirzeren Wellenldnge bessere Voraus-
setzungen, um durch lokal eng begrenzten Wirmeeintrag und hohe Abkiihlgeschwindig-
keiten eine geringe Schidigung der Funktionseigenschaften bei guten Festigkeitswerten zu
erreichen.

Die Zielsetzung dieser Arbeit bestand in einer Untersuchung der Fiigbarkeit von NiTi-
Formgedichtnislegierungen mit einem Nd:YAG-Festkorperlaser. Hierfiir wurden zwei
typische Legierungen mit Formgedichtniseffekt und mit pseudoelastischem Verhalten
ausgewdhlt. Die Festigkeit und das Funktionsverhalten der Verbindungen wurde
charakterisiert und mit den Eigenschaften des Ausgangsmaterials verglichen. Die
Korrelation der Eigenschaften mit dem wirmebeeinflubten Geflige erfolgte durch
Hirtemessungen, Licht- und Elektronenmikroskopie, sowie durch mikroanalytische
Verfahren. An kleinen Materialquerschnitten wurde die Ubertragbarkeit der Festigkeitswerte
auf miniaturisierte Bauteilabmessungen iiberpriift. Der maximale Einflul des Fiigeprozesses
auf die Formgedichtniseigenschaften konnte an vollstindig umgeschmolzenen Proben
untersucht werden. Das Potential festigkeitssteigernder MaBnahmen wurde ebenso
aufgezeigt, wie die Moglichkeiten einer optimierten Prozeffiihrung. Die in der Fiigezone
verdnderten Funktionseigenschaften und die Versagenssicherheit der Verbindungen wurden
herangezogen, um die Eignung des Schweillverfahrens zu beurteilen.



2. Grundlagen und Kenntnisstand

2.1 Grundlagen des Formgedéchtniseffektes

Formgedéchtniseigenschaften und pseudoelastisches Verhalten werden an verschiedenen
Legierungen beobachtet, deren Austenitgefiige eine reversible Martensitumwandlung
durchlduft. Technisch genutzt werden heute vor allem NiTi-, CuAINi- und CuZnAl-
Legierungen. Dabei werden an NiTi die weitaus groBten Dehnungsbetrige erreicht. Die
Voraussetzungen, die fiir ein Auftreten des Formgedichtniseffektes zu erfiillen sind, wurden
in der Literatur ausfiihrlich geschildert [56-70]. Im Hinblick auf die Zielsetzung dieser
Arbeit werden nachfolgend die wichtigsten Eigenschaften der Martensitumwandlung einer
zunéchst austenitischen Formgedchtnislegierung beschrieben.

Oberhalb der sogenannten My-Temperatur liegt das Austenitgefiige auch bei mechanischer
Belastung stabil vor, ohne aufgrund der anliegenden Spannungen in Martensit umzu-
wandeln, Bild 2.1. Die mechanischen Eigenschaften des Austenitgefiiges sind dabei mit dem
gewohnlicherweise an Stihlen beobachteten Verhalten vergleichbar. Beim Abkiihlen unter
die Martensit-Starttemperatur Mg werden durch Umklapp- und Schervorginge diffusionslos
Martensitlatten gebildet. Mit weiterer Abkiihlung lduft die Gefligeumwandlung kontinuier-
lich bis zum Erreichen der Martensit-Finishtemperatur Mr in kristallographisch bestimmten
Schersystemen unter Zwillingsbildung ab. Aus dieser Umwandlung resuitiert eine ver-

anderte Stapelfolge und somit ein anderer Gittertyp.

Martensit
(0) T<M;

Pseudo-

elastizitat

0) —

Af< T<M

o Austenit
A T>My >

€

Umwandlungstemperaturen:

> Mg: Martensit-Start

€ | Mj: Martensit-Finish

My: Grenztemperatur zur
M d spannungsinduzierten
: Martensitbildung

Ag: Austenit-Start

Ag: Austenit-Finish

nV

T

Bild 2.1: Schematisches G-€-T-Verhalten von F ormgedéichtnislegierungen.

Bei der thermisch bedingten Martensitumwandlung werden durch die skalare Um-

wandlungsgréBe Temperatur sé@mtliche kristallographisch méglichen Orientierungsvarianten
der Martensitphase gebildet. Wird das martensitische Zwillingsgeflige mechanisch belastet,
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so entsteht oberhalb einer scheinbaren Streckgrenze ein sogenanntes "Martensitplateau".
Eine Verschiebung der Zwillingsgrenzflachen innerhalb der Martensitlatten ermoglicht
dabei betréchtliche pseudoplastische Dehnungen. Nach Entlastung bleiben diese bis auf
einen elastischen Dehnungsanteil bestehen, verschwinden jedoch nach dem Aufheizen iiber
die Austenit-Finishtemperatur A, so dal ein Formgedéichtniseffekt beobachtet wird.

Anders als bei einer thermoelastischen Umwandlung kann ein Martensitiibergang jedoch
auch bei konstanter Temperatur aufgrund von Spannungen ablaufen. Durch gerichtete
Krifte werden dabei lediglich bestimmte, in Vorzugsrichtungen orientierte Martensit-
varianten gebildet. Wird der Austenit oberhalb Af, jedoch unterhalb der Mg-Temperatur
mechanisch belastet, so lduft bei konstanter Plateauspannung eine spannungsinduzierte
Marfensitbildung ab. Die erheblichen Umwandlungsdehnungen verschwinden bei
Entlastung (idealerweise vollstindig) unter einer Spannungshysterese, so daB ein
pseudoelastisches Verhalten zu beobachten ist. Mit zunehmender Temperatur wird die
Austenitphase immer stabiler, so daBl fir die Martensitbildung hohere mechanische
Spannungen aufzuwenden sind. Von Formgedichtnislegierungen ist dabei eine lineare
Temperaturabhéingigkeit der Plateauspannungen bekannt. Da die Austenitphase oberhalb
Mg auch bei Belastung stabil Vorliegt, ist hier eine spannungsinduzierte Martensitbildung
nicht mehr moglich.

Das uneewdhnliche Deformationsverhalten im martensitischen bzw. im nseudoelastischen

wils Y VaAriasawiiV A/WANALIAGRAVEIAS V VA RARAVAA Axsa

Zustand wird fiir die Funktionseigenschaften der Formgedichtnislegierungen genutzt. Im
sogenannten freien Formgedichtnis wird zundchst das Martensitgefiige durch Zwillings-
bewegung verformt, so daf nach Entlastung ein groBer Dehnungsbetrag pseudoplastisch
zuriickbleibt, Bild 2.2, links. Beim Aufheizen iiber die Austenit-Starttemperatur Ag beginnt
die Riickbildung der Martensitlatten im primir vorliegenden Austenitgefiige. Hierbei geht
die Probendehnung zuriick, da mit abnehmendem martensitischen Phasenanteil die fiir eine
pseudoplastische Verformung notwendigen Zwillingsgrenzen verschwinden. Die Riick-
umwandlung ist mit Erreichen der Austenit-Finishtemperatur Af abgeschlossen, wobei die
urspriingliche Gestalt des martensitischen Zustandes angenommen wird. Wird die Riick-
umwandlung in die urspriingliche Form dagegen beim Aufheizen behindert, so werden im
unterdriickten Formgedichtnis erhebliche Spannungen aufgebaut. Nach der Austenit-
umwandlung stehen dabei die Spannungen zur Verfiigung, die aufgrund der G-€-Kurve des
Austenitgefliges bei entsprechender Dehnung zu erwarten sind.

Im beschriebenen Formgedéchtniseffekt wird mit der Martensitumwandlung lediglich eine
definierte Form angenommen, weshalb dieser als Einweg-Effekt bezeichnet wird. Durch
geeignete Trainingsmethoden konnen in den Materialien jedoch gerichtete Spannungsfelder
(beispielsweise um Versetzungen oder Ausscheidungen) eingestellt werden, die bei der
Grenzflachenbewegung riicktreibende Krifte liefern. Somit ist allein aufgrund der Tempe-
raturfiihrung im Zweiweg-Effekt eine Gestaltdnderung zwischen zwei definierten Formen
ohne #uBere Last moglich. Sowohl der Einweg-, als auch der Zweiweg-Effekt sind fiir akto-
rische Anwendungen von Interesse, aufgrund der geringeren zyklischen Stabilitdt und der
aufwendigen Einstellung kommt letzterer jedoch nur selten zur Anwendung. Auf konstruk-
tiv einfache Weise ist dasselbe Funktionsverhalten auch durch dulere Gegenkrifte (Feder,




Schichtverbund) an Materialien mit Einweg-Verhalten erreichbar, weshalb diese haufig

bevorzugt werden.

Formgedéchtnis
thermische Umwandiung
Martensit => Austenit

Pseudoelastizitat
spannungsinduzierte Umwandlung
Austenit <=> Martensit

G 4 0 * -
_____
- -
4— "‘
4 ’
/

1 ' Martensit
Martensit
. A6
Mf ! o >
8% 8
A As <—— Austenit
f 1
Austenit éo/ >
T o €

Bild 2.2: Formgedichtniseffekt und Pseudoelastizitit

Im pseudoelastischen Zustand liegt das Gefiige zunichst austenitisch vor, wandelt jedoch
bei Belastung spannungsinduziert in Martensit um, Bild 2.2, rechts. Bei einer konstanten
P lateausparmm% werden mit fortschreitender 1v1ai‘t6ﬁSubﬂduﬁg gi‘ﬁuc Dcuuuﬁgeﬁ uc1 die
nach Entlastung mit der Riickbildung der Martensitlatten wieder verschwinden. Ein solches
pseudoelastisches Verhalten kann fiir hochflexible Instrumente genutzt werden, die dennoch
eine hohe Versagenssicherheit aufweisen miissen. Die Spannungshysterese zwischen Hin-
und Riickumwandlung ist dabei ein MaB fiir die Verlustenergie beim Durchlaufen der
Belastungs-/Entlastungszyklen.

Wird die Grenzflaichenbewegung bei der thermischen oder spannungsinduzierten Martensit-
umwandlung behindert, so ist eine geringere Reversibilitit der umwandlungsbedingten
Dehnungen zu erwarten. Durch Wechselwirkung der Martensitlatten mit Spannungsfeldern
um Versetzungen und Ausscheidungen kann der Formgedéchtniseffekt beeintrachtigt
werden. Nach den Umwandlungs- bzw. Belastungszyklen zuriickbleibende irreversible
Dehnungen werden daher als Giitemerkmal fiir den Formgedachtniseffekt bzw. das pseudo-
elastische Verhalten angesehen. Wird das Gefiige der Formgedichtnislegierungen
beispielsweise durch plastische Verformung, Wirmebehandlung oder im Schweiiprozef3
verandert, so kann die Zunahme der irreversiblen Dehnung als Beurteilungskriterium fiir die
Anderung der Funktionseigenschaften herangezogen werden. Da der Formgedachtniseffekt
und das pseudoelastische Verhalten nur im rein elastischen Verformungsbereich geringe
irreversible Dehnungen aufweisen, ist deren Nutzung durch die wahre Streckgrenze
beschriankt. Versagensrelevante Materialkennwerte (Streckgrenze, Zugfestigkeit, Bruch-
dehnung) ermdéglichen dabei eine Abschitzung der Sicherheitsreserven bei der Nutzung der

Funktionseigenschaften.




2.2 NiTi-Formgedachtnislegierungen

Im Gleichgewichts-Phasendiagramm Titan-Nickel [71] weist die intermetallische Verbin-
dung NiTi bei niedrigen Temperaturen einen sehr schmalen Existenzbereich auf, Bild 2.3.
Auf der Ti-reichen Seite ist dieser bei der peritektischen Temperatur (984°C) nur gering-
fligig bis zu 50,5 Atom-% Ti erweitert. Ni-reiche Zusammensetzungen zeigen dagegen bei
der Eutektikalen (1118°C) eine maximale Ni-Loslichkeit von 57 Atom-%. Bei héheren
Temperaturen wird der Existenzbereich der NiTi-Phase bis zum kongruenten Schmelzpunkt
(1310°C) erneut schmaler.
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Bild 2.3: - Gleichgewichts-Phasendiagramm Titan-Nickel [71]

Aufgrund des beim Abkiihlen verengten Loslichkeitsbereiches sind sowohl die Herstellung,
als auch Wirmebehandlungen von NiTi-Legierungen im Hinblick auf die Ausscheidung
versprédender Phasen als prbblematisch anzusehen. Erschwerend kommt hinzu, daB die
Umwandlungstemperaturen von NiTi-Formgedéichtnislegierungen eine starke Abhéngigkeit
von der chemischen Zusammensetzung aufweisen (10 K /0,1 Atom-% Ni [72]), weshalb
deren Stochiometrie sehr genau einzustellen ist. Fiir Formgedéchtnisanwendungen werden
binidre NiTi-Legierungen mit Ni-Gehalten zwischen ca. 49 Atom-% und 52 Atom-%
eingesetzt. Ti-reiche Legierungen besitzen relativ hohe Umwandlungstemperaturen und
liegen daher bei Raumtemperatur martensitisch vor, Ni-reiche Materialien sind gew&hnlich
austenitisch. Letztere konnen unterhalb der Mg-Temperatur bei Belastung
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spannungsinduziert in Martensit umwandeln, stark Ni-reiche Materialien liegen dagegen
stabil austenitisch vor.

Auf der Ti-reichen Seite wird bei 984°C die Gleichgewichtsphase TipNi durch eine peritek-
tische Reaktion (NiTi + L — TipNi) gebildet. Bei Wéirmebehandlungen an Legierungen mit
Ti-reicher Zusammensetzung kann TioNi demnach beim Unterschreiten der Peritektikalen
aus der NiTi-Phase ausscheiden. Bei der Herstellung im Schmelzspinnverfahren [73] zeigte
die TipNi-Ausscheidungsphase bei starker Unterkithlung (unter Si-Zugabe) eine hohe
Keimbildungsgeschwindigkeit, so dal deren Auftreten auch bei hohen Abkithlgeschwindig-
keiten zu erwarten ist. TipNi besitzt eine kubisch flichenzentrierte Elementarzelle mit einer
Gitterkonstanten von a = 1,132 nm und ist mit dem NiTi-Gitter inkohirent [74]. Weitere
Ausscheidungsphasen mit Ti-reicher Zusammensetzung sind aus der Literatur nicht bekannt.
Auf der Ni-reichen Seite des Phasendiagramms wird die stabile Phase Ni3Ti durch eine
eutektische Reaktion (L — NiTi + Ni3Ti) bei 1118°C gebildet. Beim Abkiihlen Ni-reicher
Legierungen kann diese Phase daher beim Unterschreiten des Homogenititsbereiches aus
NiTi ausscheiden. In der Literatur werden zusitzlich die metastabilen Phasen NigTi3
(alternative Bezeichnung: Nij4Tij; oder "X-Phase", 57 Atom-% Ni), sowie Ni3Tip
(60 Atom-% Ni) angegeben [75,76]. Eine Ausscheidung dieser Phasen aus Ni-reichen
Legierungen wird schon nach geringen Glithzeiten bei niedrigen Auslagerungstemperaturen
berichtet [77]. NigTi3 besitzt ein rhomboedrisches Gitter (Gitterparameter: o = 113,9°,
a= 0,670 nm) und bildet linsenférmige Ausscheidungen, deren Normale in <111>-Richtung
des Austenitgitters orientiert ist [78]. Die mit dem NiTi-Gitter kohdrenten Teilchen
bewirken in <l11>-Richtung eine Gitterverzerrung von 2,7 %, senkrecht dazu ist die
Verzerrung gering (0,3 %). Orientierte Spannungsfelder um gerichtete NigTi3-
Ausscheidungen werden daher als Ursache fiir den Allround- und den Zweiweg-
Formgedichtniseffekt angesehen [79,80]. In neueren Arbeiten [81,82] wird eine eutektoide
Reaktion (NiTi — TipNi + Ni3Ti) bei 630°C (unterbrochene Linie) in Frage gestellt, so daB
der Existenzbereich der NiTi-Phase bis zur Raumtemperatur reicht.

Die Martensitumwandlung der NiTi-Hochtemperaturphase (Austenit) kann je nach
Legierungszusammensetzung, Versetzungsdichte und Ausscheidungszustand in mehreren
Teilschritten erfolgen. Beim Abkiihlen wird dabei die Umwandlungssequenz Austenit —
I-Phase — R-Phase — Martensit beobachtet. Der Austenit besitzt ein kubisch primitives
Gitter vom Typ CsCl (Gitterbezeichnung gem#B Strukturbericht: B2) mit einer kubischen
Gitterkonstanten von a = 0,302 nm [83]. Bei der Umwandlung in die sogenannte inkommen-
surable Phase (I-Phase) wird dem Austenitgitter eine Verschiebungswelle aufgeprigt, deren
Periode ein irrationales Vielfaches der Gitterkonstanten ergibt [84,85]. Diese Phasen-
umwandlung 2. Ordnung ist als Vorlduferreaktion der Martensitumwandlung anzusehen und
zeigt keinen Formgedichtniseffekt. Im Hinblick auf die zu untersuchenden Form-
geddchtniseigenschaften wird die Vorlduferreaktion nicht niher betrachtet.

Durch eine Dehnung des Austenitgitters in eine der [111]-Richtungen (Raumdiagonale)
entsteht das rhomboedrisch verzerrte Gitter der R-Phase, Bild 2.4. Wird deren Gitterstruktur
durch Stapelfolgen der (111)-Ebenen (Ebenen dichtester Kugelpackung) beschrieben, so ist
zu erkennen, daB nach jeder 9. Ebene eine periodische Abfolge erreicht wird [86]. Die
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Struktur der R-Phase wird daher auch als "9R-Martensit" bezeichnet. Der R-Phasen-
Ubergang ist ebenso wie die spitere Martensitumwandlung mit einem Formgedéchtniseffekt
verbunden, dabei wird allerdings in <111>-Richtung eine maximale Dehnung von lediglich
1 % (Martensitumwandlung: 10 %) erreicht [87]. Da fiir die R-Phasenumwandlung des
Austenits nur geringe Scherbetrige erforderlich sind (B = 89,5° [24]), weisen beide Gitter
eine grofe Ahnlichkeit auf. Mit der Riickumwandlung in Austenit ist nur eine geringe
Temperaturhysterese verbunden [88,89], weil im Gegensatz zur Martensitumwandlung
keine Grenzflichenbewegung erforderlich ist, die durch den Defektzustand des Materials
behindert werden kann. In Elektronenstrahl-Beugungsbildern ist die R-Phase an Ubergitter-
reflexen auf exakten 1/3-Positionen der <111>- und <110>-Gittervektoren vom Austenit-
gitter zu unterscheiden [70].

A Austenit
(Hochtemperaturphase)
kubisch primitives Gitter
(CsCI-Typ)
- | .
R-Phase .
rhomboedrisch verzerrtes '
Austenit-Gitter ‘ 1
5
© Martensit a) thermisch gebildeter Martensit 24 verzwillingte Martensitvarianten
5 (Tieftemperaturphase)
g- monoklines Gitter
(D)
l_
b) spannungsinduzierter Martensit Wachstum energetisch giinstig
orientierter Martensitvarianten
pd
F A y o
I\ A DOl A ﬁ F

Bild 2.4: Stadien der Martensitumwandlung in NiTi

Bei weiterer Abkiihlung findet die Umwandlung in die monokline Gitterstruktur
(Bezeichnung gemiB Strukturbericht: B19”) des Martensits statt. In diesem monoklin
verzerrten Gitter ist ein Winkel groBer als 90° (B=97,8°), die Seitenldngen sind alle
verschieden (Gitterparameter: a = 0,290 nm, b= 0,411 nm, ¢ = 0,465 nm) [75]. Trotzdem
weist das monokline Martensitgitter eine groBe Ahnlichkeit mit dem kubischen Austenit-
gitter auf: In vier benachbarte, kubische Elementarzellen des Austenitgitters kann eine
tetragonale Elementarzelle eingezeichnet werden [83], Bild 2.5, links. Im direkten Vergleich
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mit der monoklinen Elementarzelle des Martensits (Bild 2.5, rechts) ist die Ahnlichkeit
beider Gitter zu erkennen. Berechnet man die Volumina der Elementarzellen (Austenit:
54,78-10-3 nm3, Martensit: 54,79-10-3 nm3), so wird die anndhernde Volumenkonstanz bei
der Martensitumwandlung von NiTi deutlich.

Bild 2.5: Ahnlichkeit der tetragonalen Elementarzelle des Austenits (links)
und des monoklinen Martensitgitters (rechts), O : Nickel, @ : Titan

-
[y
o}

Das Martensitgitter entsteht durch Scherung in einer der beiden [
Austenitgitters entlang einer der sechs (100)-Ebenen. Da jeweils zwei gegenldufige Scher-
bewegungen (mit unterschiedlichem Vorzeichen) moglich sind, ergeben sich in NiTi
insgesamt 24 kristallographisch mogliche Martensitvarianten [25,27]. Im Inneren sind die
Martensitlatten von Zwillingsgrenzen durchzogen, auf deren Verschiebung symmetrisch zur
Habitusebene (invariante Ebene) der Formgedichtniseffekt beruht. Bei einer temperatur-
bedingten Martensitumwandlung werden alle 24 Orientierungsvarianten gebildet. Mehrere
Martensitvarianten ordnen sich dabei ebenso wie die Varianten der R-Phase in sogenannten
selbstakkommodierten Gruppen symmetrisch an, um die Verzerrungsenergie wihrend der
Gitterumwandlung zu minimieren [25,26]. Durch Anlegen einer duBeren Spannung kénnen
die Zwillingsgrenzflachen leicht verschoben werden. Dabei wachsen zu den inneren
Spannungen giinstig orientierte Martensitvarianten bevorzugt auf Kosten der anderen
(Variantenkoaleszenz). Findet dagegen eine spannungsinduzierte Martensitbildung statt, so
entstehen in polykristallinen Materialien lediglich wenige, energetisch giinstig zu den
Spannungsfeldern orientierte Varianten. Im Gegensatz zur temperaturbedingten
Umwandlung (skalares Temperaturfeld) wird hier die treibende Kraft zur Umwandlung
durch eine vektorielle GroBe (gerichtete Spannung) geliefert. Entsprechend wird in
Einkristallen lediglich eine einzige Martensitvariante gebildet. Diese besitzt unter allen
kristallographisch méglichen Varianten den grofiten Schmidfaktor, sie weist daher beziiglich
der dufleren Spannung die maximale Scherkomponente auf. Weiterfiilhrende Angaben zur
Kristallographie der NiTi-Phasen sind in der Literatur zu finden [27, 57, 68-70, 90].
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2.3 Kenntnisstand zum Figen von NiTi-Legierungen

In der Literatur lagen zum SchmelzschweiBien von NiTi-Formgedichtnislegierungen nur
wenige Untersuchungen vor. Fiir viele Anwendungsfille werden Durchsetzverbindungen
(z. B. Nieten), Klebverbindungen und Quetschverbindungen eingesetzt, die jedoch oft die
geforderte Versagenssicherheit und Biovertrdglichkeit nicht erreichen. Festphasen-Fiige-
techniken wie das Reibschweilen [49,50] und das Widerstands-StoBschweiBlen [51,52]
kénnen in atmosphirischer Umgebung ausgefiihrt werden, da Oxidfilme durch eine Zustell-
bewegung aus der Fiigezone verdringt werden. Der an den Fiigeflachen anliegende Druck
fiihrt zu starker plastischer Verformung und einem sehr feinkérnigen Rekristallisations-
geflige im SchweiBgut. An Ni-reichen Verbindungen wurden daher im Widerstands-StoB-
schweiBverfahren sehr hohe Zugfestigkeiten von iiber 80 % im Vergleich zum Ausgangs-
material erreicht [52]. Die festgestellte Verschiebung der Umwandlungstemperaturen und
die Veridnderung der Formgedichtniseigenschaften sollen sich durch nachtrigliche Warme-
behandlungen [89] oder durch Kaltverformung und anschliefende Glithung [52] beseitigen
lassen. Nachteilig ist bei diesen Verfahren die Beschrinkung auf festgelegte, im Regelfall
rotationssymmetrische Geometrien. Da eine aufwendige Prozefregelung erforderlich ist und
Spannvorrichtungen' konstruiert werden miissen, bieten die Verfahren nur eine geringe
Flexibilitit. Weder das ReibschweiBverfahren, noch das Widerstands-StoBschweillverfahren
kénnen beim Fiigen miniaturisierter Bauteile angewendet werden. Neuere Untersuchungen
befassen sich mit dem elektrischen Widerstandsschweifien (PunktschweiBverfahren)
[91,92]. An Ni-reichen Verbindungen erzielte Festigkeitswerte (etwa 50 % des Ausgangs-
materials) zeigten eine breite Streuung, die Formgedichtniseigenschaften wurden nicht
untersucht. '

Untersuchungen zum Laserstrahl-Schweiflen von NiTi-Legierungen wurden bisher aus-
schlieBlich mit COp-Lasern durchgefithrt [54, 55]. Dabei wurde eine NiTi-Legierung
(50,7 Atom-% Ni) verwendet, die bei Raumtemperatur noch nicht vollsténdig in Austenit
umgewandelt war und daher ein zweiphasiges Gefiige (Martensit + Austenit) zeigte. Die bei
-40°C martensitischen Verbindungen erreichten eine Zugfestigkeit von 34 % des
Ausgangsmaterials, im pseudoelastischen Zustand (40°C) wurde eine Festigkeit von
ca. 60 % erzielt. Angaben iiber die statistische Absicherung der Festigkeitswerte durch eine
ausreichende Probenanzahl sind diesen Arbeiten nicht zu entnehmen. Das sprode Versagen
in der Nahtmitte lasergeschweifiter Verbindungen fiihren die Autoren auf TipNi-
Ausscheidungen in einem dendritisch erstarrten Gefiige zuriick. Die Aussage, dal
Formgedichtniseffekt und pseudoelastisches Verhalten der Verbindungen mit denen des
Ausgangsmaterials identisch sind, kann angezweifelt werden. Im Zugversuch wurden keine
Feindehnungsmessungen durchgefiihrt, aufgrund der relativ geringen Nahtabmessungen
konnte daher das Verhalten der Fiigezone nicht genau erfafit werden. Aus den vorliegenden
Untersuchungen [54, 55] ergeben sich somit keine abgesicherten Erkenntnisse zum
Laserstrahl-Schweifien von NiTi-Legierungen.
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3. Versuchsmaterialien und experimentelle Methoden
3.1 Materialien

3.1.1 Anlieferzustand

Die Ti-reiche Legierung (Herstellerbezeichnung: "BH") wurde in Form von kaltgewalzten
Blechen in den Starken 500 um (Coilbreite: 153 mm) und 170 pm (Coilbreite: 55 mm) von
Fa. Raychem (Menlo Park, USA) bezogen. Nach Herstellerangaben [93, 94] erfolgte die
Herstellung beider Blechdimensionen aus jeweils einer Guficharge (Stirke 500 pm: Ingot
"BH 18", Stirke 170 pm: Ingot "BH 21"). Die Materialien wurden in mehreren Schritten der
Warmumformung und anschlieBenden Zwischenglithungen zunéchst auf eine Stirke von
3 mm reduziert. Danach wurden die Bleche mit Umformgraden von 25...30 % im Durch-
ziehverfahren kaltgewalzt, bei 800°C zwischengegliht und zur Entfernung von Oxid-
schichten gebeizt. Das Material wurde in den letzten Walzschritten rein kaltverformt und lag
in beiden Dimensionen mit einem Umformgrad von ca. 30 % vor. Der Hersteller gab
folgende mechanischen und physikalischen Kennwerte, sowie eine Wirmebehandlungs-
anweisung flir die Ti-reiche Legierung an [95, 96], Tabelle 3.1.

Geflige bei Raumtemperatur Martensit

Schmelzpunkt 1300°C

Dichte 6,5 g/cm3

spezifischer elektrischer Widerstand Martensit: 8-10- Qcm, Austenit: 1-10-4 Qcm
linearer thermischer Ausdehnungskoeffizient | Martensit: 6,6-1 06 1/K, Austenit: 1,1 105 1/K
E-Modul Martensit: 40 GPa, Austenit: 70 GPa
Streckgrenze | Martensit: 100 MPa (), Austenit: 700 MPa
Zugfestigkeit Martensit: 1250 MPa, Austenit: 1200 MPa
Bruchdehnung - |Martensit: 15...20 %

maximaler Einweg-Formgedéchthiseffekt 5%

empfohlene Warmebehandlung zur Ein- 400°C / 20 min an Luft,

stellung des Formgedachtniseffektes Abschrecken im Wasserbad

Tabelle 3.1: Herstellerangaben zur Ti-reichen Legierung (NiTi "BH")
(*) scheinbare Streckgrenze zur Zwillingsdeformation

Die Ni-reiche Legierung (Herstellerbezeichnung: "SE 508") wurde ebenfalls in Blechform
von Fa. NDC (Nitinol Devices & Components Inc., Fremont, USA) in den Stirken 500 pm
(Coilbreite: 53 mm) und 170 pm (Coilbreite: 18 mm) aus einer Charge bezogen. Da eine
Kaltverformung dieses Materials aufgrund der pseudoelastischen Eigenschaften schwierig
ist, wurden die Bleche in warmgewalztem Zustand geliefert. Dabei lag die Umform-
temperatur bei ca. 600°C [97]. Mit den cinzelnen Walzstichen an Luft wurde ein Umform-
grad zwischen 20 und 25 % eingestellt. Beim Walzen der 500 pm starken Bleche auf die
Folienabmessung (170 pum) zeigte starke RiBbildung an den Blechrdndern die proble-
matische Umformbarkeit dieser Legierung. Die angerissenen Bereiche mulliten vor jedem
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Walzschritt abgetrennt werden, um ein Durchreifien der Blechbénder im néchsten Walzstich
zu vermeiden. Bei der Reduzierung auf diinne Querschnitte war daher mit starkem Material-
verlust zu rechnen. Vom Hersteller wurden fiir das Ni-reiche Material die in Tabelle 3.2
aufgefiihrten mechanischen und physikalischen Kennwerte, sowie eine Warmebehandlungs-
vorschrift angegeben [98-100].

Geflige bei Raumtemperatur Austenit
Schmelzpunkt 1350°C
Dichte 6,5 g/cm3
Zugfestigkeit bei T=20°C - 1150 MPa
Bruchdehnung bei T = 20°C 10 %
Pseudoelastischer Temperaturbereich 20...80°C

Belastungs-Plateauspannung bei T = 20°C | 480 MPa
‘| Entlastungs-Plateauspannung bei T = 20°C | 135 MPa

irreversible Dehnung nach Totaldehnung  |0,2 %

von 8 % bei T = 20°C

empfohlene Warmebehandlung zur Ein- 550°C / 5 min an Luft,
stellung der Pseudoelastizitat Abschrecken im Wasserbad

Tabelle 3.2: Herstellerangaben zur Ni-reichen Legierung (NiTi "SE 508")

Beide Legierungen wurden nach der Entfernung von Oxidschichten chemisch analysiert
und zeigten die in Tabelle 3.3 angegebenen Zusammensetzungen. Die Elemente Ni und Ti
wurden nach Auflsen der Bleche in Saure, Eindampfen und Einschmelzen in Lithiumborat-
Tabletten durch Rontgenfluoreszenzanalyse (RFA) [101, 102] bestimmt. Der Sauerstoff-
gehalt wurde durch Trigergas-HeiBextraktion [103], der Gehalt an Begleitelementen nach
Auflésen in Sdure durch Atomemissions-Spektroskopie (ICP/OES-Analyse) [104, 105]
ermittelt. Da weitere Begleitelemente (z. B. C, Cu) nur in geringen Gehalten nachweisbar
waren, wurden die Angaben der Originalanalyse in Masse-% unter Bezug auf die vier
Hauptbestandteile (Ni, Ti, Fe, O) in Atom-% umgerechnet.

Kurzbezeichnung: NiggTi Nig4 Ti
Herstellerbezeichnung: NiTi "BH" NiTi "SE 508"
Blechstarke: 500 pm 170 pm 500 ym 170 um
Analyse-Nr.: 33/93 32/93 183/94 182/94
Ni [at.-%] 49,3 (£0,07) | 49,6 (x0,10) | 51,56 (x0,06) | 51,3 (£0,01)
Ti [at.-%] 50,6 (£0,14) | 50,3 (£0,15) | 48,4 (+0,05) | 48,5 (£0,01)
O [ppm] 930 (£ 17) 1170 (x300) 830 (£ 67) 2740 (+ 330)
Fe [ppm] 160 (£ 5) 210 (x7) 100 (£ 3) 80 (1)

Tabelle 3.3: Chemische Zusammensetzung der NiTi-Legierungen
in Klammern: Standardabweichung
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Die Ni/Ti-Stochiometrie kann aufgrund der Analyse mit einer Wiederholbarkeit von ca.
0,5 Atom-% angegeben werden. Im folgenden werden daher fiir die Ti-reiche Legierung
(NiTi "BH") die Kurzbezeichnung NigqTi, fiir das Ni-reiche Material (NiTi "SE 508") die
Abkiirzung Ni51Ti verwendet. Bei der Ni5|Ti-Legierung war ein hoher Sauerstoffgehalt in
der geringen Materialstirke (170 um) festzustellen. Dieser wurde auf Sauerstoffdiffusion
wiahrend der Warmumformung der Bleche an Luft zuriickgefiihrt.

3.1.2 Warmebehandiung

Das NiggTi-Material wurde zur Einstellung des Formgedichtniseffektes bei 400°C 20 min
(170 pm-Bleche) bzw. 25 min (500 um-Bleche) geglitht. Uber eine Reduzierung der
Versetzungsdichte des kaltverformten Materials sollte dadurch die Martensitumwandlung
bei definierten Umwandlungstemperaturen ermoglicht werden. Am Nig1Ti-Material wurde
dagegen eine Wirmebehandlung bei 550°C durchgefiihrt, um das Umwandlungsplateau bei
der spannungsinduzierten Martensitbildung einzustellen. Fiir 170 um starkes Folienmaterial
wurden Glithzeiten von 5 Minuten eingehalten, die 500 um starken Bleche wurden
10 Minuten gegliiht. Da das Durchwédrmen der 500 pm-Bleche im Vergleich zu den 170 pm-
Folien langsamer erfolgte, wurde hier eine gegeniiber der Herstellerempfehlung 5 min
lingere Glithzeit zur Homogenisierung des Temperaturprofils iiber den Blechquerschnitt
eingehalten. Die Wirmebehandlungen wurden in Muffeléfen (Fa. Heraeus, Typ M 110) an
Luft vorgenommen, die Proben wurden direkt nach Ofenentnahme im Wasserbad
abgeschreckt. Die Isttemperatur wurde an den Blechen mit NiCr/Ni-Thermoelementen
Uberpriift, wobei eine Abweichung von der am Ofen eingestellten Solltemperatur von
maximal + 3 K gemessen wurde. Wihrend die 500 pm-Bleche innerhalb von 5 Sekunden
nach Ofenentnahme und anschlieBendem Abschrecken im Wasserbad auf Raumtemperatur
abgekiihlt waren, hatte das 170 um starke Folienmaterial bereits unmittelbar nach Entnahme
aus dem Ofen Raumtemperatur erreicht. In beiden Fillen kann daher die Abkiihl-
geschwindigkeit mit einem Wert von > 100 K/s abgeschitzt werden. Diese Wirme-
behandlungen des gewalzten Anlieferzustandes wurden fiir beide Materialien als
konditionierter Ausgangszustand fiir alle weiteren Untersuchungen festgelegt.

3.2 Experimentelle Methoden

3.2.1 Gefugeuntersuchung

Fiir die Préparation metallographischer Schliffe wurden die NiTi-Bleche zur Entfernung von
Oxidschichten gebeizt (Beizmittel siche Tabelle 3.4), mit einer Blechschere auf Abmes-
sungen von ca. 12 x 7 mm2 geschnitten und in Zweikomponenten-Epoxidharz (Araldit,
Fa. Ciba Geigy, unter Zugabe von 0,3 um-Tonerdepulver) eingebettet. Nach dem Aushérten
wurden die Proben maschinell auf einer Schleifmaschine (Fa. Struers, Planopol/Pedemax 2)
unter Wasserkithlung auf SiC-Papier mit Kérnungen von 180 bis 4000 geschliffen. Dabei
wurde die Drehzahl (150 min-!) ebenso wie der Auflagedruck gering gehalten. Mit
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Diamantpaste (mittlere PartikelgréBen: 9, 6, 3, 1 pm) wurden die Proben weiter auf einem
Poliertuch unter Zugabe einer alkoholischen Suspension (Lubricant blau) poliert. Direkt vor
dem Atzen erfolgte per Hand eine Feinpolitur der Oberfléchen mit SiO2-Suspension (OPS,
Fa. Struers). Da der hohe Korrosionswiderstand der NiTi-Legierungen eine Korngrenzen-
oder Kornflichenitzung erschwert, muBite zur Kontrastierung der Oberfléchen auf die in
Tabelle 3.4 aufgefiihrten Farbniederschlagsétzungen zuriickgegriffen werden. Dabei war ein
gleichmiiBiger Niederschlag der Atzmittel im SchweiBgefiige schwer zu erreichen, die
Kontraste waren bei lichtmikroskopischen Aufnahmen hiufig nur schwach. Das Gefiige
wirmebehandelter SchweiBnihte war dagegen im Schliffbild wegen einer verbesserten
Atzbarkeit deutlich besser darzustellen. S , -

Die am Nis1Ti-Material fest anhaftende Oxidschicht war mechanisch durch Schleifen nur
schwer entfernbar. Auch durch naBchemisches Atzen bei verschiedenen Badtemperaturen
war ein gleichmiBiger Abtrag nur schwer zu erreichen. Mit der verwendeten Titan-Beize
[107] war eine Auflosung der Schicht moglich, doch erwies sich die ungleichméBige
Schichtstirke in der Folienabmessung als problematisch. Das Oxid selbst ging nur langsam
in Losung, beim Durchbruch der Deckschicht setzte im Grundmaterial starker Lochfra$ ein.
Die Atzzeiten muBten daher genau kontrolliert und Beizmittelreste durch intensives Spiilen
mit Wasser beseitigt werden. Bei sehr ungleichmiBiger Schichtstirke wurden die Oxide
durch Schleifen mechanisch entfernt. '

Legierung | Beizmittel Atzlésung
NiggTi |10 ml HF 120 ml dest. HyO
‘ 5 ml HNO3 15 ml HCI konz.

85 ml dest. HOO 15 g NasS>05 (Natriumdisulfid)

Beizdauer: ca. 2 min |10 g K2S205 (Kaliumdisulfid)
bei Raumtemperatur 2 g NH4HF2 (Ammoniumhydrogenfluorid)

Atzdauer: ca. 30 sec

Nis4Ti |25 ml HNOg3 100 ml Beraha Blll-Stammlésung
: 10 ml HF +1 g KoS205 (Kaliumdisulfid) neu anzusetzen
Beizdauer: 3...5 min | Beraha BllI-StammIldésung:

bei Raumtemperatur | 600 ml dest. HoO
400 ml HCI
50 g Ammoniumbifluorid

Atzdauer: ca. 10 sec

Tabelle 3.4: Beizmittel und Atzlosungen fiir die NiTi-Legierungen [106, 107]

Die lichtmikroskopische Untersuchung der metallographischen Schliffe erfolgte unter
_polarisiertem Licht mit einem Auflichtmikroskop MeF-3 der Fa. Reichert & Jung: Bei der
Untersuchung der mit Farbniederschlagsitzungen kontrastierten Schliffe war je nach Polari-
sation entweder eine deutliche Darstellung der Korngrenzen oder der Ausscheidungsphasen
zu erreichen. Bei der Bestimmung der mittleren Korngrofe war auf eine geeignete Polari-
satorstellung zu achten, da auch regelmiBig geformte Polygone teilweise aus mehreren
Komern bestanden. Zur Beurteilung des Ausscheidungszustandes im Schweiligeflige waren



-15-

in der Regel mehrere Schliffe erforderlich, da sich bei ungleichméBiger Atzung Schleier auf
der Oberfldche niederschlugen, die einem typischen Ausscheidungsbild dhnlich sahen.

Zur Bruchfldchenuntersuchung an Zugproben wurde ein Raster-Elektronenmikroskop
(REM) der Fa. Jeol (Typ JSM 840) mit Beschleunigungsspannungen zwischen 5 und 20 kV
verwendet. Um kleine, auf der Bruchfliche liegende Partikel abzubilden, war die Hinter-
grundstrahlung aus tiefer liegenden Zonen gering zu halten. Daher wurde in solchen Fillen
mit einer maximalen Beschleunigungsspannung von 10 kV gearbeitet. Vor dem Einbau
wurden die Proben entmagnetisiert, anschlieBend wurden deren Bruchflichen durch
Sekundirelektronenaufnahmen abgebildet.

Detaillierte Gefligeuntersuchungen sowie mikroanalytische Untersuchungen wurden an
einem Transmissions-Elektronenmikroskop (TEM) der Fa. Philips (Typ CM 30 ST) mit
einer maximalen Beschleunigungsspannung von 300 kV durchgefiihrt. Ausgestanzte
Blechronden mit 3 mm Durchmesser wurden auf eine Stirke von 200 um geschliffen und
anschlieBend (in Methanol, Athylenglykol und Perchlorsiure im Verhiltnis 7:2:1) bis zur
Perforation elektropoliert [108]. In der Umgebung des ausgediinnten Lochrandes waren die
TEM-Proben bei einer Beschleunigungsspannung von 200 kV bis zu einer Dicke von
150 nm durchstrahlbar. Unter einem Verkippungswinkel der Probe zum Primirstrahl von
maximal 15° wurden iberwiegend Hellfeldaufnahmen angefertigt. Zur Phasenanalyse
wurden im TEM Elektronenbeugungsbilder aufgenommen und energiedispersive Rontgen-
analyse (EDX) [109] durchgefiihrt. Das hierbei verwendete EDX-Gerit der Fa. Noran war
mit einem hochreinen Germanium-Detektor ausgeriistet, die Auswertung erfolgte mittels
Voyager-Software. Um leichtere Elemente wie z. B. Sauerstoff mit hoher Empfindlichkeit
nachweisen zu konnen, wurden Untersuchungen mittels FElektronenenergieverlust-

Spektroskopie (EELS) vorgenommen [110, 111].

Als oberfldchenanalytische Verfahren wurden die Augerelektronen-Spektroskopie (AES)
[112, 113] sowie die Elektronenstrahlmikroanalyse (ESMA) [111] eingesetzt. Dazu stand
ein Auger-Scanningspektrometer PHI 600 der Fa. Perkin-Elmer mit LaBg-Kathode und
einer maximalen lateralen Auflésung von 20 nm zur Verfiigung. Fiir Punktanalysen wurden
an der Oberfliche aufliegende Adsorptionsschichten entfernt. Bildaufnahmen wurden
mittels Sekundérelektronen angefertigt. Bei einer Anregungsspannung von 10 kV und einem
Strahlstrom von 50 nA ergaben sich typische Strahldurchmesser zwischen 100 und 200 nm.
Zur Aufnahme von Tiefenprofilen wurde fiir ein giinstiges Signal/Rauschverhiltnis mit einer
Spannung von 10 kV und einem Strahlstrom von 500 nA gearbeitet, wobei der Strahl-
durchmesser ca. 1 pm erreichte. Der Tiefenabtrag erfolgte durch Argon-Ionen mit einem
Duoplasmatron, die angegebenen Abtragsraten (in nm/min) beziehen sich auf normierte
Abtragsraten an SiO2. Bei der Untersuchung kleiner Partikel auf Bruchflichen war eine
Verfilschung der MeBergebnisse durch Matrixanregung zu erwarten, so dafl die Teilchen-
zusammensetzung nicht exakt bestimmt werden konnte. In solchen Féllen wurden die
qualitativen Aussagen der AES-Analyse durch analytische TEM-Untersuchungen quanti-
fiziert. Wellenlédngendispersive ESMA-Untersuchungen wurden mit einer Elektronenstrahl-
Mikrosonde mit Wolfram-Kathode der Fa. Cameca (Typ Camebax) durchgefiihrt. Die
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Analyse von Ni erfolgte mit einem LiF-Kristall, der Nachweis von Ti an einem PET-Kristall
(Penta-R-Hydrit), Sauerstoff wurde mit einem Bleistearatkristall nachgewiesen. Fiir Ti, Ni
und O wurde jeweils die Ky-Linie zur Quantifizierung herangezogen. Die Eichung erfolgte
fir Ti und Ni jeweils an den reinen Metallen, fiir Sauerstoff an einem YAG-Kristall
(Yttrium-Aluminium-Granat).

3.2.2 Bestimmung der Umwandlungsverldufe und -temperaturen

Zur Kkalorimetrischen Bestimmung des Umwandlungsverhaltens wéhrend der Phasen-
umwandlung Austenit <> Martensit wurden DSC-Messungen (differential scanning calori-
metry [114]) an NiTi-Proben durchgefiihrt. Dazu wurde ein dynamisches Differenz-
Wirmestromkalorimeter der Fa. Rheometric Scientific (Typ PL-DSC) am Institut fiir
Mikrostrukturtechnik (IMT) des Forschungszentrums Karlsruhe verwendet.

Da eine Bestimmung der Umwandlungsenthalpien nicht beabsichtigt war, wurden die
Messungen im sogenannten DTA-Betrieb (ohne Normierung der Wérmestrome auf die
spezifische Wirme ¢p) durchgefiihrt. Nach Kalibrierung der Basislinie (Driftkorrektur der
MeBstrecke) und einer 3-Punkt-Temperaturkalibrierung am Schmelzpunkt von Wasser
(273,2 K), Indium (429,8 K) und Blei (600,7 K) wurde die Anlage unter Argon-Bespiilung
der Proben betrieben. Im gesamten Umwandlungsbereich der Legierungen wurden auf diese
Weise zwischen -100°C und +200°C kontinuierliche Heiz- und Kiihlzyklen mit einer
konstanten Aufheiz- und Abkiihlrate von 10 K/min durchfahren. Gemessen wurde der an die
Probe abgegebene Wirmestrom, dieser wurde iiber der Temperatur aufgetragen, Bild 3.1.
Die Messungen wurden sowohl an der selben Probe, als auch an gleichen Gefiigezusténden
zur Uberpriifung der Wiederholbarkeit mindestens jeweils zweimal vorgenommen.
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Bild 3.1: Schematische DSC-Kurve bei der Phasenumwandlung Martensit <> Austenit



-17 -

Zur Festlegung der Umwandlungstemperaturen aus den DSC-Kurven wurde im Tangenten-
verfahren die extrapolierte Anfangs- bzw. Endtemperatur der Umwandlungspeaks bestimmt
("extrapolierte Onset-Temperatur"). Aufgrund der zum Teil ungewdhnlich breiten
Umwandlungsintervalle und der deshalb sehr langsam auf die Basislinie abfallenden
Wirmestrome war eine reproduzierbare Tangentenkonstruktion nicht immer méglich. In
solchen Fillen wurde die Umwandlungstemperatur graphisch aus dem ersten erkennbaren
Abweichen des MeBsignals von der verlingerten Basislinie ermittelt (Temperatur des
Peakbeginns bzw. Peakendes).

Die DSC-Proben (Blechronden mit einem Durchmesser von 4,5 mm) wurden mit einem
Nd:YAG-Laser aus den vorliegenden NiTi-Blechen herausgeschnitten (siche Kapitel 3.2.4),
so dal sich bei 500 pm starkem Material eine typische Probeneinwaage von 50 mg, bei
170 pm-Folien von 20 mg ergab. Um die thermische Einwirkung des Laserschneidprozesses
auf die Umwandlungseigenschaften der NiTi-Legierungen zu priifen, wurden DSC-
Messungen an Proben durchgefiihrt, deren Masse durch Laserschnitte auf weniger als die
Hilfte der massiven Proben reduziert wurde, Bild 3.2, links. Da das Umwandlungsverhalten
der NiTi-Legierungen durch thermische Einwirkung stark beeintrichtigt werden kann, sollte
ein signifikanter EinfluB des Laserprozesses deutlich am Umwandlungsverlauf erkennbar
sein. Sowohl die lasergeschnittene, als auch die massive Probe zeigten jedoch einen fast
deckungsgleichen Umwandlungsverlauf. Das Laserschneiden erwies sich somit als geeig-
netes Verfahren zur Préparation kleiner Proben aus Formgedichtnislegierungen.

Das Umwandlungsverhalten realer Schweiliverbindungen ist aufgrund der komplexen
Gefligezusammensetzung (Grundgefiige, WirmeeinfluBzone und Schmelzzone) schwer zu
erfassen und war einer direkten Untersuchung nicht zugénglich. Anhand von Messungen am
thermisch unbeeinflussten Grundgefiige und am SchweiBgeflige war es jedoch moglich, die
maximale Verdnderung des Umwandlungsverhaltens im FiigeprozeB einzugrenzen. Dazu
wurden NiTi-Bleche unter Schweibedingungen vollstindig umgeschmolzen und DSC-
Proben herausgearbeitet, Bild 3.2, rechts. Zusétzlich wurden auch aus dem Grundmaterial
Proben mit gleichen Abmessungen hergestellt, so daB die maximale Anderung des
Umwandlungsverhaltens im Filigeprozefl quantitativ erfait werden konnte.

Bild 3.2: Lasergeschnittene DSC-Probe (links)
und vollsténdig umgeschmolzene DSC-Probe (rechts)
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3.2.3 Bestimmung der mechanischen Eigenschaften und der Formgedéchtnis-
eigenschaften

Hirtemessungen zur Beschreibung der Fiigezone wurden mit einem Vickershérte-Priifgerit
(Fa. Shimadzu, Typ HMV 2000) an lasergeschweifiten Blechen bei Raumtemperatur vor-
genommen. Die geringe Breite der SchweiBinéhte (ca. 0,7 mm bei 500 um-Blechen bzw.
0,3 mm bei 170 pm-Folien) erforderte entsprechend kleine Eindriicke des Priifkorpers, um
Hirteprofile mit hinreichend vielen MeBpunkten vom Grundmaterial iiber die Warme-
einfluBzone in das SchweiBigut hinein zu erhalten. Daher wurde unter einer Last von
981 mN die Vickershiarte HV0,1 mit einer Lastaufbringungs- und Lasteinwirkzeit von
jeweils 15 Sekunden bestimmt. Die Probenpréparation erfolgte durch Einbetten der Bleche
in Epoxidharz analog zur Préparation metallographischer Schliffe (siche Kapitel 3.2.1).

Bei der optischen Vermessung der Eindruckdiagonalen der Diamantpyramide (mit typischen
Lingen von 25..30 um) unter einem Okular mit 500-facher VergroBerung wurde eine
Wiederholgenauigkeit der Einzelmessungen von =+ 10 HVO0,1 erreicht. Fiir Angaben
einzelner Hirtewerte wurde der arithmetische Mittelwert aus 10 Einzelmessungen
berechnet. Obwohl die Hirteverldufe iiber die Fiigezone aus iiber 50 voneinander unab-
hingigen Einzelmessungen (mit 10 Hirteeindriicken in der Schmelzzone) bestanden,
wurden die Messungen an den selben Blechzustinden mindestens zweimal durchgefiihrt.
Da die Hysterese der mechanischen Eigenschaften von Formgedéchtnislegierungen auch bei
temperaturabhéngigen Hirtemessungen festgestellt wurde [115], mufite eine moglicherweise
bestehende Hartehysterese tiberpriift werden. Dazu wurden die eingebetteten Bleche vor der
Messung mit einem handelsiiblichem Kaltespray auf ca. -40°C abgekiihlt und nach erneuter
Erwdrmung auf Raumtemperatur gepriift.

Die Festigkeitskennwerte und die Formgedichtniseigenschaften massiver und laser-
geschweifiter NiTi-Proben wurden im Zugversuch unter Verwendung einer kombinierten
Heiz- und Kithlkammer ermittelt. Basierend auf einer elektromechanischen Universal-
priifmaschine (Fa. Instron, Typ 1362) wurde dazu die in Bild 3.3 dargestellte Priif-
einrichtung aufgebaut. In der Temperaturkammer (Instron 3119-005) wurde Umgebungsluft
tiber eine Heizspirale erwdrmt, durch verdampfenden, in fliissiger Form zugefiihrten
Stickstoff (LNp) gegengekiihlt und mit einem Geblédse in den Probenraum gefordert. Zur
Beschaltung der Heiz- und Kiihlzyklen wurde iiber ein im Luftstrom héngendes Thermo-
element die erreichte Lufttemperatur gemessen und deren Abweichung vom gewiinschten
Sollwert durch eine PI-Regelung (PID-Regler Eurotherm 808) zu den entsprechenden
Steuersignalen verarbeitet. Wahrend der Versuche erfolgte eine laufende Temperatur-
messung iiber ein Pt 100-Widerstandsthermometer mit einer Aufldsung von 0,1 K. Dieses
war in Anstromrichtung des Luftstroms unmittelbar vor der Probe befestigt. Mit diesem
Aufbau wurden Zugversuche im gesamten Umwandlungsbereich der Legierungen
(-80°C...+200°C) mit einer stationiren Regelabweichung von + 0,5 K um die Solltemperatur
vorgenommen.
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(1) Zugprobe
(2) Kardanische Probenaufhangung
(3) Wegaufnehmer (Maschinenweg)
(4) Wegaufnehmer (Probendehnung)
(5) KraftmelRdose
(6) Widerstandsthermometer (Pt 100)
(7) Thermoelement (Temperaturregelung)
(8) Heizspirale
(9) Geblase
(10) Kahimittelventil
(11) PID-Regler
(12) X/Y-Schreiber

(13) PC mit MeRwerterfassung
ié = 1 mm/min

LNy

Bild 3.3: Schematische Darstellung der Zugpriifeinrichtung

Beim Autheizen und Abkithlen wurden im angegebenen Temperaturintervall mit einer
Rampenregelung konstante Heiz- und Kithlraten von bis zu 15 K/min erreicht. Die
homogene Verteilung des Temperaturfeldes wurde mit an der Probe und an den Einspann-
adaptern befestigten NiCr/Ni-Thermoelementen iiberpriift. Dabei erwies sich eine Heiz- und
Kiihlrate von 10 K/min als sinnvoll, die bei sémtlichen Versuchen eingehalten wurde. Beim
Autheizen und Abkiihlen mit 10 K/min von verschiedenen Start- auf verschiedene End-
temperaturen wurden mit dieser Methode auch die Zeiten zum Erreichen der Solltemperatur
an der Probe und an der Einspannstelle ermittelt. So waren beispielsweise an 500 pm
starken Zugproben mit einer anfinglichen Temperatur von 20°C beim Abkiihlen auf -80°C
bzw. beim Aufheizen auf 200°C Homogenisierungszeiten von 20 Minuten einzuhalten.
Durch die mit DehnungsmeBstreifen (DMS) bestiickte KraftmeBdose (sogenannte "steife"
Mefdose mit geringer Dehnung im Nennlastbereich) konnten Kriifte von maximal 5 kN mit
einer Aufldsung von 1 N gemessen werden. Mit einem fiir den angegebenen Temperatur-
bereich ausgelegten Ansetz-Wegaufnehmer (Instron 2620-601, ebenfalls DMS-bestiickt)
wurden Feindehnungsmessungen in einer MeBlénge von Iy = 12,5 mm vorgenommen. Bei
einem MeBbereich von + 5 mm entsprach die Wegauflsung an der Probe von 1 pm einer
Aufldésung der Probendehnung von besser als 0,01 %. Um ein Abrutschen des an der
schmalen Probenkante angesetzten Wegaufnehmers wihrend der Versuche zu verhindern,
wurde dieser in einer Schiene seitlich gefiihrt. Der Wegaufnehmer konnte aufgrund der
geringen Eigensteifigkeit des Folienmaterials an 170 pm starken Proben nicht mehr befestigt
werden. Hier wurde der mit einer Auflésung von 5 pm induktiv gemessene Maschinenweg
aufgezeichnet. Wegen der im Vergleich zur geringen Querschnittsfliche der Proben hohen
Steifigkeit des Zuggestinges konnte der MeBfehler toleriert werden. Bei der Darstellung in
O/€-Diagrammen wurde eine aus dem Maschinenweg und der Probenlinge berechnete
"normierte Dehnung" €, angegeben.
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Die Geometrie der verwendeten Flachzugproben ist in Bild 3.4 dargestellt. Bei laser-
geschweiliten Blechen lag die SchweiBnaht senkrecht zur Zugachse in der Mitte der MeB-
linge. Um einen homogenen Spannungszustand iiber den Priifquerschnitt zu gewihrleisten,
wurde die Probenform von Zircaloy-4-Proben (also einem Material mit vergleichbar hoher
Zugfestigkeit und Bruchdehnung wie NiTi) abgeleitet, deren Geometrie mit der Finite-
Elemente-Methode (FEM) berechnet wurde [116]. Bei der Priifung 170 pm starker Proben
war aufgrund der geringen Kornanzahl im Priifquerschnitt mit Dimensionseffekten zu
rechnen. Im Gegensatz dazu konnten an den massiven 500 pm-Proben geometrie-
unabhiingige Materialkennwerte ermittelt werden. Aufgrund der scharfkantigen Proben-
berandung der Flachzugproben war besonders bei den diinnen Querschnitten (170 pm) von
einem vorzeitigen Versagen durch Kerbwirkung auszugehen. Es sollte erwéhnt werden, daf
bei der Priifung geschweiBter Proben aufgrund der Gefligezusammensetzung (Schmelzzone,
WirmeeinfluBzone, Grundmaterial) und des Nahtriickfalls in der SchweiBnahtmitte mit
Spannungsiiberhéhungen zu rechnen war. Prinzipbedingt waren so an den in der MeBldnge
inhomogen zusammengesetzten Priifkorpern keine geometrieunabhidngigen Material-
kennwerte zu ermitteln, so da8 hier von einer technologischen Priifung gesprochen werden
muB.
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Bild 3.4: Geometrie der Flachzugproben (Materialstirken: 500 pm und 170 pm)

Die Zugproben wurden aus dem Ausgangsmaterial bzw. aus den geschweifiten Blechen mit
dem Laser herausgeschnitten, so da (wie in Kapitel 3.2.2 dargelegt) eine Verénderung der
Formgedichtniseigenschaften bei der Probenherstellung ausgeschlossen werden konnte. Die
Rauheit der lasergeschnittenen Probenkanten wurde mit einem Tastschnittgerdt der
Fa. Hommel (Typ T 4000) bestimmt, wobei der arithmetische Mittenrauhwert laser-
geschnittener Zugproben mit Ry = 2,0 um dem Wert funkenerosiv hergestellter Proben
entsprach. Vor dem Probeneinbau wurde der scharfkantige Schneidgrat und die Restrauheit
an der Probenkante zusitzlich mit SiC-Schleifpapier (Kornung 400) beseitigt. Um eine
parallele Ausrichtung zur Zugachse zu erreichen, wurden die Proben in einer Einspann-
vorrichtung mit Aufnahmeadaptern verschraubt und anschlieBend im Gestdnge befestigt.
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Die Zugkrifte wurden dabei an der Einspannstelle durch Fléchenpressung, sowie iiber eine
Lochleibung (PaBstift mit 4 mm Durchmesser) in den Priifquerschnitt eingeleitet. Um
Querkrifte bei der einachsigen Belastung der Proben zu vermeiden, wurden diese mit einer
doppeltkardanischen Aufhingung im Zugstrang befestigt, so daB auch rdumliche
Fluchtungsfehler ausgeglichen werden konnten. Vor Versuchsbeginn wurde bei 500 pm-
Proben eine Vorlast von 30 N, bei 170 pm-Proben eine Vorlast von 10 N aufgeprigt.

Die Aufzeichnung der Kraft/Weg- bzw. Spannungs/Dehnungs-Diagramme erfolgte durch
einen X/Y-Schreiber, sowie gleichzeitig digital {iber eine MeBwerterfassungskarte auf einem
Personal Computer. Da die KraftmeBdose in einem empfindlichen MeBbereich betrieben
wurde, war das Nutzsignal von Rauschen iiberlagert. Um diesen Nachteil zu beseitigen,
wurden die Daten zunéchst relativ hochfrequent aufgezeichnet und nachtriglich durch ein
Softwareprogramm von Storsignalen bereinigt. Die Spannungssignale von Kraftmefdose,
Ansetz-Wegaufnehmer, Maschinenweg der Zugspindel und Widerstandsthermometer
wurden dabei mit einer MeBfrequenz von 100 Hz erfafit. Danach wurden die Storsignale
durch die Berechnung des (gegeniiber Ausreifiern unempfindlichen) Medians beseitigt. Da
ein Medianwert aus jeweils 50 von mit 100 Hz aufgezeichneten Datenwerten berechnet
wurde, kam alle 0,5 Sekunden ein Kraft/Weg-Datenpaar sowie die an der Probe gemessene
Lufttemperatur zur Auswertung. Um aus den MeBkurven statistisch gesicherte Material-
kennwerte durch Berechnung arithmetischer Mittelwerte und der Standardabweichung
angeben zu konnen, wurden die Zugversuche flinfmal, bei geschweiBiten Proben zehnmal
durchgefiihrt. Die G/€-Verldufe beim freien bzw. unterdriickten Formgedéchtnis und bei der
pseudoelastischen Umwandlung wurden bei der jeweiligen Priiftemperatur aus mindestens
dreimaliger Messung bestimmt. Da die Beurteilung des Formgedéchtniseffektes und der
pseudoelastischen Riickverformung ein wichtiges Kriterium beim Vergleich massiver und
lasergeschweiBter Proben war, wurde die irreversible Dehnung €jrrey aus mindestens

fiinfmaliger Messung bestimmt.

Zur Ermittlung von Festigkeitskenngréfen wurden die Proben im Zugversuch mit konstanter
Abzugsgeschwindigkeit der Zugspindel bis zum Bruch belastet. Die Zugpriifung mit einer
konstanten Abzugsgeschwindigkeit von 1 mm/min wurde auch zur Ermittlung der
Formgedichtniseigenschaften eingesetzt. Kraft- oder dehnungskontrollierte Versuche waren
dagegen wegen Regelungsproblemen, verursacht z. B. durch das treppenartige Spannungs-
Dehnungsverhalten pseudoelastischer Proben, nicht mdoglich. Die wahre Probendehnung
konnte an 500 pm-Blechen durch den Ansetzwegaufnehmer mit hoher Auflésung ermittelt
werden. Fiir Zugproben aus 170 pm-Folienmaterial wurde eine "normierte Dehnung" €y aus
dem Maschinenweg und der Probenlénge berechnet. Die Ermittlung der Formgedéchtnis-
eigenschaften erfordert hochauflésende Dehnungsmessungen, so daff genaue Werte lediglich
an 500 pm-Proben zu messen waren. Samtliche in dieser Arbeit angegebenen G/€-Kurven,
die sich auf den Formgedichtniseffekt und das pseudoelastische Verhalten beziehen, wurden
daher an 500 pm-Proben ermittelt.
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Die Charakterisierung des Formgedéchtnisverhaltens massiver und lasergeschweilter

Proben erfolgte zunichst durch Belastung bis zur gewiinschten Totaldehnung (1) und
anschlieBende Entlastung (2) im martensitischen Zustand bei 20°C, Bild 3.5, links. Die
dabei zuriickbleibende Dehnung ist bei Formgedéchtnislegierungen thermisch reversibel und
wurde daher im freien Formgedichtnis durch Aufheizen der lastfreien Proben in den
austenitischen Zustand (T > Af) bis auf einen irreversiblen Dehnungsanteil €;rrey riick-
gingig gemacht (3). Zur vereinfachten Darstellung in den MeBkurven wurde die
Riickverformung nicht in der €/T-Ebene, sondern als Linie im G/€-Diagramm (4)
dargestellt.

Wurden die Proben dagegen im unterdriickten Formgedéchtnis (Bild 3.5, rechts) wihrend
der Phasenumwandlung Martensit —> Austenit (3) bei einem bestimmten Dehnungswert
festgehalten, so baute sich eine Spannung (4) entsprechend der Festigkeit des Austenit-
gefliges auf. Da sich der Phaseniibergang aufgrund seiner athermischen Natur spontan (mit
Schallgeschwindigkeit) vollzieht, war der Spannungsaufbau im erforderlichen dehnungs-
kontrollierten Versuch nicht direkt bestimmbar. Daher wurde das im unterdriickten
Formgedichtnis iiber einen weiten Dehnungsbereich erreichbare Spannungspotential durch
die Ermittlung der Austenitkurve (5) nach dem Aufheizen auf T > Mg beschrieben. 4
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Bild 3.5: Versuchsfiihrung zur Ermittlung des Formgedéchtnisverhaltens (schematisch)
links: freies Formgedéchtnis, rechts: unterdriicktes Formged4chtnis

Die Pseudoelastizitit beruht auf der spannungsinduzierten Martensitumwandlung der
austenitischen Phase. Das pseudoelastische Verhalten der Proben wurde durch Belastung
des Austenitgefiiges bei konstanter Priiftemperatur nachgewiesen, Bild 3.6. Durch die
duflere Last wurde im austenitischen Material zunichst spannungsinduzierter Martensit
(SIM) gebildet, so daB bei einer konstanten Plateauspannung groBe Dehnungswerte erreicht
wurden (1). Nach Entlastung erfolgte dann unter einer Spannungshysterese AG die
Riickumwandlung in Austenit. Dabei war entsprechend der Riickbildung der martensitischen
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Phase eine pseudoelastische Riickverformung (2) festzustellen. Diese fiihrte im krafifreien
Probenzustand bis auf einen ebenfalls irreversiblen Dehnungsanteil €jprey zur vollstindigen
Riickverformung der Probe.
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Bild 3.6: Versuchsfithrung zur Ermittlung des pseudoelastischen Verhaltens (schematisch)

3.2.4 Laserbearbeitung

Die Préparation von Zugproben und DSC-Proben durch Laserschneiden erfolgte ebenso wie
das Schweiflen der NiTi-Bleche und -Folien mit einem Nd:YAG-Festkorperlaser. Ein mit
Neodym dotierter Einkristall (Yttrium-Aluminium-Granat, YAG) emittierte aufgrund
gepulster Energiezufuhr Lichtpulse der Wellenldnge 1064 nm.

Nd:YAG-Pulslaser (A =1064nm, P=100W)

(1) Krypton-Blitzlampe (8) Aufweitungsoptik

(2) Nd:YAG-Laserstab (9) Umlenkspiegel

(3) Ruckspiegel (10) CCD-Kamera

(4) Modenblende (11) Autofokus

(5) Auskoppelspiegel (12) Fokussierobjektiv
(6) LeistungsmeRdiode (13) SchweiRvorrichtung
(7) Power Shutter (14) NC-Koordinatentisch

Bild 3.7: Schematische Darstellung des Lasersystems
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Laserparameter: Schweifl’en Schneiden
Resonatorlénge 600 mm 800 mm
Modenblende 3 mm 3 mm
Strahlaufweitung 3x 6 x
Brennweite 116 mm 77 mm
Pulslange 3,5ms 0,2 ms
Pulspause 70 ms 8 ms
Vorschub 180 mm/min 180 mm/min
Schutz-/Schneidgas Argon Argon (12 bar)

Tabelle 3.5: Laserparameter zum Schweifien und Schneiden von NiTi-Blechen

Der Aufbau des verwendeten Pulslasers (Fa. Baasel Lasertech, Typ BLS 710) ist in Bild 3.7
schematisch wiedergegeben. In Tabelle 3.5 sind die typischen Laserparameter fiir das
Schneiden und SchweiBien 500 um starker NiTi-Bleche aufgefiihrt.

Innerhalb des Resonators (symmetrisch zwischen Riick- und Auskoppelspiegel sitzender
Laserstab) wird monochromatisches, kohdrentes Licht der Wellenlinge 1064 nm durch
optisches Pumpen des Laserstabes mit Krypton-Blitzlampen erzeugt. Am Riickspiegel wird
die stehende Lichtwelle vollstindig, am Auskoppelspiegel mit 35 % Transmission dagegen

nur teilweise reflektiert, so daB eine Leistungsauskopplung (maximale Nennleistung:
100 W) méglich wird. Durch eine entsprechende Resonatoranordnung wurde die Intensitéts-
verteilung des Laserstrahls iiber den Strahlquerschnitt (Mode) dem Bearbeitungszweck
angepalit. Fir Schweianwendungen war dabei ein Rechteckprofil, fiir Schneid-
anwendungen ein niedrig indizierter Mode mit glockenartigem Intensitétsprofil einzustellen.
Fiir das Laserschneiden wurde eine lange Resonatoranordnung (Abstand Riick-/Auskoppel-
spiegel: 800 mm) mit planarem Riickspiegel, fiir das Schweillen dagegen ein kurzer Abstand
(600 mm) mit konkavem Riickspiegel (f = 5 m) gew#hlt. Ein Teil des Primérstrahls mit
6 mm Durchmesser wurde durch eine zentrisch im Strahlengang angeordnete Modenblende

(3 mm Durchmesser) ausgeblendet.

I
3,5 ms 0,2 ms

Bild 3.8: Pulsverlauf (Photodiodensignale) beim Schweiflen (links)
und Schneiden (rechts) 500 um starker NiTi-Bleche
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Zum Laserschweilen wurde der Strahl auf den dreifachen Durchmesser aufgeweitet und fiir
eine hohe Schirfentiefe mit einer langbrennweitigen Sammellinse (f = 116 mm) auf die
Bearbeitungsstelle fokussiert. Mit relativ langen Laserpulsen (Pulsdauer: 3,5 ms,
Bild 3.8, links) wurde zunéchst das NiTi-Material (Absorptionswert bei A = 1064 nm: 35 %
[117]) durch Absorption der Laserstrahlung aufgeschmolzen. Bei weiterer Energiezufuhr
zindete dann ein periodisch entstehendes und wieder zusammenbrechendes Plasma
(PlasmaschweiBlen). Durch Bewegung des Laserstrahls iiber die Fiigekante entstand eine
SchweiBnaht durch Uberlappung einzelner SchweiBpunkte, dabei wurde an 500 pm-Blechen
eine SchweiBgeschwindigkeit von 180 mm/min erreicht.

pa— gewalztes Blech im NieTi
NisgTi | anlicterzustand (Coil) | 511!

Zuschneiden von Blechplatinen| «@§—— Blechschere

Warmebehandlung zur Einstellung Warmebehandlungen
des Formgedé&chtniseffektes < siehe Kapitel 3.1.2

) - : : Beizmittel
Entfernung vor; Oxidschichten | — siche Tabelle 3.4

Herstellung der Fugekante | <—— Laserschneiden

I
Reinigen der Fugestelle <— Acetonbad

k bei Raumtemperatur
Laserschweilen <:
+ \unter Vorwarmung

Probenherstellung

Metallographische Laserschneiden

Pra tion TEM- Bruch

raparatl Praparation fl ;é’ﬁe;]

rSchIiffe fur Lichtmikroskopie | , Zugproben REM-Proben
[ Schiiffe fir Hartemessungen | TEM-Proben’ DSC-Proben

Herstellung
massiver Proben

Bild 3.9: Verfahrensschritte zur Herstellung massiver und lasergeschweifiter Proben

Zur SchweiBnahtvorbereitung wurden die zu fligenden Bleche zundchst vom Coil mit einer
Blechschere auf Platinenabmessungen von 75 x 40 mm?2 geschnitten. Nach der je nach
Legierung unterschiedlichen Wirmebehandlung zur Einstellung des Formgedichtniseffektes
(Kapitel 3.1.2) wurden die Bleche zur Entfernung der Oxidschichten gebeizt (Beizmittel
siche Tabelle 3.4). Um schlieBlich gerade, riBfreie Fiigekanten zu erhalten, wurden die
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Platinen durch Laserschneiden mittig durchtrennt und direkt vor dem FiigeprozeB mit
Aceton entfettet. Die Verfahrensschritte zur Herstellung massiver und lasergeschweilter
Proben sind in Bild 3.9 schematisch dargestellt.

Die hohe Sauerstoffaffinitdt von NiTi erforderte beim Schweilen eine dichte Schutzgas-
abschirmung der Fiigezone, zu diesem Zweck wurde die in Bild 3.10 gezeigte Schweif-
vorrichtung konstruiert. Eine laminare Uberstromung der Fiigekanten mit Argon konnte
durch Reduzierung des Schutzgasdruckes an Drosselventilen erreicht werden. Die exakte
Ausrichtung der iiber Probentriger zugefithrten Bleche war durch Zustellung mit einem
Linearversteller moglich. Um eine Bearbeitung der bei Raumtemperatur martensitischen
Formgedichtnislegierung NiggTi im Austenitgebiet zu ermdglichen, war die aus Aluminium
gefertigte Vorrichtung bis 200°C beheizbar. Dazu wurden Heizleiter sowohl in die beiden
Probentriger, als auch in den Gaszufiihrkanal eingebaut, da eine Abkiihlung der Fiigezone
durch tiberstromendes Schutzgas zu vermeiden war. Die Spannungsversorgung der drei
Heizkreise erfolgte durch Stelltransformatoren, eine Temperaturiiberwachung wihrend der
Bearbeitung wurde mit in der Ndhe der Heizleiter befestigten NiCr/Ni-Thermoelementen
vorgenommen. Beim Schweilen unter Vorwdrmung wurde eine Austenitisierungs-
temperatur von 130°C (maximale Temperaturabweichung: + 5 K) eingestellt, nach dem
Fiigen wurden die Bleche an Luft abgekiihlt.

Bild 3.10: Beheizbare SchweiBivorrichtung

Zum Laserschneiden wurde der Laserstrahl sechsfach aufgeweitet und zur Erzielung eines
geringen Fokusdurchmessers mit einer kurzbrennweitigen Linse (f = 77 mm) auf die
Schneidzone gebiindelt. Im Zusammenhang mit der gauBédhnlichen Intensitétsverteilung des
Strahls sofgten relativ kurze Laserpulse (Pulslidnge: 200 ps, siehe Bild 3.8, rechts) fiir die
Entstehung eines Plasmas (Plasmaschneidprozefl). Dieses wurde durch Bewegung des X/Y-
Tisches durch das Material gezogen, wobei die Schmelze mittels einer Diise durch Argon-
Hochdruckgas aus der Schnittfuge ausgetrieben wurde. Die Bleche wurden dazu in eine
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Schneidschablone eben eingespannt und unter dem fest stehenden Strahl durch einen NC-
gesteuerten Koordinatentisch mit Schnittgeschwindigkeiten von 180 mm/min bewegt. Die
Generierung des NC-Steuerprogramms erfolgte mit in einem gekoppelten CAD/NC-
Programmiersystem direkt aus den Geometriedaten der CAD-Zeichnung.

3.2.5 Warmebehandlung lasergeschweillter Verbindungen

Um die Festigkeit lasergeschweifiter NiggTi-Verbindungen zu verbessern, wurden Wirme-
behandlungen bei 600°C, 700°C, 800°C und 900°C, sowie oberhalb der peritektischen
Temperatur (984°C) bei 1010°C vorgenommen (siche Phasendiagramm, Bild 2.3). Die
Glihtemperaturen wurden im Ofen (Muffelofen Heraeus M110) mit direkt neben den
Proben befestigten NiCr/Ni-Thermoelementen iiberwacht.

Da zunichst das Oxidationsverhalten des Materials zu untersuchen war, wurden Glithungen
an Luft zwischen 600°C und 900°C mit einer Gliihdauer von jeweils 4 Stunden und
anschlieBendem Abschrecken im Wasserbad vorgenommen. Nachdem das Oxidations-
verhalten bekannt war, wurden weitere Warmebehandlungen unter LuftabschluB durch-
gefiihrt. Dazu wurden die Bleche in evakuierte Quarzglasrbhrchen mit einem atmo-

sphérischen Restdruck von 10-6 mbar eingeschweift. Um nach verschiedenen Glithzeiten
(1 Stunde, 24 Stunden, 200 Stunden) die erwiinschten hohen Abschreckgeschwindigkeiten -

A ASVVBALANGIW /AL \‘UAA/ NEAW A
zu erzielen, wurden die Glasrohrchen nach Ofenentnahme im Wasserbad zerbrochen. Bei
der Abkiihlung war so die Bildung von Oberflichenoxiden nicht ganz zu vermeiden. Diese

fithrte jedoch nur zu optisch transparenten, diinnen Oxidschichten.
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4. Versuchsergebnisse

4.1 Geflige

4.1.1 Ausgangsmaterialien

Im gewalzten Anlieferzustand zeigte die NigoTi-Legierung bei Raumtemperatur ein
martensitisches Geflige mit einer ehemaligen Austenitkorngrofe von 15 bis 20 pm. An
500 pm starken Blechen war eine ausgeprigte Walztextur mit einer zeilenformig in
Walzrichtung ausgeschiedenen "weillen Phase" zu erkennen, Bild 4.1, links. Die feinen
Martensitlatten wiesen von Korn zu Korn sowie innerhalb der Kérner eine regellose
Orientierung auf, ohne daf eine Vorzugsrichtung feststellbar war. An den Folien (170 pm
Stdrke) war am Ti-reichen Material eine noch deutlicher ausgebildete Deformationsstruktur
zu erkennen, Bild 4.1, rechts. Gegeniiber den Blechen lagen die in Walzrichtung orientierten
Ausscheidungen der "weiflen Phase" in erhohter Dichte vor. Die stark deformierten Korner
waren in einzelnen, von Ausscheidungszeilen besdumten Lagen angeordnet. Dagegen blieb
die regellose Verteilung der Martensitlatten innerhalb der Korner und von Korn zu Korn
crhalten. Zur Einstellung des Formgedichtniseffektes 25 min bei 400°C wirmebehandelte
Proben (siche Kapitel 3.1.2) wiesen bei lichtmikroskopischer Untersuchung im Vergleich
zum Anlieferzustand keine Gefiigeveridnderungen auf.

Bild 4.1: Gefiige von NiggTi (Anlieferzustand, Schliffe in Walzrichtung)
links: 500 pm-Blech, rechts: 170 um-Folie

Untersuchungen mit dem Transmissions-Elektronenmikroskop (TEM) belegten, daB neben
der Martensitphase noch Restaustenit vorhanden war. Die feinen Martensitlatten zeigten
ungleichméBige Breiten von maximal 150 nm und liefen nur selten durch €in ganzes Korn,
Bild 4.2. Innerhalb der Korner waren lediglich vereinzelte Ausscheidungen der "weilen
Phase" in geringer Dichte festzustellen. Die Ausscheidungen konnten im Bezug auf das
Ni/Ti-Verhéltnis und die Gitterstruktur durch energiedispersive Roéntgenanalyse (EDX) bzw.
durch Elektronenbeugung als TipNi-Phase identifiziert werden. Aufgrund der Gitter-
parameter der kubisch flichenzentrierten Ausscheidungsteilchen war von einer Inkohirenz
mit dem monoklinen NiTi-Gitter auszugehen [74]. Eine alternative Interpretation als ternére



-29-

Phase TigNipOx war ebenso moglich, da sowohl die Ni/Ti-Stochiometrie, als auch die
kubischen Gitterparameter mit denen von TipNi identisch sind. Eine detaillierte
Untersuchung mittels Elektronenenergieverlust-Spektroskopie (EELS) ergab an den
Ausscheidungen einen deutlich héheren Sauerstoffgehalt gegeniiber der NiTi-Matrix. Das
Vorliegen einer terndren, durch Sauerstoff stabilisierten Phase TigNipOx war daher als
wahrscheinlich anzusehen.

Bei 400°C wiirmebehandelte Proben zeigten im TEM gegeniiber dem rein kaltverformten
Material ein erholtes Gefiige, obwohl die Versetzungsanordnung nicht deutlich veréndert
war. Es gab jedoch Hinweise auf eine Veridnderung der Martensitstruktur, wobei eine gegen-
seitige Verschiebung der Lattengrenzen stattfand. Da bei diesem Vorgang einzelne, ener-
getisch giinstigere Martensitvarianten auf Kosten anderer Varianten wachsen, konnen innere
Spannungen abgebaut werden [24, 26, 118].

Bild 4.2: Martensitstruktur von NiggTi (Anlieferzustand)
A: Korngrenze, B: TipNi-Ausscheidung

Die pseudoelastische Ni5)Ti-Legierung wies im Anlieferzustand ein primér austenitisches
Gefiige auf, das jedoch deutlich von groben Latten durchzogen war. Die mittlere Korngrofe
betrug ca. 15 um, eine Walztextur war bei den 500 um starken Blechen nur andeutungs-
weise zu erkennen, Bild 4.3, links. Vereinzelt lagen Ausscheidungen einer "weillen Phase"
in geringer Flichendichte vor, eine zeilenformige Anordnung war hier nur stellenweise zu
beobachten. Das ausgehend von den 500 pm-Blechen auf eine Stirke von 170 pum herunter-
gewalzte Folienmaterial wies eine unverdnderte Korngrofe und Deformationsstruktur auf,
Bild 4.3, rechts. Im Vergleich zu der feinen Martensitstruktur von NiggTi waren hier in
beiden Materialstirken relativ grobe Lattenabmessungen festzustellen. Die groben Latten
zeigten von Korn zu Korn unterschiedliche Orientierung, jedoch waren im Schliffbild
einzelne Vorzugsrichtungen ausgeprigt. Innerhalb eines Korns dominierten deutlich
einzelne Vorzugsrichtungen. Zur Einstellung der pseudoelastischen Eigenschaften 10 min
bei 550°C geglithte Proben (siche Kapitel 3.1.2) zeigten gegeniiber dem Anlieferzustand
keine lichtmikroskopisch erkennbaren Gefiigeveranderungen. Bei der metallographischen
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Préparation der pseudoelastischen Legierung waren Kratzer im Gegensatz zu Schliffen der
martensitischen Legierung nie ganz zu vermeiden.

%

Bild 4.3: Gefiige von Ni5]Ti (Anlieferzustand, Schliffe in Walzrichtung)
links: 500 pm-Blech, rechts: 170 um-Folie

Bild 4.4: Austenitgeflige von Nig1Ti mit zeilenférmig angeordneten Subkdrnern

Bei TEM-Untersuchungen war an Ni5)Ti ein inhomogenes Austenitgefiige mit lattenartig
aufgereihten Subkornern festzustellen, Bild 4.4. Innerhalb der Lattenstruktur war weder die
R-Phase, noch die Martensitphase nachzuweisen. Das Vorliegen der Austenitphase in den
Koémern wurde durch Elektronenbeugungsbilder bestitigt. Vereinzelt anzutreffende
Ausscheidungen der "weilen Phase" wurden durch Elektronenbeugung und energie-
dispersive Rontgenanalyse (EDX) als TipNi-Phase identifiziert. Nach der Wérme-
behandlung bei 550°C wurde in den gewalzten Blechen eine erholte Versetzungsanordnung
beobachtet. Dabei waren die Versetzungen teilweise in durchgehenden, {iiberlagerten
Béndern angeh#duft, daneben lagen versetzungsarme Bereiche vor, Bild4.5. In diesen
groBflachigen, versetzungsarmen Bereichen fanden sich in bestimmte Richtungen orientierte
Ausscheidungsteilchen. Die linsenformigen Ausscheidungen mit typischen Durchmessern
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von 50...150 nm und Dicken von 20...40 nm wurden durch Elektronenbeugung und EDX als
NigTiz-Phase identifiziert. Aufgrund der Gitterparameter der Ausscheidungsphase [75] war
von einer Kohédrenz der NigTi3-Teilchen mit dem NiTi-Gitter auszugehen.

Bild 4.5: Versetzungsanordnung (links) und NigTi3-Ausscheidungen (rechts unten)
in Ni5Ti nach funfminiitiger Wiarmebehandlung bei 550°C
(rechts oben: Elektronenbeugungsbild von NigTi3)

Die Legierung NiggTi wies im Anlieferzustand eine metallisch glinzende Oberfldche auf.
An NigTi wurde dagegen eine dunkle, optisch nicht transparente Oberflachenschicht
beobachtet. Ungeiitzte metallographische Schliffe zeigten an 500 um-Blechen der NisjTi-
Legierung eine Schichtstirke von 5...10 um, die davon ausgehend auf 170 pm herunter-
gewalzten Folien wiesen sogar eine 15...20 um starke Deckschicht auf, Bild 4.6.

Um den Schichtaufbau zu beschreiben, wurden an 500 pm starken Blechen beider
Legierungen AES-Tiefenprofile (Augerelektronen-Spektroskopie) aufgenommen [106, 107].
Die Ergebnisse sind schematisch in Bild 4.7 fiir den Anlieferzustand, sowie das bei 400°C
(NiggTi) bzw. 550°C (Ni51Ti) wiarmebehandelte Material dargestellt. Bei NiggTi wurde im
kaltgewalzten Anlieferzustand eine ca. 25 nm starke TiOp-Deckschicht und ein ca. 175 nm
starkes Ti-Ni-Oxid von der Oberfliche zur Matrix hin beobachtet. Durch die 400°C-
Glithung an Luft wuchs die TiO»-Schicht deutlich auf eine Dicke von 200 nm an, wihrend
das Ti-Ni-Oxid in unwesentlich verdnderter Stirke vorlag. Im Vergleich dazu war bei
Ni5iTi schon im warmverformten Anlieferzustand eine mit 2 pm erheblich stérker
ausgebildete TiO-Schicht anzutreffen. Auf diese folgte ein 2 pm starkes Ti-Ni-Oxid, sowie
ein Ti-Ni-O-Ubergangsoxid (2 pm) zur Matrix hin. Die aus der Abtragsrate bei der AES-
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Analyse ermittelte Schichtstirke stimmte dabei mit der im ungeétzten Schliff erkennbaren
Schichtdicke (Bild 4.6, links) gut iiberein. Nach der 550°C-Glithung wurde an Nig1Ti eine
unverdnderte Stidrke der TiOp-Schicht festgestellt, das Ti-Ni-Oxid und die Ti-Ni-O-
Ubergangsschicht zeigten mit jeweils 1 um auffélligerweise eine geringere Stérke.

Bild 4.6: Oxidschichten auf Ni5jTi-Blechen im Anlieferzustand

Materialstidrken: 500 um (links) und 170 pm (rechts)
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Bild 4.7: Stirke der Oxidschichten von NiggTi (links) und Ni51Ti (rechts) im Anliefer-
zustand und nach Warmebehandlung (aus AES-Analysen)

4.1.2 Lasergeschweildte Verbindungen

Beide NiTi-Legierungen wurden sowohl in der Dicke von 500 pm, als auch in der
Folienstirke von 170 pm nach der entsprechenden Wirmebehandlung zur Einstellung des
Formgedichtniseffektes (Kapitel 3.1.2) mit dem Laser verschweit. Am Beispiel der
‘NiggTi-Legierung sind die typischen Abmessungen der Schmelzzone zu erkennen, Bild 4.8.
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Entsprechend der Wérmeableitung von der Fiigezone ins Grundmaterial verjiingte sich die
Schweifinaht von der Blechoberseite zur Unterseite. Die Breite der Schmelzzone war
reproduzierbar in 500 pm-Blechen mit 0,8 mm (Oberseite) und 0,6 mm (Unterseite),
entsprechend fiir 170 pm-Folien mit 0,4 mm bzw. 0,3 mm anzugeben. Ein leichter
Nahtriickfall in der Schmelzzone der Verbindungen konnte beim Laserschweilen nicht ganz
vermieden werden.

Bild 4.8: SchweiBinédhte in Nig9Ti (Blechoberseite, Schweilirichtung: —)
links: 500 pm-Blech, rechts: 170 pum-Folie

SchweiBnéhte der NiggTi-Legierung zeigten im Querschliff eine taillenformige Schmelz-
zone mit einem feinkornigen Ubergangsbereich vom SchweiBgut zum unverinderten
Grundmaterial, Bild 4.9. Am Rand der Schmelzzone war zunédchst ein Wachstum von
Stengelkristalliten in Richtung des maximalen Temperaturgradienten zur Nahtmitte hin
festzustellen, Bild 4.10. Nach Abbau des hohen Temperaturgradienten war im weiteren
Verlauf der Erstarrung ein klarer Ubergang in eine nach allen Seiten gleichgerichtete,
globulare Kristallmorphologie zu erkennen. Zur Nahtmitte hin waren die globularen Korner
zunehmend vergrobert. An der Gefligeausbildung in der Mitte der Schmelzzone kann das

Zusammentreffen der beiden Erstarrungsfronten nachvollzogen werden.

Bild 4.9: NiggTi-Schweifinaht (Querschliff, SchweiBirichtung: ®)
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Bild 4.10: Erstarrungsmorphologie im NiggTi-Schweiigut (Querschliff)
A: Grundmaterial, B: Stengelkristallite, C: globulare Korner

Im SchweiB3gut waren die Korngrenzen sowohl in der Nahtmitte, als auch am Rand der Naht
mit Ausscheidungen der "weifien Phase" belegt. Das Schweigefiige war zusitzlich mit fein
verteilten Ausscheidungen dekoriert. Im Bereich zwischen WirmeeinfluBzone und
Schmelzzone war ein direkter Ubergang aufgeloster TioNi-Zeilen zum SchweiBgut hin zu
beobachten, Bild 4.11. Eine martensitische Lattenstruktur konnte bei lichtmikroskopischer
Betrachtung des SchweiBgutes nicht mehr eindeutig festgestellt werden.

Bild 4.11: Ubergang Schmelzzone/WirmeeinfluBzone im NiggTi-SchweiBgut
A: WirmeeinfluBzone, B: Schmelzzone

Der Ausscheidungszustand des Schweifigefiiges wurde im Transmissions-Elektronen-
mikroskop im Detail untersucht. Agglomerate der ausgeschiedenen Phase waren im
Schweifligut durchweg an Korngrenzen zu finden, innerhalb der Korner befanden sich nur
vereinzelte Ausscheidungen, Bild 4.12. Die Ausscheidungen mit einer typischen GroBe von
100 bis 200 nm konnten durch Elektronenbeugung und energiedispersive Rontgenanalyse
(EDX) in ihrer Zusammensetzung als TipNi-Phase identifiziert werden. Das Elektronen-
beugungsbild der TipNi-Phase ist im Bild rechts zu erkennen. Analog zum Nachweis der
Ausscheidungen im Grundmaterial war auch im Schweifigut das Vorliegen der terniren
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Phase TigNipOyx wahrscheinlich. Im Schweigefiige waren sehr feine Martensitlatten mit
typischen Lattenbreiten von maximal 20 nm nachzuweisen. Die Martensitstruktur war
jedoch im Bezug auf die Anordnung und Orientierung der Latten gegeniiber dem
Grundmaterial deutlich unregelmaBiger.

Bild 4.12: TipNi-Ausscheidungen (Pfeile) entlang einer Korngrenze im NiggTi- Schwelﬁgut
rechts: Elektronenbeugungsbild von TipNi

Lasergeschweiite Bleche der NisjTi-Legierung zeigten mit einer taillenformig ausge-
bildeten Schmelzzone und einem korngefeinten Ubergangsbereich zum Grundmaterial hin
prinzipiell den gleichen Aufbau der Fiigezone wie die NiggTi-Verbindungen, Bild 4.13. Die
Abmessungen der korngefeinten Zone waren jedoch im Vergleich zu den NiggTi-Schwei8-
ndhten geringer. Ein Ubergang von Stengelkristalliten am Rand der Schmelzzone in eine
globulare Erstarrungsmorphologie wurde ebenfalls beobachtet, Bild 4.14. Dagegen waren
im Schweiflgeflige lichtmikroskopisch keine Ausscheidungen entlang der Korngrenzen oder
innerhalb der Korner nachzuweisen.

Bild 4.13: Nig1Ti-SchweiBnaht (Querschliff, SchweiBrichtung: ®)
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Bild 4.14: Erstarrungsmorphologie im Nig1Ti-Schweigut (Querschliff)
A: Schmelzzone, B: WirmeeinfluBzone

Ein dunkler Schlieier, der sich vereinzelt in Schliffen tiber das SchweiBgut erstreckte, wurde
auf die ungleichmiBig kontrastierende Wirkung der Farbniederschlagséitzung zuriickgefiihrt.
Die pseudoelastische Legierung zeigte im Lichtmikroskop gegeniiber Nig9Ti eine deutlich
schlechtere Darstellbarkeit des Schweilgefiiges. Bei der metallographischen Préparation
waren Kratzer nie ganz zu vermeiden. Eine Lattenstruktur war innerhalb des Schwei3gutes
von Nis1Ti lichtmikroskopisch nicht zweifelsfrei festzustellen.

Bild 4.15: Martensitlatten im austenitischen Schweifigut von Nig1Ti
(rechts: Elektronenbeugungsbild des Martensits)

Bei TEM-Untersuchungen zeigte das SchweiBgut von Ni51Ti ein inhomogenes Austenit-
geflige, das in abgegrenzten Bereichen von spannungsinduziert gebildeten Martensitlatten
durchzogen war, Bild 4.15. Innerhalb der feinen, von Zwillingen durchzogenen Latten-
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struktur wurde die Martensitphase durch Elektronenbeugung bestimmt (siche Beugungsbild
rechts). Im austenitischen Erstarrungsgeflige waren teilweise rekristallisierte Korner mit
Durchmessern kleiner 1 pm zu erkennen. Die defektfreien Austenitkdrner in der Nahtmitte
waren mit KorngréBen von teilweise iiber 10 pm deutlich vergrobert. Im Schweilgut war
nur eine geringe Versetzungsdichte festzustellen, NigTi3-Ausscheidungen waren nicht nach-
zuweisen. Dagegen wurden vereinzelt liegende, relativ groBe Ausscheidungsteilchen
(Durchmesser: ca. 2 um) der TipNi-Phase beobachtet, Bild 4.16. Die Stéchiometrie und die
Gitterstruktur der Ausscheidungsphase wurde durch EDX bzw. durch Elektronenbeugung
bestimmt. ’

Bild 4.16; Vereinzelte TipNi-Ausscheidung im Ni5 Ti-Schweigut

4.1.3 Warmebehandelte NiggTi-Verbindungen

Lasergeschweifite NiggTi-Verbindungen wurden zur Optimierung des Ausscheidungs-
zustandes bei verschiedenen Temperaturen wirmebehandelt. Zunéchst wurden bei 600°C,
700°C, 800°C und 900°C Glithungen an Luft vorgenommen (siche Phasendiagramm,
Bild 2.3), die auch Aussagen iiber das Oxidationsverhalten des Materials ermoglichen
sollten. Hierzu wurden die 500 um starken, lasergeschweifiten NiggTi-Bleche vier Stunden
geglitht und unmittelbar nach Ofenentnahme im Wasserbad abgeschreckt. Nach vier-
stindiger Glithung bei 600°C war bei lichtmikroskopischer Betrachtung noch keine
signifikante Oxidation der Bleche festzustellen. An der Feinkornigkeit des Materials in der
WirmeeinfluBzone (KorngrdBe: ca. 5 um) war eine Rekristallisation des kaltverformten
Gefiiges erkennbar. Der Ausscheidungszustand war im SchweiBgut und im Grundmaterial
unverdndert.

Dagegen war bei Wirmebehandlungen an Luft mit Temperaturen oberhalb 600°C eine mit
zunechmender ~Glithtemperatur stirker ausgebildete Oxidationsschicht nachweisbar.
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Bild 4.17: Oberflichenzone einer gegliihten NiggTi-Verbindung (900°C, 4 Stunden an Luft)
links: Ubergang SchweiBnaht/Grundmaterial, rechts: Detail im Grundmaterial
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Bild 4.18: AES-Spektren von gegliihter NiggTi-Verbindung (900°C, 4 Stunden an Luft)
oben: NiTi-Matrix, unten: Oberflichenzone (siehe Bild 4.17, rechts)
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Bei 900°C geglithte Proben zeigten an der Oberfliche deutlich verinderte Korner
durchgehend vom Grundmaterial bis in das SchweiBgut, Bild 4.17. Auch bei hoherer
Vergroflerung waren innerhalb der Korner keine Martensitlatten zu erkennen. Vereinzelt
konnten in diese Korner hineingewachsene Martensitlatten beobachtet werden, die jedoch
nach kurzem Weg ins Korninnere stehengeblieben waren. Am grobkornigen Grundgefiige
konnte im Vergleich zu der bei 600°C gegliihten Probe bereits ein Kornwachstum
festgestellt werden. Im Schweigefiige waren die Ausscheidungen der "weiBen Phase" noch
deutlich nachzuweisen, dagegen waren die Ausscheidungszeilen im Grundmaterial bereits
teilweise aufgelost. Eine beginnende Auflgsung der TipNi-Zeilen im Grundmaterial wurde
schon bei einer Glithtemperatur von 800°C festgestellt.

An der bei 900°C an Luft gegliihten Probe wurde die Oxidationsschicht durch Punkt-
analysen mittels Augerelektronen-Spektroskopie (AES) untersucht. In Bild 4.18 sind die
kalibrierten Peak-to-Peak-Scans der Matrix (oben) und der ca. 50 um breiten Oberflichen-
zone (unten) zu sehen. In den von Martensitlatten freien Kornern in der Randzone wurde ein
verdndertes Ni/Ti-Verhéltnis gegeniiber der Matrix (Ni: Ti = 1:1) gemessen. Um die
genaue Zusammensetzung quantifizieren zu konnen, wurden ergidnzende Mikrosonde-
Untersuchungen (ESMA) durchgefiihrt. Neben der schematischen Schichtabfolge wurde die
Ni/Ti-Stochiometrie der jeweiligen Schicht in einem Konzentrationsprofil iiber dem
Abstand von der Oberfliche aufgetragen, Bild 4.19.

Oberfiache 100% Ni Konzentration 100% Ti
20...30 ym TiO,

10 pm TiO,- NiO
E 10 uym Ni I
o 5 pm I NisTi :
3 -

50 pm A”s Nigy Tigg

NigoTigg

Y Tiefe

Bild 4.19: Schichtabfolge und Konzentrationsprofil von NiggTi
nach vierstiindiger 900°C-Glithung an Luft

Die Untersuchungen ergaben an der Oberfliche ein 20 bis 30 um starkes TiO»7, das in eine
Ni-Ti-Oxidschicht iiberging. Nach diesen Ti-reichen Schichten folgte reines Nickel, sowie
eine Ni3Ti-Schicht. Danach war in einer ca. 50 pm dicken Zone eine deutlich an Ti
verarmte Zusammensetzung der Matrix festzustellen. Die Mikrosonde-Untersuchungen
ergaben hier eine Ni-Anreicherung von 1,5 Atom-% gegeniiber der NiTi-Matrix. Diese
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Schichtlage stimmte mit der lichtmikroskopisch beobachteten, durch Austenitkérner
gekennzeichneten Oberfldchenzone {iberein.

Nachdem Glithungen an Luft oberhalb 600°C zu starker Oxidation fiihrten, wurden weitere
Wirmebehandlungen unter [uftabschluB vorgenommen. Schweifinihte der NiggTi-
Legierung wurden bei 600°C und 900°C, sowie bei 1010°C zur gezielten Aufl6sung der
TipNi-Ausscheidungen gegliiht. Die zu glithenden Bleche waren dabei in evakuierte
Quarzglasrohrchen eingeschweiBt, die direkt nach Ofenentnahme im Wasserbad zerbrochen
wurden. Die bei 600°C eine Stunde unter Vakuum geglithte Probe zeigte mit einem
mittleren Korndurchmesser von ca. 5 pm ein sehr feinkorniges Gefiige im Grundmaterial.
Die auf den Walzprozel zuriickzufiihrenden Ausscheidungszeilen waren ebenso wie die
Ausscheidungen im SchweiBgut noch deutlich zu erkennen. Eine Oxidation war im Quer-
schliff nicht feststellbar, die Proben zeigten nach dem Abschrecken im Wasserbad eine
dunkle, aber optisch transparente Oberfldchenschicht.

Bei 900°C wurden Glihungen bei Zeiten von 1, 24 sowie 200 Stunden unter Luftabschluf3
vorgenommen. Durch das Abschrecken im Wasserbad wurden auch bei diesen Warme-
behandlungen lediglich diinne Oxidfilme auf der Blechoberfliche gebildet. Nach ein-
stiindiger Glilhung war im Grundmaterial bereits eine deutliche Kornvergroberung mit
Korndurchmessern zwischen 20 und 50 pm erreicht, Bild 4.20. Die Ausscheidungszeilen im
Grundmaterial lagen unverdndert vor, auch im Schweigut war lichtmikroskopisch keine
signifikante Anderung des Ausscheidungszustandes festzustellen.

Bild 4.20: 1 Stunde bei 900°C gegliihte NiggTi-Schweiinaht (Querschliff)

Nach einer Glithdauer von 24 Stunden waren die K6érner im Grundmaterial nochmals leicht
auf eine mittlere GréBe von ca. 50 pm angewachsen. Die Ausscheidungszeilen im
Grundmaterial waren an der Blechoberfliche schon teilweise aufgeldst, im Blechinneren
lagen jedoch noch einzelne Zeilen unverédndert vor, Bild 4.21. In der Schweifinaht war
lichtmikroskopisch eine deutliche Verminderung der Ausscheidungsdichte von der
Oberfliche ins Nahtinnere zu erkennen, Bild 4.22. links. Das Schweifigut war im
Blechinneren noch gleichmidfig von Ausscheidungen der TipNi-Phase durchzogen
Bild 4.22, rechts.
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Bild 4.21: 24 Stunden bei 900°C gegliihte NiggTi-Schweilnaht (Querschliff)

Bild 4.22: 24 Stunden bei 900°C gegliihte NiggTi-Schweifinaht,
Ubergang Schmelzzone/Grundmaterial (links: Oberflichenzone, rechts: Blechinneres)

Bild 4.23: 200 Stunden bei 900°C gegliihte NiggTi-SchweiBnaht
Ubergang Schmelzzone/Grundmaterial (Blechinneres)
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Nach einer 200-stiindigen Glihung bei 900°C war im Grundmaterial ein weiteres
Kornwachstum festzustellen, die GroBe einzelner Korner iiberstieg deutlich 50 pm.
Ausscheidungen der "weiflen Phase" lagen im Grundmaterial nur noch in geringer Dichte
vor, lediglich im Blechinneren waren noch vereinzelte Zeilen zu erkennen. Im SchweiBgut
waren sowohl an der Oberfldche, als auch in der Inneren der Bleche nur noch vereinzelte
Ausscheidungen in geringer Dichte nachzuweisen, Bild 4.23.

Bei 1010°C eine Stunde wirmebehandelte Bleche zeigten im Grundmaterial ein
grobkornigeres Geflige im Vergleich zur einstiindigen Glithung bei 900°C. Die
Ausscheidungszeilen waren iiber die gesamte Blechstirke deutlich zu erkennen. Im
SchweiBgefiige wurden ebenfalls sowohl an der Oberfliche, als auch im Nahtinneren
eindeutig Ausscheidungen der "weiBien Phase" festgestellt, Bild 4.24. Das Geflige zeigte im
Grundmaterial und im Schweiigut an wirmebehandelten Blechen gegeniiber dem nicht
gegliihten NiggTi-Material eine wesentlich bessere Atzbarkeit.

Bild 4.24: 1 Stunde bei 1010°C gegliihte NiggTi-SchweiBnaht
Ubergang Schmelzzone/Grundmaterial (Blechinneres)

4.1.4 Bruchflachen

Der Bruchverlauf massiver (nicht verschweiBter) Zugproben beider NiTi-Legierungen ist an
den Oberflichenaufnahmen in Bild 4.25 zu erkennen. Bei der NiggTi-Legierung war eine
ausgeprigte Brucheinschniirung in einem eng abgrenzbaren Einschniirgebiet zu beobachten.
Am Blechrand der Proben war eine Scherlippe festzustellen, die beim NigjTi-Material
weniger stark ausgeprdgt war. In den homogen iiber einen weiten Bereich verjiingten
Nis51Ti-Proben war der Priifquerschnitt mit einer urspriinglichen Breite von 6 mm nach dem
Zerreilien auf ca. 5 mm reduziert.

Die Bruchflichen beider NiTi-Legierungen wurden mit dem Raster-Elektronenmikroskop
untersucht. Die REM-Aufnahmen der Ausgangsmaterialien zeigten bei geringer
VergroBerung in viele Ebenen verzweigte Gleitterrassen. Bei héherer VergroBerung waren
auf den Terrassen mit Partikeln bedeckte, flache Bruchwaben erkennbar. Deren
Abmessungen (wesentlich kleiner als die KorngroBe des Ausgangsmaterials) belegten einen
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transkristallinen Bruchverlauf. Innerhalb der Bruchwaben waren bei hoher Vergroferung
TipNi-Partikel mit Durchmessern von ca. 0,2 pm (NiggTi) bzw. von ca. 0,5 pm (Ni51Ti) zu
erkennen. Diese Ergebnisse unterstrichen ein duktiles Versagen beider NiTi-Legierungen im
Ausgangszustand. ‘ ‘

An lasergeschweiiten NiggTi-Verbindungen war ein Versagen immer in der Mitte der
Schweiflnaht ohne seitliche Bruchverzweigung festzustellen, Bild 4.26. Das Fehlen einer
Brucheinschniirung belegte ein sprodes Versagen der Verbindungen. An geschweiliten
Ni51Ti-Proben war dagegen eine Bruchverzweigung innerhalb der Naht, teilweise bis ins
Grundmaterial zu beobachten. Ebenso war eine Einschniirung der Zugproben im Schweil-
gut deutlich sichtbar, so daB hier von einem duktilen Bruchverhalten auszugehen war.

Bild 4.25: Bruchverlauf massiver Zugproben, links: Nig9Ti, rechts: Nig1Ti
(Belastungsrichtung: <)

Bild 4.26: Bruchverlauf lasergeschweiiter Zugproben, links: NiggTi, rechts: Ni51Ti
(Belastungsrichtung: <>)

SchweiBnihte der NigoTi-Legierung waren durch eine terrassenfreie Trennbruchfldche mit
zeiliger Erstarrungsstruktur gekennzeichnet, Bild 4.27. Gelegentlich wurden in Schweil3-
ndhten Poreneinschliisse festgestellt (Bild 4.28), dabei war jedoch das Bruchbild gegeniiber
porenfreien Proben unverdndert. Auf den Bruchfldchen waren auch bei hoher Vergréferung
keine Deformationswaben auszumachen. Ab 10 000-facher VergroBerung waren dagegen
kleine Partikel mit typischen Durchmessern von ca. 0,2 pm auf der Bruchfldche zu sehen,
Bild 4.29. Diese waren wegen der erforderlichen hohen Vergroferung schwierig zu
erkennen, zumal die Beschleunigungsspannung auf 10 kV begrenzt werden muBte, um zu
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starke Hintergrundstrahlung zu vermeiden. Erst die rdumliche Wiedergabe beim Verkippen
der Probe belegte kleine, auf der Bruchfliche liegende Teilchen.

o

Bild 4.27: Trennbruchflédche in lasergeschweifiter NiggTi-Zugprobe
(Belastungsrichtung: ®, Bruchverlauf sieche Bild 4.26 links)

Bild 4.28: Bruchflidche mit Poreneinschluf} in lasergeschweiBter NiggTi-Zugprobe

Bild 4.29: Partikel auf der Bruchflidche von lasergeschweiliter NiggTi-Zugprobe

Analytische Untersuchungen mittels Augerelektronen-Spektroskopie (AES) ergaben eine
deutlich Ti-reichere Zusammensetzung dieser Partikel gegeniiber der umgebenden Matrix.
Da bei der AES-Untersuchung ein Primérstrahl mit einem Durchmesser von ca. 200 nm
verwendet wurde, war die exakte Zusammensetzung der Teilchen mit ungefdhr gleichen
Abmessungen nicht festzustellen. An den Teilchen wurde ein Ni/Ti-Verhiltnis von 40:60
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gemessen, im umgebenden SchweiBigut wurde eine Ni/Ti-Stochiometrie von 1:1 festgestellt,
Bild 4.30. Wegen einer generell iiberlagerten Matrixanregung wurde wihrend der Partikel-
untersuchung teilweise auch die Matrixzusammensetzung erfafit. Die wahre Stochiometrie
der Teilchen kann daher als noch Ti-reicher (> 60 Atom-% Ti) angenommen werden. Im
Zusammenhang mit den TEM-Untersuchungen (Kapitel 4.1.2), die bereits das Vorliegen
ca. 100 bis 200 nm groBer TipNi-Ausscheidungen im Schweifigut belegten, war eine Identi-
fikation der Partikel als TipNi- bzw. TigNipOx-Phase moglich.
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Bild 4.30: AES-Scans von Ti-reichem Partikel (oben) in NiggTi-Matrix (unten)

Bruchflichen der Nis)Ti-Legierung zeigten in der SchweiBnaht ebenfalls ein gerichtetes
Erstarrungsgefiige. Im Gegensatz zu NiggTi waren jedoch stark verzweigte Gleitterassen
und Bruchverzweigungen senkrecht zur Naht zu erkennen, Bild4.31. Ein Ausbrechen
ganzer Korner konnte nicht beobachtet werden. Die relativ kleinen Aushchlungen sind
wahrscheinlich auf ein Auslaufen des transkristallinen Bruches an Korngrenzen zurlick-
zufiihren. Auch bei diesem Material wurden im Schweiigut bei ansonsten unveridndertem
Bruchbild vereinzelt Poren festgestellt.
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Bei hoherer VergroBerung waren auf der gesamten Bruchfliche feine, transkristalline
Bruchwaben zu sehen, Bild 4.32. Die rdumliche Wiedergabe der Bruchfliche beim
Verkippen der Probe belegte die ausgeprigte Wabenstruktur. Im Gegensatz zu NiggTi
waren hier auch bei hoher Vergroferung keine Partikel auf der Bruchfliche zu erkennen.

Bild 4.31: Gleitbruchfliche in lasergeschweiBter Nis 1 Ti-Zugprobe
(Belastungsrichtung: ®, Bruchverlauf siche Bild 4.26 rechts)

Bild 4.32: Wabenstruktur der Bruchfldche von lasergeschweiiter Ni5 Ti-Zugprobe

4.2 Umwandlungsverlaufe und -temperaturen

4.2.1 Ausgangsmaterialien

Der Verlauf der Phasenumwandlung Martensit <> Austenit wurde an beiden NiTi-
Legierungen mittels DSC-Messungen (differential scanning calorimetry) bestimmt,
nachdem an den Materialien die entsprechende Wiarmebehandlung zur Einstellung des
Formgedichtniseffektes vorgenommen worden war (Kapitel3.1.2). Im gewalzten
Anlieferzustand wurde an beiden Legierungen kein auswertbarer Umwandlungsverlauf
gemessen, reproduzierbare Umwandlungstemperaturen konnten hier nicht bestimmt werden.
DSC-Messungen an der bei 400°C wirmebehandelten NigoTi-Legierung zeigten beim
Abkiihlen eine zweistufige Umwandlung: Austenit (kubis_ch primitives Gitter B2) —
R-Phase (rhomboedrisch verzerrtes Gitter) — Martensit (monokline Gitterstruktur B19°),
Bild 4.33. Wihrend der R-Phasenpeak (B2 — R) symmetrisch war, zeigte der eigentliche



Martensit-Peak (R — B19°) einen stark verzégerten Abschluf3, so daB zwischen +57°C und
-4°C ein auBerordentlich breiter Umwandlungsbereich bestand. Dieser breite DSC-Peak
wies auf eine stark verzogerte Umwandlungskinetik bei der Martensitbildung hin. Da der
Wirmestrom bei der Martensitumwandlung nur sehr langsam auf die Basislinie abfiel,
konnte die Martensit-Finishtemperatur Mf nicht im Tangentenverfahren als- extrapolierte
Onset-Temperatur bestimmt werden. Daher wurde Mr aus dem ersten e‘fkennba:fen
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Abweichen des DSC-Signals von der verlédngerten Basislinie festgelegt.

exo R <= B2 Probenmasse: 20,99 mé
?  Heiz-/Kihirate: 10 K/min
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Bild 4.33: DSC-Kurve von NiggTi
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Bild 4.34: DSC-Kurve von NiggTi (unterbrochener Umwandlungszyklus)
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Beim Aufheizen war wihrend der Riickumwandlung (Martensit B19” — Austenit B2) ein
einziger DSC-Peak sichtbar, der jedoch zu Umwandlungsbeginn leicht asymmetrisch
verlief. Diese Peakform deutete auf eine der Austenitbildung tiberlagerte Umwandlung hin.
Um diese Uberlagerung zu kliren, wurde die Probe unmittelbar nach der Umwandlung des
Austenits in die R-Phase (B2 — R) wieder aufgeheizt, so daB ein direkter Ubergang der
R-Phase zuriick in Austenit (R — B2) erfolgte, Bild 4.34. Aus diesem Verlauf war die
geringe Hysterese des R-Phasen-Uberganges gegeniiber der Martensitumwandlung zu
erkennen. Aus dem direkten Vergleich zur Umwandlung B19” — B2 war ersichtlich, daf
der Martensit stabiler als die R-Phase ist, der R-Phasen-Peak lag daher vor dem
Martensitpeak. Die R-Phasen-Umwandlung lief beim Aufheizen im selben
Temperaturintervall ab, in dem der asymmetrische Verlauf des Austenitpeaks auf der
Tieftemperaturseite beobachtet wurde.

exo 3 . Probenmasse: 48,10 mg
10 F B19’ <=R benmasse: .
5 3 el
= E T Mg=-81°C Mg=-43'C R¢=-12C  RS=8C
e Of
3 : .28° =.4C A=12C
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5 T
8 L
g -10r
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20
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Bild 4.35: DSC-Kurve von Nig1Ti

An der bei 550°C wirmebehandelten NisjTi-Legierung wurde der in Bild 4.35 gezeigte
Umwandlungsverlauf gemessen. Auch an diesem Material wurde beim Abkiihlen eine
zweistufige Umwandlung vom Austenit iiber die R-Phase (B2 — R) in den Martensit
(R = B19°) beobachtet. Beide Peaks zeigten ein verzogertes Umwandlungsende, so daB die
zunéchst symmetrische Form in einem breiten Temperaturbereich auslief. Der eigentliche
Martensitiibergang (R — B19°) vollzog sich in einem breiten Temperaturintervall von 38 K.
Da die Abfolge der beiden Umwandlungen keine exakte Bestimmung der R-Phasen-
Finishtemperatur RCs beim Abkiihlen (Index "c¢") zulieB, wurde lediglich das annéhernd
symmetrische Umwandlungssignal zur Temperaturbestimmung herangezogen. Durch die so
festgelegte Temperatur kann der iiberwiegende Teil der R-Phasen-Umwandlung beschrieben
werden. Beim Autheizen wurde ein fast vollkommen symmetrischer Austenitpeak sichtbar,
die Riickumwandlung schien daher nicht von weiteren Umwandlungen {iberlagert zu sein.
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Beim Durchlaufen des unterbrochenen Umwandlungszyklus Austenit <> R-Phase konnte
trotzdem eine Signaliiberlagerung festgestellt werden, Bild 4.36. Die R-Phase wandelte im
selben Temperaturintervall in Austenit um (R — B2), in dem beim Aufheizen aus der
martensitischen Phase der Austenitpeak (B19” — B2) festgestellt wurde. Durch Addition der
Umwandlungswirmen beider Uberginge wurde daher ein einziger, symmetrischer
"Austenitpeak" gebildet. Die Umwandlung des Martensits in den Austenit vollzog sich also
in zwei simultan ablaufenden Teilumwandlungen. Wie schon bei NiggTi war auch hier die
Hysterese der R-Phasen-Umwandlung im Vergleich zur Martensitumwandlung sehr klein.
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Bild 4.36: DSC-Kurve von Nig1Ti (unterbrochener Umwandlungszyklus)

4.2.2 Schweilgefiige

An den vollstindig umgeschmolzenen Proben (siche Bild 3.2) konnte das Umwandlungs-
verhalten des simulierten SchweiBgefliges untersucht werden. Bei der NiggTi-Legierung
wurde der in Bild 4.37 gezeigte Umwandlungsverlauf festgestellt. Das bei definierten
Temperaturen umwandelnde Schweifigut belegte einen Erhalt des thermisch induzierten
Martensitiiberganges im Erstarrungsgeflige. Der gegeniiber dem Ausgangsmaterial
(vergleiche Bild 4.33) deutlich verinderte Umwandlungsverlauf war besonders durch den
engen Martensitpeak (R — B19") beim Abkiihlen gekennzeichnet, der den R-Phasen-Peak
(B2 — R) teilweise iiberdeckte. Aufgrund der nicht eindeutig separierbaren Umwandlungen
war es nicht moglich, eine R-Phasen-Finishtemperatur R¢f festzulegen. Die Identifikation
des R-Phasen-Uberganges war dagegen wie bereits am Grundmaterial beim Durchlaufen
unterbrochener Umwandlungszyklen (Austenit <> R-Phase) moglich. Wéhrend der
R-Phasen-Peak bei unverinderter Temperatur gemessen wurde, waren die Umwandlungs-
temperaturen der anderen Uberginge im Vergleich zum Ausgangsmaterial deutlich



-50 -

angehoben. Die Martensitumwandlung (R — B19°) lief in einem engen Temperaturintervall
von 16 K ab, der Austenitiibergang (B19" — B2) in einem Temperaturbereich von 22 K. Die
Schulter auf der rechten Seite des Austenitpeaks konnte ebenso wie der Wendepunkt beim
R-Phasen-Ubergang (B2 — R) nicht auf iiberlagerte Umwandlungen zuriickgefiihrt werden.
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Bild 4.38: DSC-Kurve des NigjTi-SchweiBgefliges

Am SchweiBgut der NisjTi-Legierung wurde der in Bild 4.38 wiedergegebene
Umwandlungsverlauf gemessen. Die auffallend unformigen DSC-Peaks wurden auch bei
Wiederholungsmessungen an der selben Probe, sowie an gleichen Gefiigezustéinden
beobachtet. Die Zuordnung der einzelnen Peaks zu den entsprechenden Phaseniibergéngen
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wurde wiederum beim Durchlaufen unterbrochener Umwandlungszyklen (Austenit <>
R-Phase) vorgenommen. Dabei war dem R-Phasen-Ubergang (B2 — R) beim Abkiihlen ein
auffillig breiter Umwandlungsbereich (+1°C bis -52°C) zuzuordnen, in dem noch keine
Uberlagerung mit der Martensitumwandlung (R — B19") vorlag. Die Enthalpie des
R-Phasen-Peaks (Fldche unter dem DSC-Peak) war dabei gegeniiber dem Ausgangsmaterial
deutlich vergroBert (vergleiche Bild 4.35). Mit der Martensitumwandlung waren sowohl
beim Abkiihlen, als auch wihrend der Riickumwandlung beim Aufheizen relativ geringe
Wirmestrome verbunden. Anstelle eines direkten Uberganges des Martensits in den
Austenit war der Riickumwandlung ein weiterer DSC-Peak iiberlagert. Der erste Peak lief3
sich eindeutig der Martensitumwandlung in die R-Phase (B19" — R) zuordnen. Der zweite,
annihernd symmetrische Peak war beim Ubergang der R-Phase in das Austenitgefiige
(R = B2) zu beobachten. Erneut wurde bei der R-Phasen-Umwandlung ein relativ breites
Umwandlungsintervall (-11°C bis +18°C) festgestellt. Aufgrund der starken Uberlagerung
durch den R-Phasen-Peak konnte weder die Martensit-Starttempeartur Mg, noch die
Austenit-Finishtemperatur Af bestimmt werden. Bei der Martensitumwandlung konnten mit
RS (1°C) und Mg (-78°C) die den Umwandlungsbeginn bzw. das Umwandlungsende
kennzeichnenden Temperaturen angegeben werden. Die Riickumwandlung in Austenit lief
zwischen Ag (-50°C) und Rh (18°C) ab. Bei wiederholten Messungen lieBen sich die
Umwandlungstemperaturen reproduzierbar bestimmen.

4.2.3 Warmebehandelte NiggTi-Proben

Der EinfluB von Wirmebehandlungen auf die Umwandlungstemperaturen von NiggTi
wurde an Blechen untersucht, die bei 600°C und 900°C unter Luftabschlu3 geglitht wurden.
Eine Stunde bei 600°C gegliihte NiggTi-Proben zeigten den in Bild 4.39 dargestellten
Umwandlungsverlauf. Beim Abkiithlen wandelte der Austenit im Gegensatz zum
Ausgangsmaterial ohne separaten R-Phasen-Peak direkt in Martensit um (B2 — B19"). Die
Umwandlungstemperaturen waren dabei mit Mg = 77°C und Mf = 60°C gegeniiber dem
Ausgangszustand deutlich angehoben (vergleiche Bild 4.33). Die Riickumwandlung in
Austenit (B19” — B2) erfolgte zwischen Ag = 97°C und Af= 119°C ebenfalls bei deutlich
erhohten Temperaturen (Ausgangsmaterial: Ag = 60°C, Af = 92°C). Die Austenit-
umwandlung zeigte eine Schulter auf der Tieftemperaturseite, so dal eine ungleichformig
ablaufender Ubergang beobachtet wurde.

Bei 900°C mit einer Glithdauer von 24 Stunden wirmebehandelte NiggTi-Proben zeigten
die Umwandlungspeaks ebenfalls bei deutlich angehobenen Temperaturen, Bild 4.40. Die
Martensitumwandlung erfolgte gegeniiber der 600°C-Glihung in einem groBeren
Temperaturintervall zwischen Mg = 80°C und Mg = 56°C, wobei an der Schulter auf der
Tieftemperaturseite ein verzogertes Umwandlungsende zu erkennen war. Beim Autheizen
wurde ebenfalls ein breiteres Umwandlungsintervall zwischen Ag = 88°C und Af = 120°C
festgestellt. Der unsymmetrische Verlauf des Austenitpeaks (B19” — B2) war hierbei noch
ausgeprigter, als nach einer 600°C-Gliihung.
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Bild 4.39: DSC-Kurve von NiggTi nach einstiindiger Glithung bei 600°C
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Bild 4.40: DSC-Kurve von NiggTi nach 24-stiindiger Glithung bei 900°C



-53-

4.3 Harte

4.3.1 Ausgangsmaterialien und lasergeschweildte Verbindungen

Die Vickershiarte HVO0,1 beider NiTi-Legierungen wurde bei Raumtemperatur durch
punktuelle Messungen am 500 pm starken Ausgangsmaterial bestimmt, wobei Mittelwerte
aus mindestens zehn Einzelmessungen angegeben wurden. Bei lasergeschweifiten Blechen
wurden aus nebeneinanderliegenden MeBpunkten Hérteverldufe iiber die Fiigezone
aufgetragen. Die NiggTi-Legierung zeigte im gewalzten Anlieferzustand einen Hiartewert
von 345 HVO0,1, der nach der Wirmebehandlung zur Einstellung des
Formgedichtniseffektes (25 min bei 400°C) auf einen Wert von 290 HVO0,1 abfiel. Wurden
die Proben mit eingestelltem Formged&chtnis lasergeschweilit, so war in der Fiigezone keine
signifikante = Harteverinderung  festzustellen, weshalb die Bestimmung einer
WirmeeinfluBzone aus der Hartemessung nicht méglich war. In Bild 4.41 sind neben dem
Hirteverlauf tiber die Schweifinaht (fett ausgezogen) die Abmessungen der Schmelzzone,
sowie die Hérte des kaltverformten Anlieferzustandes (durchgezogene Linie) schematisch
angegeben. Wurden die Proben vor der Messung mit Kéltespray auf ca. -40°C abgekiihlt, so
war nach erneuter Erwdrmung auf Raumtemperatur ein niedrigeres Hérteniveau (diinn
ausgezogener Verlauf) zu beobachten. Trotz des geringeren Hértewertes (265 HVO,1) war
wiederum keine Verénderung des Hérteverlaufs tiber die Fiigezone festzustellen. ‘
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Bild 4.41: Hirteverlauf iiber die Fiigezone von NiggTi-Verbindungen
(Ausgangsmaterial, 25 min bei 400°C wirmebehandelt) '

Aufgrund des ungewohnlichen Hirteverlaufes des konditionierten Materials mit
eingestelltem Formgeddchtniseffekt war ein EinfluB der Martensitumwandlung zu
untersuchen. Daher wurden rein kaltverformte Bleche mit dem Laser verschweifit, die den
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Formgedichtniseffekt nicht zeigten. An diesen Blechen wurde in einer ausgeprigten
WirmeeinfluBzone ein Hérteabfall im Vergleich zum kaltverformten Material (345 HVO0,1)
gemessen, Bild 4.42. In der Schmelzzone wurde durchgehend ein Hértewert von 225 HVO0,1
gemessen, der somit deutlich tiefer lag als im wiarmebehandelten Blech mit einer Hérte von
290 HVO0,1 (nach Zwischenabkiihlung auf -40°C: 265 HVO0,1). Die Abmessungen der
Schmelzzone und der WirmeeinfluBzone konnten im Querschliff bei wiederholter Messung
reproduzierbar mit 0,6 mm bzw. 2,5 mm angegeben werden. An Proben, die vor der
Hirtemessung bei Raumtemperatur auf -40°C abgekithlt worden waren, wurde kein
verandertes Hirteniveau festgestellt. Der Hirteverlauf war hier mit dem direkt nach dem
LaserprozeB auf Raumtemperatur abgekiihlter Bleche identisch.
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Bild 4.42: Hirteverlauf iiber die Fiigezone von NiggTi-Verbindungen
(kaltgewalzter Anlieferzustand)

An der NisTi-Legierung wurde im warmgewalzten Anlieferzustand eine Vickershirte von
350 HVO0,1 gemessen, die nach der Glihung zur Einstellung des pseudoelastischen Plateaus
(10 min bei 550°C) auf einen Wert von 315 HVO0,1 abfiel. Nach der Konditionierungs-
glithung lasergeschweiBite Bleche zeigten einen sehr steilen Abfall vom Hirtewert des
Grundmaterials (315 HVO0,1) auf die Hirte des SchweiBgefiiges (250 HVO,1), Bild 4.43.
Neben der Schmelzzone war ein ausgedehnter Ubergangsbereich in  einer
wirmebeeinfluBten Zone nicht feststellbar. Wurden die Bleche vor der Hirtemessung auf
-40°C abgekiihlt, so war nach Erwirmung auf Raumtemperatur keine Verdnderung der
Hirtewerte zu beobachten. Der Hirteverlauf war dann mit dem Verlauf der Proben
identisch, die nach dem Schweifien auf Raumtemperatur gehalten wurden.
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Bild 4.44: Hérteverlauf tiber die Fiigezone von Ni51 Ti-Verbindungen
(warmgewalzter Anlieferzustand)

Da anhand der Hartemessungen keine WarmeeinfluBzone zu bestimmen war, wurden auch
Nis1Ti-Bleche im Anlieferzustand verschweit. Im warmgewalzten Grundmaterial mit einer
Hirte von 350 HVO0,1 wurde ein ausgeprigter Hérteabfall in der wirmebeeinfluBten Zone
beobachtet, Bild 4.44. Die Hirte des SchweiBgutes entsprach mit 245 HV0,1 dem Wert, der
an konditionierten Proben (10 min bei 550°C wirmebehandelt) bestimmt wurde. Die Breite
der WirmeeinfluBzone war in NisjTi-Verbindungen mit ca. 1,8 mm geringer, als an
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verschweiBten NiggTi-Blechen (ca. 2,5 mm, vergleiche Bild 4.42) festzustellen war.
Unmittelbar neben der Schweifinaht wurde ein Hirtewert von ca. 310 HVO0,1 bestimmt, der
kontinuierlich auf den Wert des nicht beeinfluten Grundmaterials anstieg. Nach Abkiihlen
auf -40°C erneut auf Raumtemperatur erwirmte Proben zeigten keine Verinderung der
Hirtewerte im Grundmaterial oder in der Fiigezone.

4.3.2 Warmebehandelte NiggTi-Verbindungen

Verschweilite NiggTi-Bleche wurden unter LuftabschluB bei 600°C, 900°C und 1010°C
gegliiht (siehe Kapitel 4.1.3). An diesen Blechen wurde die Vickershirte HV0,1 im Grund-
material und in der Fiigezone bestimmt. In Bild 4.45 wurden zur besseren Ubersicht die aus
den Hérteverldufen berechneten Mittelwerte aufgetragen. Das Hérteniveau, das direkt nach
dem LaserprozeB ohne anschlieBende Wirmebehandlung am selben Material gemessen
wurde (290 HVO0,1), ist ebenfalls eingezeichnet. Unmittelbar neben der Schmelzzone
(Abstand: 0,1 mm) war bereits die Harte des rekristallisierten Grundmaterials festzustellen,
so daB sich eine sprungartige Anderung von der Fiigezone zum Grundmaterial ergab. Bei
der Interpretation einzelner Héirtewerte sollte beachtet werden, dafl eine MeBungenauigkeit
von etwa *10HVO0,1 besteht. Aufgrund der Mittelwertbildung aus mindestens
10 Einzelwerten wurden jedoch Hirteunterschiede von ca. 10 HV0,1 als signifikant
angeschen.

320 320
300 ) ) . -1 300
lasergeschweifdt ohne anschlieRende Warmebehandlung: 290 HV0,1
S 280 F Schmelzzone - 280
>
I 1010°C/ 1h )
o 260 - | W [ - 260
< | 900°C/ 1h (24h) :
Y]
e
- 124
g 240 900°C / 200h I 240
X : : : 1
QO o9ogl  600°C/1h 4920
>
200 - - 200
180’...( FUEl AT AT A 1 o | r o | PP ENETSTETE R Loy o dagaa b g oo by gay 180

35 3 25 -2 15 1 05 0 05 1 15 2 25 3 35
Abstand von der Schweil3nahtmitte, mm

Bild 4.45: Hérte warmebehandelter NiggTi-Verbindungen

Bei 900°C gegliihte Proben zeigten mit zunehmender Gliihdauer einen signifikanten Hirte-
abfall sowohl im Grundmaterial als auch im SchweiBgut. Nach 24-stiindiger Glithung war
das Hirteniveau gegeniiber der einstiindigen Glilhung im Grundmaterial um weniger als
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10 HVO,1 erniedrigt, in der Schmelzzone war der Hirteabfall ebenfalls gering. Dieser
Hirteverlauf wurde daher nicht eingezeichnet und im Rahmen der MeBgenauigkeit mit dem
der einstiindig gegliihten Probe gleichgesetzt. Nach einer Gliihzeit von 200 Stunden fiel die
Hirte im Grundmaterial gegeniiber der einstiindig gegliihten Probe. von 250 HVO0,1 auf
230 HVO0,1 ab, die Harte des Schweiigefiiges wurde leicht von 240 HV0,1 auf 230 HV0,1
reduziert.

Besonders auffillig war der Héarteverlauf der bei 600°C eine Stunde wirmebehandelten
Probe. Die Hirte des Grundmaterials lag mit 225 HVO0,1 deutlich tiefer als nach einstiindiger
Glihung bei 900°C (250 HVO,1). Dagegen lag im Schweiigut mit 260 HVO0,1 eine
vergleichsweise hohe Hérte vor, die bei den anderen Wirmebehandlungen nicht beobachtet
wurde. Nach einstiindiger Warmebehandlung bei 1010°C wurde im Grundmaterial eine
Hirte von 260 HVO0,1 festgestellt. Im Schweilgefiige wurde fast die selbe Hirte wie im
Grundmaterial gemessen, obwohl nach einstiindiger Glithung bei 900°C bereits ein deutlich
niedrigeres Niveau (240 HVO0,1) erreicht worden war.

4.4 Spannungs-Dehnungsverhalten im Zugversuch

4.4.1 Ausgangsmaterialien

Das Deformationsverhalten der NigoTi-Legierung wurde an 500 pm starken Blechen im
Martensit und Austenit, sowie im pseudoelastischen Gefiigezustand untersucht, Bild 4.46.
Die bei Raumtemperatur martensitische Legierung zeigte bei 20°C bis zu einer Streckgrenze
von 100 MPa eine linear elastische Deformation mit einem E-Modul von ca. 40 GPa. Durch
Deformation des Zwillingsgefiiges wurde bis zu einer Totaldehnung von 8 % (Wendepunkt
der o/€-Kurve) das sogenannte "Martensitplateau" 1) gebildet. Mit zunehmender Proben-
dehnung war dabei ein steigender Energiebetrag fiir die Zwillingsdeformation aufzuwenden.
Der zwillingsfreie Martensit verformte bis zu einer Streckgrenze von 700 MPa elastisch,
bevor eine plastische Deformation durch Versetzungsgleiten einsetzte. Die Proben-
einschniirung war bis zum Erreichen der Zugfestigkeit von 1213 MPa homogen iiber die
MeBlange verteilt. Der anschlieBende Nennspannungsabfall wurde durch eine lokal
begrenzte Brucheinschniirung verursacht. Die Proben versagten bei einer Totaldehnung von
28 %.

Bei temperaturabhingigen Versuchen wurde eine Mg-Temperatur von 195°C ermittelt,
oberhalb der das Geflige stabil austenitisch vorliegt, ohne spannungsinduziert in Martensit
umzuwandeln. Der Austenit verformte bei 200°C elastisch mit einem E-Modul von ca.
70 GPa bis zu einer Streckgrenze von 620 MPa. Die Zugfestigkeit lag mit 1060 MPa ebenso
wie die Bruchdehnung von 20 % etwas niedriger als die des martensitischen Gefiiges.

Im Temperaturbereich zwischen 100°C und 180°C war eine spannungsinduzierte Martensit-
umwandlung der austenitischen Proben zu beobachten. Bei einer Temperatur von 120°C

1) Diese Bezeichnung ist in der Literatur iiblich, obwohl der ansteigende Kurvenverlauf des
Martensits von einem wahren Plateau abweicht [15, 16, 18, 21].
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wurde eine Plateauspannung von 690 MPa erreicht, die zur Martensitbildung bendtigten
Spannungen stiegen mit zunehmender Priiftemperatur an. Oberhalb 140°C lief die pseudo-
elastische Umwandlung aufgrund des zunehmend stabilerer. Austenits nicht mehr bei
konstanter Spannung ab, so daB das Plateau degradierte.
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Bild 4.47: &/€-Kurven von NiggTi (170 pm-Folie)

An 170 pm starken Folien des NiggTi-Materials wurde prinzipiell das selbe
Deformationsverhalten wie an 500 pum-Blechen beobachtet. Die 170 pm-Proben zeigten
jedoch in allen Gefiigezustinden deutlich erniedrigte Spannungswerte. Ebenso wurden am
Folienmaterial geringere Bruchdehnungen gemessen, was auf einen Dimensionseffekt
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hinwies. Die ©/€-Kurven des NiggTi-Folienmaterials sind in Bild4.47 fiir alle
Gefiigezustinde dargestellt. Aus dem gemessenen Maschinenweg wurde dabei eine auf die
MeBlinge bezogene Dehnung ("normierte Dehnung" €) angegeben.

Die NisjTi-Legierung (500 pm-Bleche) zeigte bei Raumtemperatur ein typisches
pseudoelastisches Verhalten, Bild 4.48. Bei 20°C verformte das austenitische Gefiige mit
einem E-Modul von 70 GPa bis zu einer Spannung von ca. 400 MPa elastisch. Beim
Erreichen der kritischen Schubspannung wandelte das Geflige spannungsinduziert in
Martensit um, wobei Umwandlungsdehnungen von 6 % bei fast konstanter Plateauspannung
freigesetzt wurden. Der spannungsinduzierte Martensit war dann bis zu einer Totaldehnung
von 7 % elastisch verformbar, bevor plastische Deformation einsetzte. In diesem Dehnungs-
bereich zeigte sich eine auffillige Unstetigkeit der 6/€-Kurve. An 500 pm-Blechen wurde
eine Zugfestigkeit von 1051 MPa bei einer Bruchdehnung von 29 % erreicht. Die Proben
schniirten in der gesamten MeBlinge homogen ein (siehe Bild 4.25 rechts), so daBl bis zur
Versagensgrenze kein Nennspannungsabfall festgestellt wurde.
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Bild 4.48: o&/€-Kurven von Ni5Ti (500 um-Blech)

Fiir die NisTi-Legierung wurde eine My-Temperatur von 105°C bestimmt, so daB das
austenitische Gefiige bei 110°C stabil ohne spannungsinduzierte Martensitbildung vorlag.
Im Austenit wurden Zugfestigkeiten von 1025 MPa bei einer Bruchdehnung von 13 %
gemessen, ohne daB eine lokale Brucheinschniirung festzustellen war. Bei einer
Priiftemperatur von 110°C war der E-Modul mit ca. 75 GPa geringfligig hoher, als bei
Belastung im pseudoelastischen Zustand bei 20°C (ca. 70 GPa).

Aus den DSC-Messungen an Nis1Ti war eine Mg-Temperatur von -81°C bekannt. Aufgrund
der breiten Umwandlungshysterese begann die Riickumwandlung in Austenit jedoch erst bei
einer Temperatur von -28°C, siehe Bild4.35. Um Feindehnungsmessungen mit dem
Ansetzwegaufnehmer durchfiihren zu konnen, wurden die Proben durch Abkiihlen auf



-860 -

-90°C in Martensit umgewandelt und nach Erwdrmung auf -40°C im martensitischen
Zustand gepriift. Der Martensit zeigte dabei eine sehr geringe Streckgrenze von 40 MPa,
bevor die Zwillingsdeformation einsetzte. Plastische Deformation setzte bei einer Total-
dehnung von 5,5 % ein, die bis zu einer Zugfestigkeit von 1120 MPa in der MeBlinge
homogen vorlag. Eine lokale Einschniirung war bei weiterer Belastung der Proben bis zum
Versagen bei 15 % zu beobachten.

An den pseudoelastischen NigjTi-Zugproben wurde wihrend der spannungsinduzierten
Martensitbildung ein Oberflachenrelief beobachtet, das sich mit fortschreitender
Umwandlung tber die gesamte MeBlidnge ausbreitete, Bild 4.49. Die geradlinige
Umwandlungsfront war dabei in einem Winkel von 30° zur Zugachse geneigt und breitete
sich von der Probenmitte iiber den Priifquerschnitt aus.

Gy

Bild 4.49: Oberflichenrelief bei der spannungsinduzierten Martensitbildung in Ni51Ti
links: Zugprobe, rechts: Detail aus der Probenmitte
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Bild 4.50: o/e-Kurven von Ni51Ti (170 pm-Folie)
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An Folien der Nig Ti-Legierung wurde ein gegeniiber den Blechen verinderter Verlauf der
o/€-Kurven beobachtet. Die 170 pm-Proben versagten deutlich frither als das Blech-
material, so daB geringere Bruchdehnungen gemessen wurden. Die G/€-Kurven des
pseudoelastischen Zustandes, des Martensits und des Austenits sind in Bild 4.50 wieder-
gegeben. Die Dehnung wurde fiir das Folienmaterial aus dem Maschinenweg berechnet und
als "normierte Dehnung" € aufgetragen. Auffillig war die schon an den 500 pm-Blechen
feststellbare Unstetigkeit des Kurvenverlaufs (bei 20°C) im AnschluB an das pseudo-
elastische Plateau.

4.4.2 Lasergeschweifte Verbindungen

Die Festigkeit lasergeschweiBter Nig9Ti-Verbindungen wurde an 500 pm starken Proben in
allen Gefligezustinden im Zugversuch ermittelt, Bild4.51. Die statistischen Angaben
beziehen sich jeweils auf die Martensitkurve der NiggTi-Verbindungen. Bei 20°C zeigte das
Martensitgefiige Zugfestigkeiten von 604 MPa mit einer Standardabweichung von + 22 MPa
(Statistik aus 10 Versuchen). Die Dehnungen lagen bei 7,0 % (+ 0,2 %), wobei keine wahre
plastische Deformation in das SchweiBgut eingeleitet werden konnte. Trotz sproden
Versagens in der SchweiBnahtmitte (siche Bild 4.27) konnten jedoch erhebliche Dehnungs-
werte aufgrund der martensitischen Zwillingsverformung erreicht werden. Als Bestwert
wurde eine Zugfestigkeit von 627 MPa bei einer Bruchdehnung von 7,2 % gemessen.
Austenitische Schweilverbindungen zeigten bei 200°C die selbe Versagensgrenze wie bei
90°C spannungsinduziert in Martensit umwandelnde Proben. Im pseudoelastischen Zustand
war bei 90°C eine Plateauspannung von 460 MPa zur Martensitumwandlung erforderlich.
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Bild 4.51: o/e-Kurven lasergeschweiiter NiggTi-Verbindungen (500 pm-Blech)



-62 -

O, MPa ﬁ
600 L ‘ Austenit
e T=200°C
500 '
400 pseudoelastischer Zustand
T=90°C
300 - Statistk | Mittel- Standard-
(n=10) wert abweichung
F Rm 632 MPa +47 MPa
200 -
I Martensit
T=20°C
100 -
1|..l.|.||,..|ln..nln,..ln|..ll|--L...,l>
0 1 2 3 4 5 6 7 8 €, %

Bild 4.52: o/e-Kurven lasergeschweiBter NiggTi-Verbindungen (170 um-Folie)

An lasergeschweiBten Folien (Stirke: 170 pm) der NiggTi-Legierung wurde prinzipiell das
selbe Deformationverhalten wie an 500 pm-Blechen beobachtet, Bild 4.52. Die erreichbaren
Zugfestigkeiten und Bruchdehnungen waren dagegen beim Folienmaterial in allen
Gefiigezustdnden signifikant groBer. An martensitischen Verbindungen wurde bei 20°C eine
Zugfestigkeit von 632 MPa bei einer Standardabweichung von + 47 MPa ermittelt. Wie
schon in der Blechabmessung war die Einleitung plastischer Deformation an den
geschweiiten Proben in keinem der Gefiigezustinde moglich. Als Dehnungswerte wurden
im Diagramm aus dem Maschinenweg berechnete, "normierte Dehnungen" €, angegeben.

Bild 4.53: In der MeBlidnge vollstindig umgeschmolzene Zugprobe
oben: Aufsicht, unten: Schliff durch das Schweiigeflige
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An 500 pm-Blechen, die in der MeBlinge mit dem Laser unter Schweilbedingungen
vollstindig umgeschmolzen wurden, konnte das Deformationsverhalten des Schweilgefiiges
ermittelt werden. Bild 4.53 zeigt die verwendeten Zugproben und einen Querschliff durch
die nebeneinander liegenden, sich vollstdndig iiberdeckenden Schweilbahnen.

Die o/e-Kurven des nicht verschweiBiten Ausgangsmaterials, der lasergeschweifiten
Verbindungen und des vollstindig umgeschmolzenen Materials sind in Bild 4.54
zusammengestellt. Bis auf die wesentlich groBere Bruchdehnung des massiven Materials
waren die Kurvenverldufe im Rahmen der Streuung von aufgrund der Zwillingsdeformation
gedehnten Proben deckungsgleich. Die lasergeschweiten Verbindungen und das
vollstdndig umgeschmolzene SchweiBgut zeigten also das selbe Deformationsverhalten wie
das Ausgangsmaterial. Das frithe Versagen vollstindig umgeschmolzener Proben kann
durch die starke Kerbwirkung nebeneinander liegender Schweifinéhte erkldrt werden.
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Bild 4.54: Deformationsverhalten des Ausgangsmaterials, lasergeschweiliter Verbindungen
und des umgeschmolzenen Gefiiges von NiggTi (Priiftemperatur: 20°C, Martensit)

Wurden die 500 pum-Bleche unter einem Winkel von 25° bzw. 45° zur Zugachse
verschweilit, so war eine deutliche Bruchverzweigung von der Schweiflnaht ins Grund-
material zu erkennen. Unter 45° zur Zugrichtung verschweiite Verbindungen zeigten
Festigkeiten von maximal 698 MPa bei einer Bruchdehnung von 7,5 %. Bei wiederholten
Versuchen streuten die Versagensspannungen stark, so daB gegeniiber senkrecht zur
Zugachse verschweiiten Proben kein nennenswerter Festigkeitsgewinn erzielt wurde. Auch
an Verbindungen, deren Oberfliche zur Verminderung der Kerbwirkung durch den Naht-
riickfall abgeschliffen wurde, war kein Festigkeitsanstieg zu erreichen.

Im Gegensatz dazu wurde an NiggTi-Blechen, die unter Vorwédrmung bei 130°C im
Austenitgebiet verschweiit wurden, ein signifikanter Festigkeitsanstieg gegeniiber bei
Raumtemperatur (im martensitischen Zustand) gefiigten Proben beobachtet. Unter Vor-
wirmung geschweilite 500 pm-Bleche zeigten bei einer Priiftemperatur von 20°C



Zugfestigkeiten von 648 MPa mit einer Standardabweichung von + 48 MPa, Bild 4.55. An
einigen Verbindungen wurden Zugfestigkeiten von tiber 700 MPa ermittelt, der Bestwert lag
bei 743 MPa mit einer Bruchdehnung von 7,9 %. Aus dem Kurvenverlauf dieser Proben war
eine beginnende plastische Deformation ebenso zu erkennen, wie an der Brucheinschniirung
im Schweilgut. Im Rahmen der Streuung war das Deformationsverhalten im Bereich der
Zwillingsverformung mit dem martensitisch verschweiter Bleche identisch. Nur wenige
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Proben zeigten, wie im Bild angegeben, ein geringfligig weicheres Verhalten.
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Bild 4.55: o/€-Kurven von NiggTi-Verbindungen, die bei Raumtemperatur (Martensit)
bzw. nach Vorwirmung auf 130°C (Austenit) verschweifit wurden (Priiftemperatur: 20°C)
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Bild 4.56: ©/e€-Kurven wirmebehandelter NiggTi-Verbindungen (Priiftemperatur: 20°C)
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Verschiedenartig wirmebehandelte SchweiBverbindungen der NiggTi-Legierung wurden im
martensitischen Zustand bei 20°C im Zugversuch gepriift. Die G/€-Kurven der gegliihten
500 um-Bleche sind in Bild 4.56 der von unbehandelten Schweifindhten gegeniibergestellt.
Deren ©/€-Verlauf erscheint im Diagramm aufgrund der weiten Skalierung der €-Achse
gestaucht, die Standardabweichung wurde in einem Streubalken angegeben. Gegeniiber den
nicht wirmebehandelten Proben war die Zugfestigkeit nach einstiindiger Glithung bei
1010°C und besonders deutlich bei 600°C vermindert. An den bei 900°C wirmebehandelten
Verbindungen war dagegen mit zunehmender Glithdauer ein Festigkeitsanstieg zu
beobachten. Bei sémtlichen wirmebehandelten Proben wurde ein verindertes
Umwandlungsverhalten bei der spannungsinduzierten Martensitbildung festgestellt. Die
Proben konnten bei fast konstanten Plateauspannungen verformt werden, ohne deutlich
ansteigende Priifkrifte zu erfordern. Auffillig war die reduzierte Plateauspannung und das
weichere Verhalten nach einstiindiger Glilhung bei 600°C und nach einer 200-stiindigen
Wirmebehandlung bei 900°C. Mit Ausnahme der bei 600°C gegliihte Probe zeigten alle
wirmebehandelten Verbindungen eine ausgeprégte plastische Deformation.
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Bild 4.57: ©/e-Kurven lasergeschweiBiter Ni51Ti-Verbindungen (500 um-Blech)

Lasergeschweifte Nig1Ti-Verbindungen (500 um-Bleche) zeigten in Abhdngigkeit von der
Priiftemperatur die in Bild 4.57 dargestellten G/€-Verldufe. Die statistischen Angaben
beziehen sich jeweils auf den pseudoelastischen Zustand der NisjTi-Verbindungen bei
20°C. Hierbei wandelten die Verbindungen spannungsinduziert vom austenitischen Geflige
in Martensit um. An den pseudoelastischen Proben wurde eine Zugfestigkeit von 823 MPa
mit einer Standardabweichung von + 53 MPa (Statistik aus 10 Versuchen) ermittelt. Die
lasergeschweifiten Verbindungen versagten bei einer Bruchdehnung von 8,4 % (+ 0,6 %),
bei Dehnungsbetrigen iiber 7 % wurde dabei plastische Verformung erreicht. Als Bestwert
wurde an geschweiiten Ni5Ti-Proben eine Zugfestigkeit von 907 MPa und eine Bruch-
dehnung von 9,3 % gemessen. Bei einer Temperatur von 110°C waren die Verbindungen
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stabil austenitisch und zeigten mit iiber 800 MPa die selbe Versagensspannung wie im
martensitischen Zustand bei -40°C. Die geringe Streckgrenze der martensitischen
Verbindungen war mit 40 MPa gleich der von massiven Proben. An den geschweiiten
NisTi-Blechen wurde in allen Gefligezustinden ausgeprigte plastische Verformung
beobachtet.

Wurde' die NigjTi-Legierung in Folienstirke mit dem Laser verschweilit, so zeigten die
170 um starken Proben eine deutlich gréBere Streuung der Zugfestigkeit wie in der 500 pm-
Stirke. Aus 10 Versuchen wurde bei 20°C (pseudoelastischer Zustand) mit 779 MPa ein
geringerer Mittelwert bestimmt. Der beste Zugfestigkeitswert erreichte jedoch mit 897 MPa
beinahe den von geschweifiten 500 pm-Blechen (907 MPa). In Bild 4.58 sind die G/€-
Kurven lasergeschweiter 170 um-Folien dargestellt, wobei die aus dem Maschinenweg
berechnete "normierte Dehnung" €, aufgetragen wurde. In allen Gefiigezustdnden wurde
wie schon beim Blechmaterial eine deutliche plastische Deformation der Verbindungen
beobachtet.
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Bild 4.58: o/e-Kurven lasergeschweiBter Ni5 1 Ti-Verbindungen (170 pm-Folie)

Das Deformationsverhalten des NigjTi-SchweiBgefiiges wurde an 500 um-Blechen
bestimmt, die in der MeBlinge unter Schweifbedingungen mit dem Laser vollsténdig
umgeschmolzen wurden. Bild 4.59 zeigt die 6/€-Kurven des massiven Ausgangsmaterials,
lasergeschweifiter Proben und des vollstéindig umgeschmolzenen Materials. Abgesehen von
der groBeren Bruchdehnung war der Kurvenverlauf des Ausgangsmaterials mit dem der
lasergeschweiBten Probe fast deckungsgleich. Das SchweiBgeflige zeigte dagegen mit ca.
220 MPa ecine wesentlich geringere Plateauspannung fiir die spannungsinduzierte
Martensitbildung. Der weitere Kurvenverlauf belegte eine deutlich geringere Verfestigung
des SchweiBgutes, sowie eine ausgeprigte plastische Verformung. Das frilhe Versagen
vollstindig umgeschmolzener Proben wurde auf die starke Kerbwirkung der neben-
einanderliegenden SchweiBnéhte zuriickgefiihrt.
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Bild 4.59: Deformationsverhalten des Ausgangsmaterials, lasergeschweifiter Verbindungen
und des umgeschmolzenen Gefiiges von Ni51Ti (Priiftemperatur: 20°C)

4.5 Formgedachtnis-Eigenschaften

4.5.1 Ausgangsmaterialien

Das freie Formgedichtnis der NigoTi-Legierung wurde an 500 pm-Blechproben durch
Belastung des Martensitgefiiges bei 20°C, Entlastung und anschlieBendes Aufheizen iiber
die Af-Temperatur auf 120°C ermittelt. Nach Belastung auf verschiedene Totaldehnungen €t
wurde in Bild 4.60 die nach dem Aufheizen zuriickbleibende Dehnung €j;rey angegeben.
Die Liangenabnahme aufgrund des Formgedichtniseffektes wurde im Diagramm durch eine
unterbrochene Linie angedeutet. Die Legierung NiggTi zeigte das freie Formgedichtnis
auch nach Totaldehnungen von 8 % mit irreversiblen Dehnungsanteilen von 0,3 %. Bei
Belastung des Martensitgefliges auf eine Totaldehnung von 5 % wurde nach dem Aufheizen
auf T > Ar eine irreversible Dehnung von weniger als 0,05 % bestimmt.

Das bei verschiedenen Dehnungen im unterdriickten Formgeddchtnis erreichbare
Spannungspotential wurde nach Entlastung des Martensitgefiiges durch Ermittlung der
Austenitkurve bei 120°C nachgewiesen, Bild4.61. An der bei 20°C martensitischen
Legierung NiggTi wurde nach dem Autheizen auf T > Af bei einer Dehnung von 6 % eine
Spannung von 950 MPa aufgebaut (gepunktete Linie). Bei einer Dehnung von 2 % wurde
im unterdriickten Formgedéchtnis noch eine Spanriung von 750 MPa erreicht.
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Bild 4.60: Freies Formgedichtnis von NiggTi
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Bild 4.61: Unterdriicktes Formgedéchtnis von NiggTi

Das pseudoelastische Verhalten der NisTi-Legierung wurde durch Belastung des Austenit-
gefiiges bei konstanter Priiftemperatur (20°C) ermittelt, Bild 4.62. Bei Belastung erfolgte die
spannungsinduzierte Martensitumwandlung bei einer konstanten (oberen) Plateauspannung
von ca. 375 MPa, wobei Umwandlungsdehnungen von 6 % freigesetzt wurden. Der
spannungsinduzierte Martensit war dann weiter bis zu einer Totaldehnung € von 7 %
elastisch verformbar. Wihrend der Entlastung erfolgte die Riickumwandlung in Austenit
unter einer ausgeprigten Spannungshysterese AG. Nach Durchlaufen verschiedener
Belastungs-/Entlastungszyklen wurden die verbleibenden Dehnungen bestimmt. Bei einer
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Totaldehnung von 7 % war €jrrey kleiner als 0,05 %. Bei einer Totaldehnung von 4 %
belief sich €jrrey auf 0,02 %, es blieben also nur geringe Dehnungen zuriick.
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Bild 4.62: Pseudoelastizitit von Nig1Ti bei 20°C
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Bild 4.63: Temperaturabhéngigkeit der pseudoelastischen Plateauspannungen von Nis1Ti

Die Temperaturabhingigkeit der pseudoelastischen Plateauspannungen von Nis1Ti wurde
durch Belastungs-/Entlastungszyklen mit einer Totaldehnung von 6 % bei verschiedenen
Priiftemperaturen an 500 pm-Blechen ermittelt, Bild 4.63. Im Diagramm wurde die bei der
jeweiligen Temperatur zur Martensitbildung benétigte Plateauspannung, sowie die
irreversible Dehnung nach Entlastung angegeben. Der bei € = 3 % gemessene Plateau-
spannungswert zeigte bei fiinf Versuchen einen Streubereich von + 15 MPa. Fir die
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Darstellung im Diagramm wurden die dem Mittelwert am néchsten liegenden Kurven
ausgewihlt. Der Anstieg der Umwandlungsspannungen mit zunehmender Priiftemperatur
erfolgte linear, aus den ©/€-Kurven wurde bei 10 K Temperaturanstieg eine
Spannungszunahme von 70 MPa ermittelt. Bei einer Priiftemperatur von 50°C war die
Riickumwandlung des spannungsinduzierten Martensits in den Austenit stark behindert, so
daB eine relativ groBe irreversible Dehnung (0,9 %) gemessen wurde. Bei 10°C war die
Riickumwandlung fast vollstindig unterdriickt, das Entlastungsplateau war stark degradiert.
Fiir Ni51Ti ergab sich daher ein enger Températurbereich (ca. 20°C bis 40°C), innerhalb
dessen €jrrey nach Entlastung gering war. Die geringsten irreversiblen Dehnungswerte
wurden bei einer Temperatur von 20°C gemessen.

4.5.2 Lasergeschweildte Verbindungen

An lasergeschweiiten NiggTi-Verbindungen wurde das freie Formgedéchtnis durch
Belastung, Entlastung und Aufheizen der bei 20°C martensitischen Proben in den
austenitischen Zustand untersucht, Bild 4.64. Da die Versagensgrenze der lasergeschweiliten
Proben bei 600 MPa lag, waren Dehnungsbetrige von 6 % sicher zu erreichen. Im
Diagramm sind fiir verschiedene Totaldehnungen €; die nach Entlastung und
anschlieBendem Autheizen auf 120°C zuriickbleibenden Dehnungen €jppey angegeben. Die
geschweiBten Verbindungen zeigten bei einer Totaldehnung von 6 % mit 0,3 % eine groBere
irreversible Dehnung als die massiven Proben (0,1 %). Bei den gefligten Proben war €jrrey
bei Totaldehnungen von 3 % kleiner als 0,05 %, massive Proben konnten dazu auf €t =35 %
verformt werden, vergleiche Bild 4.60.
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Bild 4.64: Freies Formgedichtnis lasergeschweiliter NiggTi-Verbindungen
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Das Formgedéchtnisverhalten des NiggTi-SchweiBgefiiges wurde an Blechen untersucht,
die mit SchweiBparametern in der MeBlinge vollkommen umgeschmolzen wurden.
Nachdem das identische Deformationsverhalten des SchweilBgefiiges, lasergeschweiBter
Proben und des Ausgangsmaterials bereits nachgewiesen wurde (siche Bild 4.54), ist hier
lediglich die o/e-Kurve des Schweilgefiiges dargestellt, Bild 4.65. Tabellarisch sind
daneben die irreversiblen Dehnungen nach dem Autheizen auf 120°C bei 5 % Totaldehnung
angegeben. Das vollstindig umgeschmolzene Gefiige zeigte dabei einen funktionierenden
Formged:ichtniseffekt mit allerdings groBen verbleibenden Dehnungen (€irrev = 0,5 %). Am
Ausgangsmaterial wurde eine irreversible Dehnung von weniger als 0,05 % bestimmt, bei
geschweiliten Proben war €jprey mit 0,2 % grofBer.
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Bild 4.65: Freies Formgedéchtnis des NiggTi-SchweiBgefliges

An NiggTi-Proben, die nach dem Fiigeprozel bei verschiedenen Temperaturen wirme-
behandelt wurden, konnte ebenfalls noch ein funktionierender Formgedichtniseffekt
nachgewiesen werden, Bild 4.66. Im Vergleich zu nicht geglithten Proben war dabei €jrrey
vergroBert. Das veridnderte Deformationsverhalten wurde bereits in Bild 4.56 dargestellt.
Nach einstiindiger Wirmebehandlung bei 600°C, 900°C und 1010°C wurden irreversible
Dehnungen in der Grofenordnung von 2 % gemessen. Bei 900°C geglithte Verbindungen
zeigten jedoch mit zunehmender Glithdauer verringerte irreversible Dehnungswerte.
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Bild 4.66: Freies Formgedéchtnis wirmebehandelter Ni49Ti-Verbindungen

Das unterdriickte Formgedéchtnis konnte an lasergeschweifiten NiggTi-Verbindungen nicht
durch die Austenitkurve bestimmt werden, da die Versagensgrenze von 600 MPa eine
plastische Verformung des austenitischen Gefliges nicht zulieB (vergleiche Bild 4.51). Das
bei gefiigten Proben ausnutzbare Spannungspotential wurde daher im pseudoelastischen
Zustand an 500 pm-Blechproben bestimmt, Bild 4.67. Bei einer Priifitemperatur von 90°C
wandelten die austenitischen Verbindungen mit einer Plateauspannung von ca. 450 MPa
spannungsinduziert in Martensit um. Dabei wurde in einem groBen Dehnungsbereich eine

konstante Spannung mit hinreichender Sicherheit zur Versagensgrenze aufgebaut.
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Bild 4.67: Unterdriicktes Formgedéchtnis lasergeschweiBter NiggTi-Verbindungen
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Lasergeschweilite Ni5jTi-Verbindungen zeigten bei 20°C ein pseudoelastisches Verhalten
mit gegeniitber dem Ausgangsmaterial nur geringfiigig groBeren irreversiblen
Dehnungswerten, Bild 4.68. Bei der spannungsinduzierten Martensitumwandlung der
zunéchst austenitischen Proben konnte der pseudoelastische Dehnungsbereich von 7 %
unverdndert genutzt werden. Nach Totaldehnungen von 7 % wurde an den geschweifiten
Verbindungen eine irreversible Dehnung von 0,15 % bestimmt, bei einer Totaldehnung von
4 % blieb eine Dehnung von weniger als 0,05 % zuriick. Die Plateauspannungen zur
Martensitbildung waren mit 360 MPa etwas geringer als beim Ausgangsmaterial (375 MPa).
Nach Totaldehnungen von 7 % erfolgte bei Entlastung der geschweiliten Proben die
Riickumwandlung in Austenit unter einer verringerten Spannungshysterese AC von ca.
290 MPa (Ausgangsmaterial: 325 MPa).

O, MPa |
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500 |
400 |
L €t € irrev
300 k- 7% 0,15%
I 6% 0,12%
200 | 5% 0,08 %
I ’ 4% <0,05%
100 [T
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Bild 4.68: Pseudoelastizitit lasergeschweilter NigTi-Verbindungen bei 20°C

Die Pseudoelastizitit des Nis Ti-SchweiBgefiiges wurde ebenfalls an Proben untersucht, die
in der MeBlinge mit SchweiBparametern vollstindig umgeschmolzen worden waren. Das
gegeniiber dem Ausgangsmaterial und im Vergleich zu den lasergeschweiiten Proben
verianderte Deformationsverhalten wurde bereits in Bild 4.59 dargestellt. Dabei waren am
SchweiBgut mit zunechmender Verformung keine deutlich ansteigenden Priifkrifte aufzu-
wenden. Nach einer Totaldehnung des Schweifigefiiges von 6 % war bei 20°C keine
nennenswerte pseudoelastische Riickverformung festzustellen, Bild 4.69. Da die Plateau-
spannungen mit zunehmender Temperatur ansteigen (siche Bild 4.63), wurden umge-
schmolzene Proben bei erhohter Priiftemperatur untersucht, wobei eine groBlere Riick-
verformung zu erwarten war. Auch bei Temperaturen von 40°C und 50°C wurde bei
Entlastung der Proben kein Entlastungsplateau gebildet, so daB auch hier keine pseudo-
elastische Riickverformung festgestellt wurde.
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Bild 4.69: Degradation des pseudoelastischen Verhaltens im NigTi-SchweiBgefiige

An lasergeschweiliten Nig1Ti-Verbindungen wurde die Temperaturabhéngigkeit der
pseudoelastischen Plateauspannungen im Vergleich zum Ausgangsmaterial ermittelt,
Bild 4.70. Dabei stieg die zur Martensitumwandlung benétigte Spannung mit zunehmender
Priiftemperatur linear an. Aus den Zugversuchen wurde wie schon bei den massiven Proben

eine Spannungszunahme von ca. 70 MPa / 10 K bestimmt.
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Bild 4.70: Temperaturabhingigkeit der Plateauspannungen von Ni51Ti-Verbindungen

In Analogie zum Ausgangsmaterial war die Riickumwandlung des spannungsinduzierten
Martensits in den Austenit bei 50°C stark behindert, so daB nach Entlastung eine grofe



-75 -

irreversible Dehnung von 1,25 % zuriickblieb. Bei 10°C war die Riickumwandlung bei der
Mehrzahl der geschweiBten Proben fast vollstindig unterdriickt, so daB kein
Entlastungsplateau beobachtet wurde. Beim Durchlaufen der Belastungs-/Entlastungszyklen
mit Totaldehnungen von 6 % wurde die geringste irreversible Dehnung (0,12 %) bei einer
Temperatur von 20°C beobachtet, diese war gegeniiber dem Ausgangsmaterial (0,04 %)

vergrofert.
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5. Diskussion

5.1 Laserprozel

Lasergeschweifite Bleche beider NiTi-Legierungen zeigten im Querschliff eine taillen-
formige Schmelzzone mit einer Verjiingung der geometrischen Abmessungen von der
Strahleinwirkseite zur Blechunterseite (Bilder 4.9 und 4.13). Diese Ausbildung der Fiige-
zone wurde auf die Wéarmeableitungsbedingungen bei der Erstarrung eines periodisch
entstehenden und zusammenbrechenden Plasmas zuriickgefiihrt. Nach bestehenden Modell-
vorstellungen [119, 120] wird beim Laserschweilen nach dem Aufschmelzen und
Verdampfen des Materials zunichst eine Dampfkapillare ("keyhole") gebildet. Der
Aufschmelzvorgang geht dann nicht einseitig von der Strahleinwirkstelle, sondern von
einem "Schliisselloch" an der Fiigekante aus. In der Dampfkapillaren ist die
Strahlungsabsorption stark erh6ht, weshalb bei weiterer Energiezufuhr ein laserinduziertes
Plasma geziindet wird, Bild 5.1. Dieses besteht aus Metallionen, Argon-Gasionen und
Elektronen, wobei letztere die physikalischen Eigenschaften bei der Wechselwirkung des
Plasmas mit Laserlicht bestimmen [121].

Laser- Laser-
strahl strahl
Y
Schmelzbad Dampfkapillare Plasma

Bild 5.1: Plasmabildung beim Laserschweilen

Die Absorption des Laserlichts im Plasma steigt mit zunehmender Temperatur, so dall beim
Aufheizen immer weniger Leistung direkt in das Werkstiick eingekoppelt wird [122, 123].
Da die Absorption quadratisch von der Wellenlidnge abhiingt, zeigt Laserstrahlung kiirzerer
Wellenlénge eine geringere Plasmawechselwirkung. Daher kénnen beim SchweiBlen mit
einem Nd:YAG-Laser (A= 1,064 um) groBere Aspektverhiltnisse (Tiefe/Breite) erzielt
werden, als mit einem CO»y-Laser (A =10,64 pum). Beim SchweiBlen gleicher Material-
stirken kann der Wirmeeintrag entsprechend geringer gehalten werden, wodurch kleinere
Abmessungen der WirmeeinfluBzone zu erreichen sind. Da geringe Wechselwirkungszeiten
zu einem insgesamt geringeren Wirmeeintrag fithren, ist ein Pulsschweifiverfahren gegen-
iiber kontinuierlich arbeitenden Verfahren (Wérmeleitschweien) vorzuziehen. Im Hinblick
auf die Veranderung der Formgedichtniseigenschaften der NiTi-Legierungen ist daher der
Einsatz eines gepulsten Festkorperlasers besonders bei miniaturisierten Bauteilabmessungen
vorteilhaft.
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Die im Plasma schwingenden Teilchen treten mit der elektromagnetischen Welle des Laser-
lichts in Wechselwirkung, wobei das Transmissionsverhalten des Plasmas weitgehend von
der Schwingungsfrequenz der Elektronen bestimmt wird. Bei weiterer Einstrahlung von
Laserlicht tritt oberhalb einer kritischen Plasmafrequenz vollige Strahlungsabschirmung ein
[124, 125]. Ein spontanes Zusammenbrechen des Plasmas fiihrt dann zu sehr hohen Abkiihl-
geschwindigkeiten (GrdBenordnung: 105...100 K/s [126]), weshalb in Verbindung mit
geringen Autheizzeiten ein lokal eng begrenzter Wirmeeintrag erreicht wird. Aufgrund der
steilen Temperaturgradienten von der Fiigestelle zum Grundmaterial neigen SchweiB-
verfahren mit hoher Leistungsdichte verstirkt zum Aufbau von Eigenspannungen. Mit dem
lokal begrenzten Wérmeeintrag werden jedoch nur kleine Materialvolumina beeinflusst, so
daB} die Wirkung der Eigenspannungen im allgemeinen geringer ist, als bei Verfahren mit
vergleichsweise niedriger Leistungsdichte (z. B. Gasschweilen) [127, 128]. Im durch-
gefiihrten Pulsschweifiverfahren wurden durchgehende SchweiBindhte durch sich stark
tiberdeckende, einzelne SchweiBipunkte gebildet (Bild4.8). Da mit jedem neuen
Schweipunkt die vorherige Fiigestelle wirmebehandelt wurde, war ein Abbau von
Eigenspannungen bereits im Fiigeprozef méglich.

Bei der Erstarrung des Schweifligutes entsteht an der Blechoberfldche ein Wirmestau mit
reduzierter Warmeableitung. An lasergeschweiiten Blechen wurde daher im Randbereich
eine gegeniiber dem Blechinneren verbreiterte Schmelzzone nachgewiesen. Im Querschliff
war an den Schweilndhten immer ein leichter Nabhtriickfall festzustellen, der ohne
Anwendung von Zusatzwerkstoffen nicht zu vermeiden war. Aufgrund der miniaturisierten
Abmessungen war eine Zufiihrung von Zusatzwerkstoffen problematisch. Durch die
Herstellung einer geraden, verzugsfreien Fiigekante konnte der Fiigespalt jedoch so weit
verringert werden, daB auch der Nahtriickfall klein gehalten werden konnte. Beim
mechanischen Trennen der Bleche mit einer Blechschere wurden Walzeigenspannungen,
sowie beim pseudoelastischen Material zusétzlich Umwandlungsdehnungen freigesetzt, die
zu einem Verzug der Schnittkanten fithrten. Das thermische Trennen im Laserschneidproze
war daher besonders bei der Nahtvorbereitung 170 pm starker Folien vorteilhaft. Durch die
Verfahrensabfolge Laserschneiden und anschlieBendes Laserschweien konnte die
Parallelitidt der Fiigekanten gewihrleistet und ein minimaler Fiigespalt (< 0,05 mm) ein-
gehalten werden. Die exakte Positioniermdglichkeit der zu fligenden Bleche iiber einen
Linearversteller hat sich bei der praktischen Handhabung bewéhrt.

Kritisch war die Einstellung einer dichten Schutzgasabdeckung der Fiigezone. Eine laminare
Bespiilung der Bleche mit Argon durch breitflachig angeordnete Gasdiisen an Blechober-
und -unterseite ermdoglichte jedoch die reproduzierbare Herstellung oxidationsfreier
SchweiBnihte, da auch hinter dem Laserstrahl ein Oxidationsschutz beim Abkiihlen des
SchweiBlgutes bestand. Beim Verschweilen von NiggTi-Blechen unter Vorwérmung konnte
durch Beheizung des Schutzgasstromes ein unbeabsichtigtes Abkiihlen der Fiigekante
vermieden werden, so daB eine Bearbeitung im Austenitgebiet moglich war. Fiir die
Entstehung von Umwandlungseigenspannungen wurde eine Uberlagerung des Erstarrungs-
prozesses mit der Martensitumwandlung verantwortlich gemacht, die beim Schweiflen im
Austenitgebiet vermieden wurde.
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Die gute Warmeleitfihigkeit der aus Aluminium gefertigten SchweiBivorrichtung bewirkte
eine gerichtete Warmeabfuhr von der Fiigezone zur Einspannstelle der Bleche. Metallo-
graphische Untersuchungen ergaben eine geringere Ausdehnung des feinkornigen
Ubergangsbereichs in SchweiBnihten von NisjTi im Vergleich zu NiggTi. Sowohl die
Bedingungen bei der Strahleinkopplung (Laserparameter), als auch beim Abkiihlen
(Einspannposition) waren beim Schweilen beider Legierungen unveréndert. Messungen der
Wirmeleitfihigkeit [129, 130] ergaben fiir beide Legierungen mit 0,18 W/cm K (500 pm-
Bleche) ebenfalls keine Unterschiede. Die unterschiedlichen Abmessungen des korn-
gefeinten Gefiigebereiches waren daher nicht auf den LaserprozeB zuriickzufiithren. An
beiden Legierungen wurde mit zunehmender Entfernung von der Schmelzzone ein fein-
kornigeres Rekristallisationsgefiige festgestellt. Entsprechend der Wérmeableitung von der
Strahleinwirkstelle in das Grundmaterial wurde diese Beobachtung auf das nach auBlen stark
abflachende Temperaturprofil zuriickgefiihrt.

5.2 Geflug

Beide NiTi-Legierungen zeigten im gewalzten Anlieferzustand die gleiche mittlere Korn-
grofe von 15 bis 20 pm. Dagegen unterschieden sich die Materialien hinsichtlich der
Komnmorphologie und des Ausscheidungszustandes (vergleiche Bild 4.1 mit Bild 4.3)
ebenso, wie im Bezug auf die an der Oberfliche gebildeten Oxidschichten (Bild 4.7).

An der Legierung NigoTi war eine gerichtete Kornmorphologie mit in Walzrichtung
zeilenformig orientierten TipNi-Ausscheidungen zu erkennen, Bild 4.1. Durch EELS wurde
an diesen Ausscheidungen ein deutlich erhohter Sauerstoffgehalt gegeniiber der
umgebenden Matrix nachgewiesen. Da mehrstindige Glithungen an Luft zwischen 600°C
und 900°C nicht zu einer erhohten Ausscheidungsdichte im Grundmaterial fithrten (siehe
Kapitel 4.1.3), wurde die TipNi-Phase nicht wihrend der ersten Warmumformschritte beim
Walzen gebildet. Die sauerstoffstabilisierten TipNi-Ausscheidungen wurden vielmehr auf
die FErstarrung einer O-haltigen Schmelze zuriickgefilhrt. Die anschlieBenden
Umformschritte konnten dann in den Blechen zu der zeilenférmigen Anordnung der TipNi-
Agglomerate fiihren. |

Da das Material im Anlieferzustand nur eine geringe Stirke der TiOp-Deckschicht von ca.
25 nm aufwies, diese jedoch schon nach 20-miniitiger Gliihung bei 400°C auf eine Stérke
von 200 nm anwuchs (Bild 4.7), konnte auf reine Kaltverformung in den letzten Umform-
schritten geschlossen werden. Ein relativ niedriger (globaler) Sauerstoffgehalt von 930 ppm
(500 pm-Bleche) der besonders bei hoheren Temperaturen oxidationsanfilligen Legierung
bestitigte die Herstellerangabe einer Kaltverformung. Der O-Gehalt war in der Folien-
abmessung (170 um) mit 1170 ppm nur wenig erhoht (Tabelle 3.3), obwohl viele Umform-
schritte an Luft durchgefiihrt wurden. Daher wurde der Beitrag des Walzprozesses zu einer
Erhshung des globalen Sauerstoffgehaltes als untergeordnet eingestuft.

Aus der Kornmorphologie war auf eine erhebliche Kaltverformung bei der Herstellung der
NiggTi-Bleche zu schlieBen. Eine Bestitigung der Herstellerangaben von ca. 30 % ergab
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sich aus den DSC-Messungen, da ein separater R-Phasen-Peak in der Abkiihlkurve ab ca.
8 % Kaltverformung, in der Aufheizkurve jedoch erst ab 30 % Kaltverformung beobachtet
wird [89]. Die DSC-Kurve von NiggTi zeigte einen deutlich separierten R-Phasen-Peak
beim Abkiithlen (Bild 4.33), beim Aufheizen wurde eine direkte Umwandlung des
Martensits in Austenit beochtet. Nach der Erholungsgliihung bei 400°C wurde daher das
Vorliegen eines effektiven Umformgrades von etwas geringer als 30 % angenommen.

Nach der Wirmebehandlung zur Einstellung des Formgedichtniseffektes bei 400°C war
gegeniiber dem gewalzten Zustand lichtmikroskopisch keine signifikante Verdnderung der
feinen Martensitstruktur mit statistisch verteilter Lattenorientierung festzustellen. Dagegen
wiesen die TEM-Untersuchungen auf eine Erholung innerhalb des Martensitgefliges hin,
wobei eine gegenseitige Verschiebung der Lattengrenzen zu einem Wachstum energetisch
giinstiger Varianten fiihrt (Variantenselektion). Am rein kaltverformten Material wurden bei
DSC-Messungen keine auswertbaren Kurvenverldufe beobachtet, weshalb reproduzierbare
Umwandlungstemperaturen nicht bestimmt werden konnten. Erst nach der 400°C-Glilhung
zeigte das Material die Martensitumwandlung bei definierten Temperaturen, so daB auf eine
reduzierte Versetzungsdichte bzw. eine giinstigere Versetzungsanordnung durch Erholungs-
vorgénge zu schlieen war. :

Quantitative Aussagen iiber die Versetzungsdichte und -anordnung konnten aus den TEM-
Untersuchungen nicht gewonnen werden, da der komplexe Aufbau des Martensitgefiiges
(Bild 4.2) eine gesicherte Auswertung der Deformationsstruktur unméoglich machte.
Dagegen bestitigte der Hérteabfall vom Wert des kaltverformten Materials (345 HV0,1) auf
die Hirte von 290 HV0,1 nach der 400°C-Glilhung (Bild4.41) das Auslosen von
Erholungsvorgingen bei der Wiarmebehandlung. Die vorliegenden Ergebnisse lassen dabei
auf einen starken FEinfluB des Variantenselektionsprozesses schlieBen. Gleichzeitig
ablaufende Versetzungsumordnungen schienen von untergeordneter Wirkung zu sein.
Bemerkenswert waren die stark zerkliifteten Martensitlatten, die dennoch bei DSC-
Messungen, sowie beim Nachweis des Formgedichtniseffektes im Zugversuch eine definiert
ablaufende Martensitumwandlung erméglichten. Die bei der Martensitverformung
erreichten groBen Dehnungswerte (Pseudoplastizitit) wurden daher in Analogie zu
bestehenden Modellvorstellungen [15, 18,19] auf die Grenzflichenbewegung der
Martensitzwillinge in einer stark zerkliifteten Lattenstruktur zurtickgefiihrt.

Das Gefligebild der Legierung NispTi zeigte an 500 pm-Blechen ebenso wie am davon
heruntergewalzten Folienmaterial (170 pm) keine ausgeprigte Orientierung der Kdrner.
TipNi-Ausscheidungen wurden vereinzelt in geringer Flichendichte festgestellt, ohne daf3
eine zeilenformige Anordnung nachzuweisen war, Bild 4.3. Das Vorliegen der Ti-reichen
Phase war auffillig, da diese mit einer Ausscheidung aus einer Ni-reichen Matrix im
thermodynamischen Gleichgewicht nicht zu erkldren ist (sieche Gleichgewichts-
Phasendiagramm, Bild 2.3). EELS-Untersuchungen ergaben wiederum einen erhShten
O-Gehalt der TipNi-Phase, so da auf eine Sauerstoff-Stabilisierung der Ausscheidungen zu
schlieBen war. Bei der schnellen Erstarrung Ni-reicher Schmelzen im Schmelzspinn-
verfahren wurde nachgewiesen [73], daB die TizNi-Phase in Anwesenheit von Keimen
schon kristallisieren kann, bevor die NiTi-Phase erstarrt. Dabei wurde die gegeniiber NiTi
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wesentlich hohere Keimbildungsgeschwindigkeit und eine geringere Keimwachstums-
geschwindigkeit der Ausscheidungsphase deutlich. In einem metastabilen Phasendiagramm
[73] uberdeckt der erweiterte Existenzbereich von TipNi sogar den Homogenititsbereich
der NiTi-Phase, so daB eine Ausscheidung aus den Ni-reichen Schmelzen zu erkliren war.
Aus dieser Untersuchung wurde geschlossen, dafi die TipNi-Phase bei entsprechender
Unterkithlung unabhéngig vom Ti-Gehalt der Legierungen gebildet werden kann und daher
auch in Ni-reichen Materialien zu finden ist. Bei der Erstarrung einer O-haltigen Schmelze
kann die Ausscheidungsphase zusitzlich stabilisiert werden, so daB deren Auftreten in
Ni51Ti durch den HerstellungsprozeB zu erkliren ist. Nachfolgende Walzschritte schienen
dagegen im Bezug auf eine TipNi-Ausscheidung auch bei Temperaturen von bis zu 900°C
unkritisch zu sein. Im Zusammenhang mit den Beobachtungen an NiggTi wire somit eine
genaue Kontrolle des Sauerstoffgehaltes beim AbgieBen der Schmelze zu empfehlen, um
den Ausscheidungszustand zu optimieren. Aufgrund der hohen Keimbildungs-
geschwindigkeit von TipNi scheint eine vollige Unterdriickung dieser Ausscheidungen beim
HerstellungsprozeB jedoch nur schwer erreichbar zu sein.

Im Anlieferzustand wurde an NisTi-Blechen (500 um) eine durchgehende Belegung mit
einem TiOy-Deckoxid festgestellt, das Folienmaterial (170 um) zeigte eine noch erheblich
stirkere Oxidschicht (Bild 4.6). Nach fiinfminiitiger Wéarmebehandlung bei 550°C lag die
TiOy-Deckschicht unverindert vor, dagegen war eine Verminderung des stochiometrischen
Ti-Ni-Oxides und des Ubergangsoxides zur Matrix hin zu beobachten (Bild 4.7). Die
Bildung der Oxidschichten wurde auf die Warmumformschritte zuriickgefiihrt, die aufgrund
der probiematischen Kaltverformbarkeit des pseudoelastischen Materials erforderlich waren.
Zur Dickenreduzierung der Bleche auf die Folienabmessung wurden viele Umformschritte
an Luft vorgenommen, wodurch sich das starke Ansteigen der Schichtstirke bei 170 um-
Folien erkldren 14Bt. Da TiO»-Schichten oberhalb 535°C nicht mehr stabil vorliegen [131],
kann der Abbau der Ti-Ni-O-Zwischenschicht nach der 550°C-Glithung als Hinweis auf
einen beginnenden Schichtzerfall interpretiert werden. Eine dicht an der Oberfliche
haftende TiO2-Schicht sollte vor Warmebehandlungen der stark sauerstoffaffinen Legierung
nicht entfernt werden, da diese eine freie Oberfliche vor weiterer Oxidation schiitzen kann.
An 170 uym-Folien wurde mit einem Sauerstoffgehalt von 2740 ppm gegeniiber den
500 pm-Blechen (830 ppm) ein stark erhohter Wert gemessen, Tabelle 3.3. Dieser Anstieg
wird auf die starke Sauerstoffaufnahme beim Warmwalzen der Bleche zuriickgefiihrt, da mit
abnehmender Querschnittsfliche geringere Diffusionswege bei hohen Umformtemperaturen
zuriickzulegen waren.

Die regellose Kornorientierung von NisjTi wurde bereits als Hinweis auf eine
Warmverformung in beiden Materialstirken diskutiert. Vergleichende TEM-
Untersuchungen an beiden NiTi-Legierungen belegten eine erheblich stirker ausgeprigte
Versetzungsstruktur in NiggTi. Die Tatsache, daB die Martensitumwandlung durch hohe
Versetzungsdichten stark verzogert werden kann [89, 132, 133], wurde beim ca. 30 %
kaltverformten NiggTi-Material durch einen stark asymmetrischen Martensitpeak in einem
sehr breiten Temperaturintervall von 61 K bestitigt (Bild 4.33). Dagegen wies Ni51Ti einen
deutlich symmetrischeren Martensitpeak in einem engeren Temperaturbereich von 38 K auf
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(Bild 4.35). Der effektive Umformgrad des warmverformten Nig Ti-Materials wurde daher
in Ubereinstimmung mit den Herstellerangaben mit einem Wert von ca. 20 % abgeschiitzt.
Obwohl die DSC-Messungen am wirmebehandelten Material eine Austenit-Finish-
Temperatur von Af = 12°C ergaben (Bild 4.35) und somit die Austenitphase bei Raum-
temperatur stabil vorliegen sollte, war bei lichtmikroskopischer Gefiigebetrachtung eine
ausgeprigte Lattenstruktur zu erkennen (Bild 4.3). Diese unterschied sich deutlich von den
an NiggTi beobachteten, relativ kleinen Martensitlatten, die thermisch gebildet wurden und
zufillige Orientierungen aufwiesen. Wegen den relativ groben Latten mit ausgeprigter
Vorzugsorientierung innerhalb eines Korns konnte zunichst auf eine spannungsinduzierte
Martensitbildung beim Walzen der NigjTi-Bleche geschlossen werden. Eine spannungs-
induzierte Martensitumwandlung war auch bei der metallographischen Prdparation von
Schliffen (Schleifmartensit) der pseudoelastischen Legierung nicht auszuschliefen. Da ein
spannungsfreier Abtrag durch Elektropolieren in einer Tiefe von zwei Kornlagen lediglich
zu einer leichten Minderung der Lattenstruktur fithrte [134], schien jedoch ein starker
Priéparationseffekt nicht vorzuliegen.

Bei TEM-Untersuchungen war das alleinige Vorliegen der Austenitphase in NigjTi zu
erkennen. Spannungsinduzierter Martensit konnte ebenso wie die R-Phase im Ausgangs-
material nicht gefunden werden. Diese Beobachtungen lassen auf eine spannungsinduzierte
Bildung von Martensitlatten im WalzprozeB schlieBen. Im lastfreien Zustand konnten diese
in die Austenitphase umwandeln, wodurch die zeilenférmige Anordnung von Subkérnern
(Bild 4.4) zu erkldren ist. Durch die fiinfminiitige Glithung bei 550°C wurde eine Erholung
ausgelost, tiberlagerte Versetzungsbiander wiesen auf eine Polygonisation hin. Der Hérte-
abfall vom Wert des gewalzten Materials (350 HVO0,1) auf eine Hirte von 315 HVO,1
(Bild 4.43) bestitigt eine Erholung wihrend der Glithung. In Analogie zu NiggTi zeigte der
gewalzte Anlieferzustand bei DSC-Messungen keinen auswertbaren Umwandlungsverlauf,
nach der 550°C-Glihung wurde an Nis(Ti jedoch ein definierter Martensitiibergang
beobachtet. Diese Beobachtung wurde als Hinweis auf eine Blockierung der Martensit-
Austenit-Grenzflichen durch Versetzungen gedeutet, deren Umordnung durch die
Erholungsglithung eine definierte Phasenumwandlung erlaubt.

Nach der Glithung waren in versetzungsarmen Bereichen in bestimmte Richtungen orien-
tierte NigTi3-Ausscheidungen zu finden, Bild 4.5. Die linsenformigen Teilchen mit
typischen Durchmessern von 50 bis 150 nm wurden an Versetzungen gebildet, die bei der
Ausscheidung als Keime wirkten. Die Normalenrichtung der Ausscheidungen ist in <111>-
Richtung zum Austenitgitter orientiert [78], da so die Verzerrungsenergie bei der
Ausscheidung minimiert werden kann. Durch Kohirenz der NigTiz-Phase mit dem
Austenitgitter konnen somit in bestimmte Richtungen orientierte, innere Spannungsfelder
entstehen. Diese werden als notwendige Voraussetzung fiir den Zweiweg-Form-
geddchtniseffekt (reversible Umwandlung zwischen zwei definierten Geometrien)
angesehen [76, 77, 78] und werden durch thermomechanische Trainingsmethoden gezielt
eingestellt [135]. Eine Wechselwirkung gerichteter Spannungsfelder um die NigTiz-Phase
kann die bevorzugte Bildung weniger Martensitvarianten beim spannungsinduzierten
Martensitiibergang begiinstigen. Ob gerichtete Spannungen ebenso wie beim Zweiweg-
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Effekt als notwendige Voraussetzung fiir das pseudoelastische Verhalten anzusehen sind,
war jedoch unklar. :

Die Glithung zur Einstellung der pseudoelastischen Plateauspannungen bei 550°C kann nach
den vorliegenden Untersuchungen als kombinierte Ausscheidungs- und Erholungsgliihung
angesehen werden. Da Versetzungen als Keimbildungszentren fiir die NigTi3-Phase wirken,
ist die geeignete Glithtemperatur und Glithzeit stark vom Verformungsgrad des Materials
abhéngig. Nach fiinfminiitiger Wirmebehandlung mit einer um 50°C niedrigeren Gliih-
temperatur (500°C) war bereits eine um 60 MPa geringere Plateauspannung flir die
spannungsinduzierte Martensitbildung aufzuwenden. Die erreichten Plateauspannungen
werden somit vom Ausscheidungs- und Erholungszustand des Materials bestimmt. Zur
Einstellung gleichbleibender Formgedéchtniseigenschaften wurden daher an den NigjTi-
Blechen die Warmebehandlungs- und Abkiihlbedingungen in engen Grenzen eingehalten.

NiggTi: Martensit

Martensit-
latten

Zwillings-
grenzen

Nig4Ti: spannungsinduzierter Martensit
: spannungs-
- induzierter
Austenit- / Martensit
gefuge —
NigTig
Verse’tzungenJg

Bild 5.2: Schematische Darstellung der Martensitmorpholo_gie von Nig9Ti (oben) und
Ni51Ti (unten) bei lichtmikroskopischer bzw. elektronenmikroskopischer Betrachtung

Aus den Gefligeuntersuchungen wurde eine schematische Darstellung der Martensit-
morphologie von NiggTi und des spannungsinduzierten Martensits in Ni51Ti auf licht-
mikroskopischer und elektronenmikroskopischer Ebene abgeleitet, Bild5.2. Die
pseudoplastische Verformbarkeit des martensitischen NiggTi-Gefliges beruht danach auf
innerhalb der Martensitlatten hoch beweglichen Zwillingsgrenzflichen. Spannungsfelder um
Versetzungen konnen die Zwillingsverformung ebenso wie die Martensitbildung beim
Abkiihlen behindern. Von den inkohérenten TipNi-Ausscheidungen wird nur eine
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untergeordnete Wechselwirkung erwartet. Die zerkliiftete Lattenstruktur von NiggTi hat
nach den vorliegenden Beobachtungen die Beweglichkeit der Zwillingsgrenzen nicht
entscheidend beeintrichtigt. In der austenitischen Legierung NigqTi ist die spannungs-
induzierte Martensitbildung von der Wechselwirkung mit Spannungen um Kkohérente
NigTiz-Ausscheidungen gepridgt. Gerichtete Spannuhgsfelder kénnen demnach die
bevorzugte Bildung weniger Martensitvarianten begiinstigen, die erholte Versetzungs-
anordnung lieB hier nur eine geringere Wechselwirkung erwarten.

Schweifinéihte beider Legierungen zeigten im Querschliff eine taillenformige Schmelzzone
mit einem Ubergang von stengelartigem zu globularem Kristallitwachstum (siche
Bilder 4.10 und 4.14). Aufgrund des anfinglich hohen Temperaturgradienten erfolgte
zunéchst die gerichtete Erstarrung von Stengelkristalliten zur Nahtmitte hin. Im weiteren
Erstarrungsverlauf wurde der hohe Temperaturgradient mit fortschreitendem Wachstum der
Stengelkristallite abgebaut, so daBl ein spontaner Umschlag in eine globulare Kristall-
morphologie erfolgte. Die globularen Korner waren zur Nahtmitte hin zunehmend ver-
grobert, an der langlichen, nach aulen gerichteten Korngestalt war das Zusammentreffen der
beiden Erstarrungsfronten zu erkennen. Die Gefligeausbildung im SchweiBgut 148t sich
somit auf die sich verdndernden Kristallisationsbedingungen bei der Erstarrung [126]
zuriickfiihren. '
Aufgrund der Gefligezusammensetzung (Grundmaterial, WirmeeinfluBzone, Schmelzzone)
war an geschweifiten NiTi-Blechen eine Anisotropie der mechanischen Eigenschaften zu
erwarten. Im Zugversuch war daher mit mehrachsigen Spannungszustinden zu rechnen,
weshalb bei der mechanischen Priifung geschweiliter Verbindungen grundsitzlich von einer
technologischen Priifung auszugehen ist. Innerhalb des Schweilgutes wurde in der Naht-
mitte eine Brucheinleitung aufgrund metallurgischer Kerbwirkung erwartet. Mit zusétz-
lichen Spannungsiiberh6hungen in der Nahtmitte war zu rechnen, da dort ein leichter Naht-
riickfall zu einer Querschnittsverminderung fiihrte. Vereinzelte Poreneinschliisse waren im
SchweiBgut beider Materialien vorhanden, ein EinfluB auf das Versagensverhalten war
jedoch im Zugversuch nicht nachzuweisen. Dieser Zusammmenhang wurde auf die Form
der Gaseinschliisse zuriickgefiihrt, da von kugelformigen Poren bei duflerer Belastung eine
relativ geringe Kerbwirkung ausgeht.

Im Schliffbild war mit zunehmender Entfernung vom Schweifigut eine feinkornigere
Ubergangszone zum thermisch unbeeinflussten Grundmaterial hin zu erkennen. Diese
Ausbildung der WirmeeinfluBzone war mit einer Rekristallisation der gewalzten Bleche zu
erkliren. Aufgrund des von der Strahleinwirkstelle nach aulen abfallenden Temperatur-
profils war dort eine geringere Triebkraft fiir den Rekristallisationsproze gegeben. Die
zunehmende Feinkornigkeit des Gefiiges am Rand der WiarmeeinfluBzone belegte eine
bereits abgeschlossene Primirrekristallisation, ohne ein weiteres Kornwachstum zu ermog-
lichen. Im AnschluB an die Ubergangszone war eine Erholung des Gefiiges zu erwarten,
hierbei ist ein Nachweis bei lichtmikroskopischer Untersuchung generell nicht moglich.
Beim Vergleich von Gefligeaufnahmen beider Legierungen wurden unterschiedliche
Abmessungen des korngefeinten Ubergangsbereiches zwischen SchweiBgut und Grund-
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material festgestellt. Der unterschiedliche Verformungsgrad beider Materialien wurde als
Ursache fiir eine geringere Rekristallisationsneigung und somit fiir eine schmalere Wérme-
einfluBzone beim Schweilen von NigTi-Blechen angesehen.

An Verbindungen der Legierung NigoTi war ein geradliniger Bruchverlauf in der
Nahtmitte ohne Brucheinschniirung zu beobachten (Bild 4.26, links). Bei Bruchflichen-
untersuchungen an zerrissenen Zugproben waren wabenfreie Trennbruchflidchen in einem
zeiligen Erstarrungsgefiige zu erkennen, Bild 4.27. In hochauflésenden REM-Aufnahmen
konnten feine Partikel mit typischen Abmessungen von ca. 100 nm auf den Bruchfldchen
beobachtet werden, Bild 4.29. Diese zeigten bei AES-Analysen eine deutlich Ti-reichere
Zusammensetzung als die umgebende NiTi-Matrix. Bereits bei lichtmikroskopischer Unter-
suchung war eine Belegung der Korngrenzen mit einer "weilen Phase" festzustellen
(Bild 4.11). Durch TEM-Untersuchungen wurden linienformige Ansammlungen von
Ausscheidungsteilchen an den Korngrenzen nachgewiesen (Bild 4.12). Die Partikel wurden
durch EDX und Elektronenbeugung als TipNi-Phase identifiziert, EELS-Analysen belegten
einen deutlich erh6hten Sauerstoffgehalt der Teilchen. Das sprode Versagen von SchweiB-
nahten der Ti-reichen Legierung wird daher auf sauerstoffstabilisierte TipNi-Ausschei-
dungen entlang der Korngrenzen im Schweiigut zuriickgefithrt. Der makroskopisch erkenn-
bare, geradlinige Bruchverlauf in der Nahtmitte war mit Spannungsiiberhhungen durch
metallurgische Kerbwirkung und Nahtriickfall zu erkléren.

Aus den unterschiedlichen kubischen Gitterparametern ist auf eine Inkoharenz der T12N1-
Ausscheidungen (kubisch flichenzentriert, a= 1,132 nm) mit NiTi (kubisch primitiv,
a=0,302 nm) zu schlieBen. Bei mechanischer Belastung wird die Festigkeit der Korn-
grenzen durch die inkohirente Ausscheidungsphase daher so weit vermindert, daf} friih-
zeitiges Korngrenzenversagen eine Einleitung plastischer Deformation in das Korninnere
unméglich macht. Hiartemessungen zeigten in der Fiigezone an nicht wirmebehandelten
Blechen (Anlieferzustand) keine Aufhirtung im Schweifigut, Bild 4.42. Bei TEM-
Untersuchungen waren in der Matrix lediglich vereinzelt liegende TipNi-Partikel in geringer
Flichendichte zu finden, so daB eine Hértesteigerung durch die Ausscheidungen nicht
moglich war. _

Die Bildung der Ti-reichen Korngrenzenphase im Schweiigut ist anhand des Phasen-
diagrammes (Bild 2.3) durch Ausscheidung aus einer iibersittigten, Ti-reichen Matrix beim
Unterschreiten der Loslichkeitslinie wihrend der Abkiihlung zu erklidren. Da Sauerstoff die
Ausscheidung begiinstigt, ist im Hinblick auf die Schweifieignung Ti-reicher Legierungen
die Verwendung sauerstoffarmer Materialien zu empfehlen. Im FiigeprozeB sollten hohe
Abkiihlgeschwindigkeiten angestrebt werden, da so die Keimbildung der Ausscheidungs-
phase verzogert werden kann. Die Anwendung hochenergetischer Strahlquellen (wie z. B.
das LaserstrahlschweiBlen) scheint daher im Bezug auf eine Unterdrickung des Aus-
scheidungsvorganges giinstig zu sein.

Wihrend bei lichtmikroskopischer Betrachtung eine martensitische Lattenstruktur im
NiggTi-SchweiBgefiige nicht festzustellen war, konnten im TEM feine Martensitlatten mit
maximalen Breiten von 20 nm nachgewiesen werden, Bild 4.12. Das Martensitgefiige war
nicht homogen, sondern von austenitischen Bereichen durchzogen. Schon im Ausgangs-
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material wurden stark zerkliiftete Martensitlatten beobachtet. Die Anordnung und Orien-
tierung der Martensitlatten war dagegen im SchweiBgefiige noch deutlich unregelméiBiger.
Aus der Gefiigeuntersuchung allein war nicht vorherzusagen, ob eine Martensit-Austenit-
Umwandlung im Schweilgut moglich ist. Nachdem bei DSC-Messungen an vollstindig
umgeschmolzenen NiggTi-Proben ein Phaseniibergang bei definierten Umwandlungs-
temperaturen nachgewiesen wurde, war auf einen Erhalt des Formgedichtniseffektes in der
Fiigezone zu schliefen. Die mechanische Priifung im Zugversuch belegte schlieBlich ein
funktionierendes Formgedéchtnis sowohl an lasergeschweifiten Verbindungen, als auch im
simulierten Schweiligefiige umgeschmolzener Proben. Das Funktionieren des Form-
gedichtniseffektes 1aBt sich auf die im Schweiigut selbst nachzuweisende Lattenstruktur
zuriickfithren. Entsprechend dem in Bild 5.2 dargesteliten Modell ist die Grenzflichen-
mobilitdt durch innerhalb der Martensitlatten bewegliche Zwillingsgrenzen zu erkliren.
Weder die Inhomogenitit des Martensitgefiiges, noch die starke Zerkliiftung der Latten
haben nach den vorliegenden Beobachtungen zu einer Unterdriickung der Phasen-
umwandlung gefiihrt. Fiir eine noch weitgehendere Kldrung des Zusammenhanges zwischen
dem Gefiige und dem Funktionieren des Formgedichtniseffektes konnte das komplexe
Gefiigebild im Rahmen der durchgefithrten Untersuchungen nicht herangezogen werden.
Eine Wechselwirkung zwischen der Defektstruktur von NiggTi und der Grenzflichen-
mobilitit beim Martensitiibergang wurde daher aus der Priifung der mechanischen und
thermischen Umwandlungseigenschaften im Zugversuch bzw. bei den DSC-Messungen

abgeleitet.

LasergeschweiBite Verbindungen der pseudoelastischen Legierung NigqTi zeigten im
Zugversuch eine Bruchverzweigung von der Schmelzzone in das Grundmaterial und eine
deutliche Einschniirung des SchweiBgutes (Bild 4.26, rechts). Bei Untersuchung der Bruch-
flachen im REM wurden innerhalb des gerichteten Erstarrungsgefiiges vielfiltig verzweigte
Gleitterrassen beobachtet (Bild 4.31), Kornausbriiche waren dagegen nicht zu erkennen.
Auf den Gleitflichen waren feine, transkristallin verlaufende Bruchwaben festzustellen
(Bild 4.32), die auch bei hoher VergroBerung keine Einschliisse aufwiesen. Das
Versagensbild wies somit im Gegensatz zur Legierung NigoTi auf ein duktiles Verhalten
des Schweifigutes hin. Diese Interpretation stimmte mit der ausgeprdgten plastischen
Verformbarkeit des vollstindig umgeschmolzenen Gefiiges im Zugversuch iiberein.
Nachdem bei TEM-Untersuchungen im Schweiligut keine Ausscheidungen an Korngrenzen
nachzuweisen waren, kann die Duktilitit der NigjTi-Verbindungen auf die hohe
Komgrenzenfestigkeit des SchweiBgutes zuriickgefiihrt werden.

Bei Hirtemessungen war im Schweiigut von NisjTi-Verbindungen ein Hérteabfall
festzustellen (Bild 4.43), der auf ein grobkorniges, versetzungsarmes Erstarrungsgefiige
zuriickgefithrt wurde. Im  austenitischen Schweiigefiige waren keine NigTiz-
Ausscheidungen zu finden, nur vereinzelt lagen TipNi-Partikel vor. Die gute Duktilitit der
Verbindungen 4Bt sich somit auf die geringe Ausscheidungsdichte des Schweiigutes
zuriickfithren. Da die Keimbildung der NigTi3-Phase im Grundmaterial an Versetzungen
erfolgte, war eine Ausscheidung im versetzungsarmen Schweiligefiige nicht moglich.
Dagegen konnten bei der Erstarrung TipNi-Teilchen gebildet werden, was fiir die hohe
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Keimbildungsgeschwindigkeit dieser Phase spricht. Deren Vorliegen im Schweilgut des
Ni-reichen Materials zeigt, daB Ausscheidungen trotz schneller Abkiihlung auch beim
LaserschweiBen nicht vollstindig zu unterdriicken sind. Die inkohdrenten Teilchen konnten
aufgrund ihres geringen Volumenanteils zu einer Hartesteigerung nicht beitragen. Durch das
stabile Vorliegen des Schweifigefiiges im austenitischen Zustand war auch eine
Umwandlungshértung nicht moglich.

Im Zugversuch war die geringe Verfestigung vollstandlg umgeschmolzener Proben bei
plastischer Verformung zu erkennen, Bild 4.59. Zur spannungsinduzierten Martensitbildung
waren am SchweiBgut wesentlich geringere Spannungen aufzubringen, was auf die geringe
Versetzungsdichte des Gefiiges hinwies. Der Verlauf der G/€-Kurve war dabei stark
verindert, die Verformung erinnerte eher an eine Martensitkurve, als an ein
Umwandlungsplateau. Nach Entlastung des Schweiigutes wurde keine nennenswerte
Riickverformung festgestellt (Bild 4.69), weshalb auf einen voélligen Verlust des
pseudoelastischen  Verhaltens geschlossen wurde. Das deutlich verdnderte Deformations-
verhalten war auf spannungsinduzierten Martensit zuriickzufithren, der ganze Bereiche des
austenitischen Schweigutes durchzog (Bild 4.15). Die Bildung von spannungsinduziertem
Martensit wies auf erhebliche innere Spannungen bei der Erstarrung hin. Bei Belastung im
Zugversuch konnten in die Austenitkrner spannungsinduziert Martensitlatten wachsen, die
groBe Umwandlungsdehnungen freigaben. Der im Schweiigut bereits vorliegende Martensit
konnte durch Zwillingsbewegung verformen, wie dies an der Martensitkurve von NiggTi zu
verfolgen war. Durch beide Gefiigebestandteile war somit eine G/€-Kurve zu erkliren, die
auf iberlagerte Verformungsmechanismen eines zweiphasigen Gefiiges (Austenit +
Martensit) hinwies.

Da im SchweiBgut von Nig9Ti ein funktionierender Formgedichtniseffekt festgestellt
wurde, war der Verlust des pseudoelastischen Verhaltens im Schweiigut der NisqTi-
Legierung (Bild 4.69) auffillig. Es wurde angenommen, daB in NisiTi gerichtete
Spannungsfelder um  kohdrente NigTi3-Ausscheidungen mit den wachsenden
Martensitlatten wechselwirken. Diese Ausscheidungen wurden beim Schweiflen aufgelost
und bei der Erstarrung der Schmelze nicht mehr gebildet. Somit war anzunehmen, dal
gerichtete Spannungsfelder um die Ausscheidungsteilchen einen entscheidenden EinfluB auf
den Verlauf der spannungsinduzierten Martensitumwandlung von Ni51Ti nehmen konnen.
Eine Wechselwirkung mit Ausscheidungen kann jedoch nur durch mikroskopische Unter-
suchung wihrend der spannungsinduzierten Martensitbildung nachgewiesen werden.
Weitergehende Untersuchungen kénnten daher kliren, ob gerichtete Spannungen als
notwendige Voraussetzung fiir das pseudoelastische Verhalten anzusehen sind. Sollte sich
dies bestiitigen, muB davon ausgegangen werden, daB das pseudoelastische Verhalten im
NigTi-SchweiBgefiige auch durch Glithungen nicht wieder hergestellt werden kann. Mit
der geringen Versetzungsdichte des Schweiigutes fehlen die notwendigen Kristallisations-
keime fiir die Ausscheidung der NigTi3-Phase.
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Durch Wirmebehandlungen lasergeschweifiter NiggTi-Bleche sollte der Ausscheidungs-
zustand im SchweiBigut verbessert werden, um an den sprode versagenden Verbindungen
ein duktiles Verhalten zu erreichen. Glithungen an Luft waren bei 600°C und einer Dauer
von vier Stunden méglich, ohne dafl eine Oxidation zu beobachten war. Bei dieser Tempe-
ratur setzte stirkere Oxidation erst bei ldngeren Zeiten ab etwa 24 Stunden ein. Eine vier-
stindige Glithung bei 900°C fiihrte jedoch zu einem starken Aufwachsen einer TiOj-
Schicht in einer Stirke von 30 um (Bild 4.17). Darunter wurde nach Ni-reichen Zwischen-
schichten eine ca. 50 um starke, an Ti verarmte Zone festgestellt. In Bild 4.19 wurde aus
AES- und ESMA-Untersuchungen ein Ni:Ti-Konzentrationsprofil iiber dem Abstand von
der Blechoberfliche aufgetragen. Daraus konnte folgender Reaktionsablauf nachvollzogen
werden: da NiTi bei 900°C in Anwesenheit von Sauerstoff instabil vorliegt [136], erfolgt
eine Oxidation gemaf NiTi (900°C) — TiO7 + Ni. Wihrend die sauerstoffgebundene Ti-
reiche Zone an der Oberfliche anzutreffen war, wurde iiberschiissiges Nickel in
darunterliegenden Schichten abgelagert, so daf ein sprungartiger Konzentrationsausgleich
iiber die Tiefe erfolgte. Aus dem Blechinneren konnte Ti zur Oberflache diffundieren und
hinterlieB eine an Ti verarmte Matrix. Diese Ti-verarmte Oberflichenzone war
lichtmikroskopisch an von Martensitlatten freien Kérnern zu erkennen (Bild 4.17, rechts).
Aus der Literatur [72] war von NiTi-Legierungen eine starke Abhéngigkeit der
Umwandlungstemperaturen von der Ni-Konzentration bekannt. Ab einem Ni-Gehalt von
etwa 51,5 Atom-% wurde dort ein Steilabfall der Mg-Temperatur beschrieben, bei
geringeren Ni-Gehalten erreichte die Mg-Temperatur einen Plateauwert ohne starke
Konzentrationsabhiingigkeit. Aus der chemischen Analyse von NiggTi war ein Ni-Gehalt
von ca. 49,5 Atom-% bekannt. ESMA-Untersuchungen belegten beim Oxidationsvorgang
eine Ni-Anreicherung um 1,5 Atom-% gegeniiber der Matrix. Eine starke Ni-Anreicherung
konnte somit die Konzentration in den Bereich des Steilabfalls der Mg-Temperatur
verschieben. Die veridnderte Oberflichenzone wurde daher mit einem Abfall der Mg-
Temperatur durch Ti-Verarmung erklirt, so dal Austenitkérner in der Oberflichenzone der

martensitischen Legierung stabil vorlagen.

Um bei weiteren Untersuchungen eine Oxidation der NiggTi-Bleche zu verhindern, wurden
die nachfolgenden Wirmebehandlungen unter LuftabschluB durchgefithrt. Nach ein-
stiindiger Glithung bei 600°C lag die TipNi-Phase im Schliffbild klar erkennbar an den
Korngrenzen des Schweigutes vor. Eine mechanische Priifung wéirmebehandelter Proben
ergab im Zugversuch sogar eine weiter reduzierte Versagensspannung, ohne daB eine
plastische Verformung der Proben méglich war, Bild 4.56. Die schlechteren mechanischen
Eigenschaften wurden daher auf eine Ostwaldreifung der TipNi-Phase wihrend der Wérme-
behandlung zuriickgefiihrt. An der Feinkornigkeit des Grundmaterials neben der Fiigezone
war eine Rekristallisation zu erkennen, worauf auch der starke Hirteabfall (Bild 4.45)
hinweist. Bei der Belastung der martensitischen Proben war entsprechend eine geringe
Spannung zur pseudoplastischen Zwillingsverformung aufzuwenden. Die bei der Glithung
nur geringfiigig verminderte Hérte des SchweiBigefiiges war ebenfalls mit der geringen
Versetzungsdichte zu erkliren. FEine Rekristallisation war hier micht moglich, da der
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kritische Verformungsgrad nicht erreicht wurde. Der Hérteabfall des Schweiigefiiges wird
somit auf einen Versetzungsabbau bei der Warmebehandlung zuriickgefiihrt.

Nach einstiindiger Warmebehandlung bei 900°C war gegeniiber der 600°C-Glithung ein
grobkomigeres Gefilge im Grundmaterial zu erkennen, Bild 4.20. Die hohere Gliih-
temperatur ermdglichte bei gleicher Glithdauer ein weiteres Kornwachstum. Ein weiterer
Hirteabfall im SchweiBgut (Bild 4.45) wurde auf einen Versetzungsabbau zuriickgefiihrt.
Bei der hoheren Gliihtemperatur laufen Diffusionsvorginge schneller ab, weshalb bei
gleicher Glithdauer ein stirkerer Defektabbau moglich war. Auffillig war im Vergleich zur
600°C-Glithung die deutlich groBere Hirte des Grundmaterials (Bild 4.45), die mit der
Rekristallisation des Gefiiges nicht erklirt werden kann. Ursache dafiir ist vielmehr ein
Ausscheidungsmechanismus, welcher der Rekristallisation iiberlagert war. Zur Einleitung
der Zwillingsdeformation des Martensitgefiiges war an den bei 900°C geglithten NiggTi-
Verbindungen eine im Vergleich zur 600°C-Glithung héhere Streckgrenze zu iiberwinden,
Bild 4.56. Eine Verinderung der Plateauspannung stand daher ebenso wie nach der 600°C-
Glihung im Zusammenhang mit der Harte der NiTi-Matrix. Beim Nachweis des
Formgedichtniseffektes im Zugversuch wurden an den wirmebehandelten Proben grofie
irreversible Dehnungen von ca. 2 % festgestellt (Bild 4.66). Diese konnen mit einer
Behinderung der sich beim Phaseniibergang bewegenden Martensitgrenzflichen durch
TioNi-Ausscheidungen erklért werden.

Nach einstiindiger Wiarmebehandlung bei 900°C wurde noch kein deutlicher Festigkeits-
anstieg an den lasergeschweiBten Proben erreicht, Bild 4.56. Die unverinderte
Versagensspannung 1dfit sich mit den im Schweigut noch deutlich nachzuweisenden
TipNi-Ausscheidungen erkliren. Nach einer 24-stiindigen Glithung bei 900°C wurde an den
NiggTi-Verbindungen im Zugversuch ein deutlicher Festigkeitsanstieg beobachtet,
Bild 4.56. Im Schweifigut war eine von der Oberfliche ausgehende Auflosung der TipNi-
Ausscheidungen zu erkennen (Bild 4.22), wodurch die Korngrenzenfestigkeit in diesem
Bereich anstieg. Die Hirte des Grundgefiiges war nach 24 Stunden gegeniiber der
einstindigen Glilhung kaum vermindert (Bild 4.45), weshalb eine unverdnderte
Streckgrenze zur Einleitung der Zwillingsdeformation zu iiberwinden war. Auch das
Schweilgut zeigte nur eine geringfiigig abfallende Hérte. Daraus wurde auf mit
zunehmender Glithzeit nur langsam fortschreitende Erholungs- und Rekristallisations-
vorgénge geschlossen.

Durch eine 200-stiindige Warmebehandlung bei 900°C wurde die Festigkeit und Duktilitat
der lasergeschweiBiten NiggTi-Verbindungen weiter verbessert (Bild 4.56). Die bessere
Verformbarkeit war auf die fast vollstindige Auflésung der TipNi-Ausscheidungen im
SchweiBigut (Bild 4.23) zuriickzufithren. Aus dem Phasendiagramm (Bild 2.3) war diese mit
der bei 900°C maximalen Ti-Loslichkeit der NiTi-Phase zu erkldaren. Da der Auflésungs-
vorgang rein diffusionsgesteuert ist und Temperaturen von maximal 984°C in der festen
Phase zuldssig waren, konnte lediglich die Glithdauer als freier Parameter bei der Wiarme-
behandlung verindert werden. An den gegliihten Proben wurde ein deutlich verbesserter
Formgedachtniseffekt beobachtet (Bild 4.66), da eine Wechselwirkung der Martensit-
grenzflichen mit Ausscheidungsteilchen nach der Auflosung der TipNi-Partikel nicht mehr
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moglich war. Aufgrund des deutlichen Hirteabfalls im Grundmaterial gegeniiber einer
24-stindigen Glithung (Bild 4.45) war lediglich eine niedrige Streckgrenze zur Zwillings-
verformung der martensitischen Proben zu iiberwinden.

Eine einstiindige Glithung bei 1010°C fiihrte an den NiggTi-Verbindungen zu einer deutlich
verminderten Zugfestigkeit (Bild 4.56). Die Hirte des Grundmaterials und des Schweif-
gefiiges war im Vergleich zu der einstiindigen Gliihung bei 900°C stark erhoht, Bild 4.45.
Diese Beobachtung wurde auf die nach der 1010°C-Wiarmebehandlung im SchweiBgut wie
im Grundmaterial nachweisbaren TipNi-Ausscheidungen . (Bild 4.24) zuriickgefiihrt. Das
schlechte Formgedichtnisverhalten mit einer grofen irreversiblen Dehnung von 2 %
(Bild 4.66) sprach fiir eine Behinderung der Martensitgrenzflichen durch Spannungsfelder
um die Ausscheidungen. Das Vorliegen der TigNi-Ausscheidungen nach deren
Aufschmelzen oberhalb von 984°C ist durch eine Wiederausscheidung aus dem
schmelzfliissigen Zustand zu erklaren. Eine peritektische Reaktion NiTi+L (984°C) —
NiTi + TipNi fithrt nach dem Phasendiagramm (Bild 2.3) beim Abkiihlen zunéchst zu einer
Kristallisation der NiTi-Phase. Da bei weiterer Abkiithlung der an Ti angereicherten Rest-
schmelze der Loslichkeitsbereich von NiTi unterschritten wird, erstarrt die TioNi-Phase um
die zuerst gebildeten NiTi-Kristallite herum. Beim Abschrecken der in Quarzampullen
eingeschweiliten Proben waren nur begrenzte Abkithlgeschwindigkeiten zu erreichen. Eine
Unterdriickung der peritektischen Umwandlung war daher nicht moglich.

Von den durchgefiihrten Wéarmebehandlungen sind insbesondere Glithungen bei 900°C
geeignet, um den Ausscheidungszustand der lasergeschweifiten NiggTi-Verbindungen zu
verbessern. Bei Gliihzeiten von 24 Stunden war eine verbesserte Festigkeit zu erreichen,
jedoch waren grofe irreversible Dehnungen beim Nachweis des Formgedichtniseffektes in
Kauf zu nehmen. Erst noch lingere Glithzeiten fithrten zu einem verbesserten Form-
gedichtniseffekt. Uberlagerte Erholungs-, Rekristallisations- und Ausscheidungsvorginge
verursachten eine Verdnderung des Deformations- und Umwandlungsverhaltens. Die
Empfehlung einer geeigneten Wiarmebehandlung kann daher nur unter Abwigung der
verschiedenen Eigenschaftsdnderungen erfolgen. Da die starke Oxidationsneigung der NiTi-~
Legierungen Glithungen bei 900°C nur unter LuftabschluB oder Schutzgasatmosphire
erlaubt, ist zusétzlich die Wirtschaftlichkeit der Glithprozesse zu iiberpriifen.

5.3 Mechanische Eigenschaften

Die nach dem Schweiflen gegeniiber dem Ausgangsmaterial veridnderten mechanischen
Eigenschaften wurden durch Hirtemessungen iiber die Fiigezone bestimmt (Kapitel 4.3).
In Bild 5.3 wurde fir Nig9Ti (oben) und fiir Ni5)Ti (unten) die Hérte des gewalzten
Anlieferzustandes, die Harte nach der jeweiligen Konditionierungsglithung und die Hirte
geschweiliter Verbindungen zusammengestellt. Fiir NiggTi-Verbindungen, die nach der
Konditionierungsglithung (25 min bei 400°C) verschweiBt wurden, sind zusitzlich die nach
einer Zwischenabkiihlung auf -40°C gemessenen Werte angegeben.
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Bild 5.3: Raumtemperatur-Hérte von Ni49Ti (oben) und von Ni51Ti (unten)
im Anlieferzustand, nach der Konditionierungsglithung und nach dem Schweiflen

Hirteverldufe lasergeschweiliter NiggTi-Bleche zeigten einen konstanten Hirtewert von
290 HVO0,1 ohne signifikante Anderung in der Fiigezone (Bild 4.41). An Verbindungen, die
vor der Messung auf - 40°C abgekiihlt wurden, war nach erneuter Erwdrmung auf Raum-
températur ein niedrigeres Hirteniveau (265 HVO,1) festzustellen. Die Hysterese der
mechanischen Eigenschaften von Formgedéchtnislegierungen ist bekannt und wurde auch
an einer NiTi-Legierung (49,5 Atom-% Ni) bei temperaturabhingigen Hértemessungen
[115] bestiitigt, Bild 5.4. Dieses Material zeigte den Austenitiibergang beim Aufheizen
deutlich oberhalb Raumtemperatur, wandelte jedoch beim Abkiihlen aufgrund einer
Umwandlungshysterese verzogert in Martensit um. Da der Austenit von NiTi-Legierungen
eine groBere Harte aufweist als das Martensitgefiige [83, 115], sind mit dem verbleibenden
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austenitischen Phasenanteil beim Abkiihlen hoéhere Hértewerte verbunden, als im
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Bild 5.4: Temperaturabhingigkeit der Hirte einer NiTi-Legierung (49,5 Atom-% Ni) [115]

Eine ausgeprigte Umwandlungshysterese wurde auch bei den eigenen DSC-Messungen an
NiggTi (Bild 4.33) beobachtet. Die Martensitumwandlung war hier ebenfalls bei Raum-
temperatur nicht vollstindig abgeschlossen (Mf= - 4°C), so daB ein austenitischer Phasen-
anteil nach Abkiihlung auf Raumtemperatur vorlag. Dieser wandelte bei der Zwischen-
abkiihlung auf - 40°C in Martensit um, so da die unterschiedlichen Hérteniveaus von
NiggTi-Verbindungen auf eine umwandlungsbedingte Hysterese zuriickgefiihrt wurden. Da
DSC-Messungen am Schweifligeflige eine definierte Phasenumwandlung belegten
(Bild 4.37), war eine Hirtehysterese in der Fiigezone ebenso festzustellen, wie im Grund-
material. Es muB allerdings betont werden, daB die Hartewerte nur nach Mittelwertbildung
aus mehreren Einzelmessungen diskutiert werden konnten, da aufgrund der MeBungenauig-
keit Abweichungen von + 10 HV0,1 zu erkliren waren. Aussagen iiber ein verdndertes
Hystereseverhalten des SchweiBgefliges, das nach den DSC-Messungen aufgrund erhohter
Umwandlungstemperaturen zu erwarten war, sollen daher im Rahmen dieser Untersuchung
nicht getroffen werden.

Der konstante Hirteverlauf {iber die Fiigezone von NiggTi war ungewdhnlich, da das aus
dem Erstarrungsvorgang resultierende Schweifgefiige (stengelartige und globulare
Kristallite in der SchweiBnaht, rekristallisierte Korner unterschiedlicher Grofie in der
WirmeeinfluBzone) Hirteunterschiede erwarten lieB. Die unverdnderte Hirte geschweiBter
NiggTi-Bleche mit eingestelltem Formgedéchtnis wird auf zwei gegenldufige Mechanismen
zuriickgefiihrt. Die 400°C-Glithung zur Konditionierung bewirkte im Grundmaterial einen
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Versetzungsabbau, der mit einem Hérteabfall vom Wert des kaltverformten Gefiiges
(345 HVO0,1) auf eine Hirte von 290 HVO0,1 einherging. Durch den SchweiBprozeB wurde im
Erstarrungsgeflige eine Umwandlungshirtung ausgelost, da das Material bei der Abkiihlung
auf Raumtemperatur die Martensitumwandlung vollsténdig durchlief (M= 41°C). Nach den
vorliegenden Ergebnissen flihrten beide Mechanismen im Grundmaterial wie im Schweiligut
gerade zu einem konstanten Hérteniveau. Eine Hértesteigerung durch Ausscheidungsphasen
war nicht festzustellen, da im SchweiBgut von NiggTi lediglich inkohérente TipNi-
Ausscheidungen an den Korngrenzen zu finden waren.

Ein deutlicher Hérteabfall in der Schmelzzone konnte lediglich beim Verschwelﬁen nicht
konditionierter NiggTi-Bleche (Anlieferzustand) nachgewiesen werden, Bild 5.3. An diesen
Verbindungen wurde die Tieflage des Hiartewertes (225 HVO0,1) in einer MeBlédnge von
0,6 mm beobachtet. Diese Abmessung stimmte mit der lichtmikroskopisch feststellbaren
Breite der Schweiinaht iiberein. Vom SchweiBigut aus stieg die Hérte innerhalb eines
Millimeters kontinuierlich auf den Wert des kaltverformten Grundmaterials an, so daB hier
von einer ausgeprigten WarmeeinfluBzone gesprochen werden kann. Die Abgrenzung einer
WirmeeinfluBzone war an den NiggTi-Verbindungen mit eingestelltem Formgedichtnis-
effekt durch Hirtemessungen nicht moglich. Die Abmessung der WirmeeinfluBzone, die am
nicht konditionierten Material zu beobachten war (gesamte Breite: 2,5 mm), kann jedoch als
obere Grenze fir den Einflu des Fiigeprozesses angesehen werden. Da nach der 400°C-
Glithung durch Versetzungsabbau eine geringere Triebkraft zur Rekristallisation gegeben
ist, kann bei gleicher ProzeBfiihrung eine geringere Geflige- und Eigenschaftsverdnderung
beim SchweiBen des konditionierten Materials erwartet werden.

An NisTi-Blechen, die zur Einstellung der definierten Martensitumwandlung bei 550°C
gegliiht und anschlieBend verschweilit wurden, war ein steiler Hérteabfall in der Fiigezone
zu beobachten, Bild 4.43. Die Wirmebehandlung bei 550°C bewirkte im Grundmaterial
lediglich einen Hirteabfall vom Wert der gewalzten Bleche (350 HVO,1) auf eine Hérte von
315 HV0,1. Eine Uberlagerung des Versetzungsabbaus wihrend der Glithung mit einer
gleichzeitigen Ausscheidung der kohérenten NigTi3-Phase kann den relativ geringen Hérte-
abfall erkldren. In der Schmelzzone wurde ein Wert von 250 HVO0,1 bestimmt. Die geringe
Hirte war hier auf das versetzungsarme, nur vereinzelt von inkohdrenten TipNi-
Ausscheidungen durchsetzte SchweiBgefiige zuriickzufithren. Vor der Messung auf - 40°C
abgekiihlte Bleche zeigten im Gegensatz zu NiggTi-Verbindungen ein unveréndertes
Hirteniveau. Da aus den DSC-Messungen bei Raumtemperatur ein stabiles Vorliegen der
NisTi-Legierung im austenitischen Zustand bekannt war (Af= 12°C, Bild 4.35), war hier
eine Hirtehysterese nicht festzustellen. Am Rand der Schweiinaht wurde ein sprunghafter
Anstieg auf die Hirte des Grundmaterials beobachtet. Dieser war aus dem Gefligebild
(Bild 4.14) nicht zu erkldren, das eine Rekristallisation in der WérmeeinfluBzone belegt.

Um diese Frage zu kldren, wurden NisjTi-Bleche im gewalzten Anlieferzustand
verschweiBt. Hirtemessungen an den Verbindungen ergaben einen ausgeprigten Ubergang
vom Hirtewert des Grundgefiiges auf die Hérte des - SchweiBgutes in einer
WirmeeinfluBzone, Bild 4.44. Der Steilabfall der Harte von NigjTi-Verbindungen mit
eingestellter Martensitumwandlung 148t sich somit auf das rekristallisierte Geflige
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zuriickfithren, das bereits unmittelbar neben dem SchweiBgut einen Hirtewert von ca.
300 HVO,1 erreicht. Da die zur Konditionierung vorgenommene Glithung bei 550°C im
Grundmaterial einen Harteabfall auf 315HVO0,]1 bewirkte, war kein ausgeprigter
Ubergangsbereich im weiteren Hirteverlauf gegeben. Eine WarmeeinfluBzone war daher an
diesen Ni51Ti-Verbindungen bei Hirtemessungen nicht festzustellen.

Das Deformations- und Versagensverhalten lasergeschweiBter Verbindungen wurde im
Zugversuch mit dem des Ausgangsmaterials verglichen. Die Martensitkurve der NiggTi-
Legierung und der pseudoelastische Kurvenverlauf von NisTi waren von besonderem
Interesse, da die Funktionseigenschaften (Formgedichntis und Pseudoelastizitdt) vom
Deformationsverhalten dieser Gefligezustinde abhiéngig sind. Fiir eine Priiftemperatur von
20°C wurden die wichtigsten Kennwerte der lasergeschweifiten Verbindungen und des
Ausgangsmaterials von NiggTi (Martensit) bzw. NisjTi (Austenit) in Tabelle 5.1
zusammengestellt. Die relative Festigkeit lasergeschweiter Verbindungen bezieht sich auf
die Zugfestigkeit des nicht verschweiliten Ausgangsmaterials.

Legierung| Blech- - Zustand Relative Zugfestigkeit | Bruchdehnung
starke Festigkeit Rm [MPa] A [%]
NiggTi 500 pm | Ausgangsmaterial 100 % 1213 28,0
geschweifdt 50 % 604 + 22 7,0+0,2
geschweildt unter 53 % 648 £ 48 74+0,3
Vorwarmung (130°C)
170 ym | Ausgangsmaterial 100 % 1124 -
geschweildt 56 % 632 + 47 -
Nig4Ti 500 um | Ausgangsmaterial 100 % 1051 29,0
geschweildt 78 % 823 + 53 8,4+0,6
170 ym | Ausgangsmaterial 100 % 1062 --
geschweildt 73 % 779 + 91 -

Tabelle 5.1: Zugfestigkeit, Bruchdehnung und relative Festigkeit lasergeschweiBter
Verbindungen im Vergleich zum Ausgangsmaterial
(NiggTi: Martensit, Nig1Ti: Austenit, jeweils bei 20°C)

Die o©/€-Kurve fur den martensitischen Zustand der NiggTi-Legierung zeigte am
Ausgangsmaterial (500 um-Bleche) eine elastische Verformung bis zu Dehnungswerten von
8 %, Bild 4.46. Bis zu einer scheinbaren Streckgrenze von 100 MPa wurde dabei ein linear-
elastischer Bereich mit einem E-Modul von 40 GPa beobachtet. AnschlieBend fithrte die
Zwillingsdeformation des Martensits zur Ausbildung des sogenannten Martensitplateaus. Im
Bereich des Martensitplateaus waren mit fortschreitender Dehnung zunehmende
Spannungen zur Grenzflichenbewegung aufzuwenden. AuBere Krifte bewirken zunichst
eine Verschiebung von zu den inneren Spannungszustinden energetisch giinstig orientierten
Zwillingsgrenzflachen. In polykristallinen Materialien werden mit zunehmender HuBerer
Last nacheinander die flir die verschiedenen Variantenorientierungen aufzuwendenden
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kritischen Schubspannungen iiberschritten, so daB sich ein ansteigender, aber stetiger
Kurvenverlauf ergibt. Dagegen wurde in verschiedenen Arbeiten ein stoBartiges Ausldsen
der Umklappvorgidnge in einzelnen Verformungskaskaden innerhalb der Kristallite
beobachtet ("burst and arrest"-Natur der Zwillingsverformung [72, 137]). Der stetige
Kurvenverlauf von NiggTi belegte die makroskopische Mittelung iiber die mikroskopisch
unstetig ablaufende Zwillingsverformung. GroBe Dehnungsbetrige von 8 %, die dabei
freigesetzt wurden, sprachen fiir einen weitgehend ungestorten Ablauf der Grenzflichen-
bewegung. Diese Aussage widersprach zunichst dem komplexen Gefiigebild von NigoTi
mit stark zerkliifteten Martensitlatten. Aus den Gefligeuntersuchungen war entsprechend
dem Modell von der Martensitmorphologie (Bild 5.2) auf innerhalb der Martensitlatten
hochbewegliche Zwillingsgrenzen zu schlieBen. Eine ungestorte Grenzflichenbewegung
war daher auch innerhalb einer gestorten Lattenstruktur mdglich.

Aufgrund des komplizierten Aufbaus des SchweiBgefiiges war die Frage zu kldren, ob durch
den FiigeprozeB eine Verdnderung der Verformungsmechanismen ausgelost wird. Laser-
geschweifite NiggTi-Verbindungen (Bild 4.51) zeigten abgesehen von einer reduzierten
Festigkeit einen mit dem Ausgangsmaterial (Bild 4.46) identischen Verlauf der G/€-Kurve.
Die Abmessung der Schmelzzone mit einer Breite von ca. 0,6 mm war in der gesamten
MeBlinge des Wegaufnehmers (12,5 mm) mit einem prozentualen Anteil von ca. 5 % nur
gering. Ein abweichendes Deformationsverhalten des SchweiBgéﬁiges war daher schwer zu
erkennen und wurde an Proben iiberpriift, die mit dem Laser unter Schweibedingungen in
der MeBldnge vollstindig umgeschmolzen worden waren (Bild 4.53). Die G/€-Kurve des
simulierten Schweilgefiiges zeigte wiederum einen mit dem Ausgangsmaterial und den
lasergeschweiiten Verbindungen identischen Verlauf, Bild 4.54. Diese Beobachtung
stimmte mit den gemessenen Hirtewerten iiberein, da am Ausgangsmaterial und im
Schweillgut dieselbe Hirte (290 HVO0,1) ermittelt wurde. Aufgrund der neben-
einanderliegenden Schweiflbahnen der umgeschmolzenen Proben waren im Zugversuch
inhomogene Spannungszustinde gegeben. Bei manchen Proben wurden daher Abwei-
chungen im Kurvenverlauf beobachtet, wiederholte Messungen erlaubten jedoch eine
qualitative Diskussion des Verformungsverhaltens. Die deckungsgleichen G/€-Kurven
weisen darauf hin, daB die fir eine hohe Martensitverformbarkeit erforderliche
Zwillingsstruktur im FiigeprozeB erhalten bleibt. Bei TEM-Untersuchungen des NiggTi-
SchweiBigefliges wurden entsprechend Martensitlatten nachgewiesen (Bild 4.12), die im
Inneren von Zwillingsgrenzen durchzogen sind.

Das Austenitgeflige von NiggTi zeigte bei 200°C eine linear-elastische Deformation mit
einem E-Modul von ca. 70 GPa, Bild 4.46. Oberhalb der Streckgrenze von 620 MPa setzte
plastische Verformung ein, die Zugfestigkeit und die Bruchdehnung waren geringer als im
martensitischen Zustand. Das Verformungsverhalten glich somit dem gewdhnlich an
austenitischen NiTi-Legierungen beobachteten und war bei NiggTi lediglich im Hinblick auf
den Spannungsaufbau im unterdriickten Formgedéchtnis von Interesse. Im pseudo-
plastischen Dehnungsbereich des Martensits von bis zu 8 % waren im unterdriickten
Formgedichtnis Spannungswerte von ca. 950 MPa zu erreichen, Bild 4.61. Bei Priif-
temperaturen oberhalb Af wurde eine spannungsinduzierte Martensitumwandlung des
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Austenitgefiiges beobachtet. Oberhalb 140°C lief die pseudoelastische Umwandlungs-
dehnung von NiggTi nicht mehr bei einer konstanten Plateauspannung ab. Das unférmige
Umwandlungsplateau kommt durch den mit steigender Temperatur zunehmend stabileren
Austenit zustande. Im Bezug auf die Anwendung von NiggTi im freien bzw. unterdriickten
Formgedichtnis war das pseudoelastische Verhalten dieser Legierung nicht von Interesse.
Die spannungsinduzierte Martensitumwandlung soll daher an der fiir pseudoelastische
Anwendungen konzipierten NisjTi-Legierung diskutiert werden. Wie aufgrund der
ungenauen Erfassung der Probendehnung zu erwarten war, zeigten die G/€-Kurven von
170 pm starken NiggTi-Folien mit zunehmender Priifkraft tiberhohte Dehnungswerte,
Bild 4.47. Das Deformationsverhalten stimmte mit dem an Blechproben beobachteten
jedoch prinzipiell iiberein. Diese Zugkurven konnten daher fiir eine Betrachtung der bei
kleinen Probenabmessungen erreichbaren Festigkeiten herangezogen werden. Insgesamt
wiesen die an NiggTi ermittelten Materialkennwerte eine gute Ubereinstimmung mit den
Herstellerangaben (Tabelle 3.1) auf.

LasergeschweiBte NiggTi-Verbindungen zeigten im martensitischen Zustand mit 604 MPa
gegeniiber dem Ausgangsmaterial eine auf die Hélfte reduzierte Zugfestigkeit, Bild 4.51. Im
austenitischen und im pseudoelastischen Gefligezustand wurde dieselbe Versagensspannung
beobachtet. Daher wurde auf einen einheitlich nur von der Spannung abhingigen
Schiddigungsmechanismus geschlossen. Die Einleitung plastischer Deformation war dabei in
keinem der Gefligezustinde moglich, so daB von einem sproden Versagen der NiggTi-
Verbindungen auszugehen ist. Aus den Gefligeuntersuchungen war eine Belegung der
Korngrenzen mit der TipNi-Phase im Schweilgut bekannt (Bild 4.12), die Ausscheidungs-
teilchen waren auch auf den verformungsfreien Trennbruchflichen nachzuweisen
(Bild 4.29). Das frithe Versagen der Ti-reichen Verbindungen 148t sich daher auf eine stark
reduzierte Korngrenzenfestigkeit des Schweifigutes durch die TipNi-Korngrenzenphase
zuriickfihren. Aufgrund der pseudoplastischen Zwillingsdeformation wurden an laser-
geschweilliten Proben dennoch erhebliche Dehnungswerte von 7 % erreicht. Da der Form-
gedichtniseffekt auf dieser pseudoplastischen Deformation des Martensitgefiiges mit
anschlieBender Austenitumwandlung beruht, war ein Erhalt der Funktionseigenschaften
lasergeschweiBter Verbindungen zu erwarten.

Ein pseudoelastisches Umwandlungsplateau wurde an lasergeschweifiten NiggTi-Proben
lediglich bis zu einer Temperatur von maximal 100°C ausgebildet. Bei htheren Tempe-
raturen trat bereits Probenversagen ein, bevor die spannungsinduzierte Martensit-
umwandlung ablaufen konnte. Bei 90°C waren jedoch an den geschweiiten Verbindungen
Plateauspannungen von 460 MPa reproduzierbar zu erreichen, Bild 4.51. Daraus 148t sich
ableiten, daB trotz frithen Versagens der Proben im austenitischen Zustand (Bruchdehnung:
1 %) eine fiir praktische Anwendungen ausreichende Spannung erzielt werden kann, wenn
bei lasergeschweiBten Verbindungen der pseudoelastische Zustand fiir das unterdriickte
Formgedéchtnis eingestellt wird.

Bemerkenswert war die geringe Streuung der Festigkeitswerte von NiggTi-Verbindungen
mit einer Standardabweichung von + 22 MPa, Tabelle 5.1. Die hohe Reproduzierbarkeit der
mechanischen Kennwerte belegt, daB im FiigeprozeB gleichbleibende Erstarrungs-
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bedingungen gegeben waren. Dieses Ergebnis ist vor allem fiir die praktische Anwendung
der Fiigetechnik von Interesse, da mit einer geringen Streuung der Festigkeitswerte eine
versagenssichere  Bauteildimensionierung méglich ist. LasergeschweiBite Proben aus
170 pm-Folienmaterial zeigten mit 632 MPa gegeniiber den Blechen eine hohere Zug-
festigkeit, die Streuung der Festigkeitswerte war jedoch mit einer Standardabweichung von
1 47 MPa ebenfalls hoher. Am Ausgangsmaterial wurde eine Zugfestigkeit von 1124 MPa
ermittelt, die geschweiBten 170 um-Proben erreichten somit eine relative Festigkeit von
56 %. Wie schon bei den lasergeschweifiten, 500 um starken Blechen war in allen
Gefiigezustinden dieselbe ~Versagensspannung zu beobachten. Da die TioNi-
Korngrenzenphase im Schweilgut ebenfalls nachzuweisen war, wurde prinzipiell auf den
selben Versagensmechanismus wie im Blechmaterial geschlossen. Hohere Abkiihl-
geschwindigkeiten fithrten jedoch beim SchweiBen der Folien zu einer teilweisen Unter-
driickung des Ausscheidungsvorganges, woraus der Festigkeitsanstieg resultiert. Die
grofere Streuung gegeniiber den massiven Blechproben 148t sich durch einen stirkeren
Geometrieeinflul der SchweiBnaht im diinnen Materialquerschnitt erkliren, weshalb
Spannungsiiberhdhungen in der Nahtmitte auftraten. Die hoheren mittleren Festigkeitswerte
des Folienmaterials lassen jedoch erwarten, daB auch bei miniaturisierten Bauteil-
abmessungen mindestens gleiche Festigkeitswerte erzielt werden konnen.

Von Interesse war auch, ob durch eine optimierte ProzeBfithrung oder nachtriiglich durch-
gefithrte Wiarmebehandlungen eine Festigkeitssteigerung an den sprode versagenden
NiggTi-Verbindungen erreicht werden kann. Aufgrund der hohen Temperaturgradienten
konnen besonders bei der Anwendung hochenergetischer Strahlquellen (Laserstrahl-,
Elektronenstrahlverfahren) erhebliche Abkiihleigenspannungen beim Fiigen entstehen und
zu vorzeitigem Probenversagen fithren [127, 138]. Da das SchweiBgut von NiggTi beim.
Abkiihlen auf Raumtemperatur die Martensitumwandlung zwischen RCq=67°C und
Mg =41°C vollstindig durchlief (Bild 4.37), war beim Fiigen der Formgedé4chtnislegierung
zusitzlich mit dem Auftreten von Umwandlungseigenspannungen zu rechnen.

Um die Festigkeit der Verbindungen zu verbessern, wurden NiggTi-Bleche zunichst unter
Vorwiarmung auf 130°C im Austenitgebiet verschweiit. Diese zeigten im statistischen
Mittel (10 Versuche) mit 648 MPa eine deutlich hhere Zugfestigkeit als ohne Vorwéirmung
verschweilite Proben (604 MPa), Tabelle 5.1. Allerdings war die Streuung der
Festigkeitswerte mit einer Standardabweichung von + 48 MPa ebenfalls hoher, als beim
Schweifien ohne Vorwiarmung (+ 22 MPa). Die deutlich erhohte mittlere Festigkeit 148t sich
auf einen Abbau von Eigenspannungen im SchweiBigut zuriickfithren. Aufgrund der
athermischen Natur der Martensitumwandlung durchlief das SchweiBgut jedoch auch nach
dem Figen im Austenitgebiet beim anschliefenden Abkiihlen auf Raumtemperatur eine
spontane  Phasenumwandlung in Martensit. Dabei wurden wiederum hohe
Umwandlungsgeschwindigkeiten erreicht, was innerhalb des kompliziert aufgebauten
Schweiigefiiges zu einem erneuten Aufbau von Umwandlungseigenspannungen fithren
konnte. Prinzipbedingt waren diese somit auch beim Schweillen unter Vorwirmung nicht
vollig zu vermeiden. Die groBere Streuung der Festigkeitswerte unter Vorwirmung
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geschweiliter Verbindungen wies dabei auf inhomogene Spannungszustiinde im Schweiligut
hin.

Bei Nig9Ti war davon auszugehen, daB ein Abbau innerer Spannungen durch
Zwillingsverformung des martensitischen Gefiiges moglich ist. Beim SchweiBen von
NigoTi-Blechen mit eingestelltem Formgedichtniseffekt kann demnach eine Bewegung der
Martensitlatten ablaufen, bevor eine Versetzungsbewegung eingeleitet wird. Im
durchgefiihrten Pulsschweifiverfahren wurden durchgehende SchweiBnihte durch stark
iberdeckende, einzelne SchweiBpunkte erzeugt, Bild 4.8. Mit jedem neuen SchweiBpunkt
wurde dabei die vorherige Fiigestelle geglitht, so daB bereits im FiigeprozeB ein Abbau von
Eigenspannungen moglich war. Es ist anzunchmen, da der verfahrensbedingte, diskonti-
nuierliche Wirmeeintrag mit einer Spannungsarmglithung zu vergleichen ist, wie sie beim
Schweilen dickwandiger Bleche mit der Mehrlagentechnik angestrebt wird. Im Rahmen der
durchgefiihrten Untersuchungen fiihrte das Schweifien im Austenitgebiet nicht zu einer
deutlich gesteigerten Festigkeit, weshalb von einem entscheidenden FinfluB der Eigen-
spannungen nicht auszugehen war. Unter Beriicksichtigung der gleichzeitig vergroBerten
Streuung der Festigkeitswerte muBl der praktische Nutzen der aufwendigen ProzeBfithrung

in Frage gestellt werden.

Im AnschluB an den FigeprozeB an NiggTi-Verbindungen vorgenommene
Wirmebehandlungen fiihrten zu erheblichen Gefiigeiinderungen im Grundmaterial und im
SchweiBgut. Die zugrundeliegenden Ausscheidungs-, Erholungs- und Rekristallisations-
vorginge wurden bereits im Rahmen der Gefiigediskussion besprochen. Im Hinblick auf die
am NiggTi-SchweiBgefiige angestrebte Festigkeitssteigerung wurde eine Auflosung der
versprodenden TipNi-Korngrenzenphase erst nach Glithungen bei hohen Temperaturen
(900°C) und langen Glithzeiten (ab 24 Stunden) erreicht. Dabei wurde die Zugfestigkeit von
604 MPa auf ca. 680 MPa erhoht, eine nahezu vollstindige Auflssung der Ausscheidungen
fihrte nach einer Glihdaner von 200 Stunden schlieBlich zu einer Festigkeit von
ca. 725 MPa, Bild4.56. Aus der Sicht der Wirtschaftlichkeit ist die praktische
Durchfithrung der letztgenannten Wiarmebehandlung in Frage zu stellen, sie ermoglichte
jedoch eine Abschitzung des zu erwartenden Optimierungspotentials.

Im Bezug auf den Festigkeitsgewinn und eine vertretbare Glithzeit war eine Wirme-
behandlung bei 900°C fiir ca. 24 Stunden am interessantesten und soll daher im Hinblick
auf die verdnderten mechanischen Figenschaften genauer betrachtet werden. Nach dieser
Wirmebehandlung wurde aufgrund deutlicher plastischer Deformation des SchweiBgutes
ein duktiles Versagen der NiggTi-Verbindungen erreicht, Bild 4.56. Durch Rekristallisation
des Grundmaterials und Erholung des Schweiigefiiges wurde die Streckgrenze der
Verbindungen (420 MPa) gegeniiber nicht geglithten Proben (700 MPa) erheblich
vermindert. Falls dabei eine pseudoplastische Zwillingsdeformation des Martensitgefiiges
moglich ist, kann eine verminderte Streckgrenze fiir Anwendungen sogar vorteilhaft sein, da
geringere Krifte zur Formgebung aufzuwenden sind. Um die Bauteilfunktion aufgrund des
Formgedachtniseffektes nutzen kénnen, sollte dabei das Martensitgefiige im rein elastischen
Deformationsbereich verformt werden. Bei Raumtemperatur war eine Spannung von ca.
225 MPa aufzuwenden, um eine Zwillingsverformung der martensitischen Verbindungen
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herbeizufiihren. Damit war ein hinreichender Abstand zur wahren Streckgrenze (420 MPa)
gegeben, so daB ein funktionierender Formgedéchtniseffekt aus dieser Sicht moglich war.

Bei Raumtemperatur war an der NigpTi-Legierung ein pseudoelastisches Verhalten
‘aufgrund der spannungsinduzierten Martensitumwandlung des zunichst austenitischen
Gefiiges zu beobachten, Bild 4.48. Oberhalb einer scheinbaren Streckgrenze von 400 MPa
wandelte das Austenitgefiige spannungsinduziert in Martensit um, wobei ein Umwand-
lungsplateau mit Dehnungen von 6 % gebildet wurde. Nach einem unstetigen Kurvenverlauf
im Anfangsbereich des Plateaus waren mit zunehmender Probendehnung nur leicht
ansteigende Plateauspannungen aufzuwenden. Der unstetige Kurvenverlauf zu Beginn der
Martensitumwandlung 14Bt sich mit einer ungleichformig ablaufenden Grenzflichen-
bewegung bei der Bildung von Martensitlatten innerhalb des Austenitkorns erklaren. Der
weitere Umwandlungsverlauf war dagegen mit einer hohen Grenzflichenmobilitdt beim
Wachsen der Martensitlatten verbunden, ohne eine starke Wechselwirkung mit Spannungs-
feldern um Versetzungen oder Ausscheidungen zu zeigen. AnschlieBend an das Umwand-
lungsplateau war eine elastische Deformation des martensitischen Gefiiges bis zu einer
wahren Streckgrenze von 650 MPa bei Dehnungen von 7 % moglich. In diesem Bereich war
ein unformiger Verlauf der G/€-Kurve zu beobachten, der auf eine Anpassung der
Martensitlatten an die inneren Spannungszustiande in der Probe zuriickgefiihrt werden kann.
Bei dieser Variantenselektion wachsen innerhalb eines Korns zu den lokalen Spannungen
energetisch giinstig orientierte Martensitvarianten auf Kosten anderer, ungiinstig orientierter
Varianten [26, 29]. Dabei konnen die Grenzflichenbewegungen zu einer stoBartigen
Freisetzung von Spannungen fiihren, die sich in einem ungleichférmigen Verlauf der G/€-
Kurve duBern. Der an Ni5)Ti beobachtete Kurvenverlauf im Bereich des Umwandlungs-
plateaus wurde auch fiir andere pseudoelastische Legierungen beschrieben [29, 31, 141-144]
und ist daher charakteristisch fiir die spannungsinduzierte Martensitbildung. ,

Bei weiterer Belastung iiber die wahre Streckgrenze (650 MPa) hinaus fiihrte plastische
Deformation zu einer homogenen Probeneinschniirung in der gesamten MeBlinge,
Bild 4.25, rechts. Daher wurde bis zum Versagen bei Dehnungen von 29 % kein Nenn-
spannungsabfall beobachtet, Bild 4.48. Ein einschniirungsfreies Probenversagen pseudo-
elastischer NiTi-Proben im Zugversuch war bereits bekannt [142, 145] und wurde daher
nicht als Hinweis auf vorzeitiges Versagen durch Spannungsiiberhéhungen gedeutet. Da bei
der Zugpriifung martensitischer NiggTi-Proben noch deutlich hohere Spannungen (iiber
1200 MPa) auftraten, dabei jedoch ausgeprigte lokale Brucheinschniirung einsetzte, ist zu
schlieBen, daB an den Nis | Ti-Blechen geometrieunabhingiges Materialverhalten vorliegt.
Bei Belastung der pseudoelastischen Proben wurde im Zugversuch die Ausbildung eines
Oberflichenreliefs beobachtet, das sich mit zunehmender Dehnung iiber die gesamte
MeBlange ausbreitete. Dabei war eine ebene, unter 30° zur Zugachse geneigte
Umwandlungsfront zu erkennen (Bild 4.49). Das Auftreten eines Oberfliachenreliefs bei der
Belastung pseudoelastischer NiTi-Legierungen wurde in [145] auf die spannungsinduzierte
Bildung von Martensitlatten innerhalb der austenitischen Proben zuriickgefiihrt. Die grobe
Lattenstruktur des Martensits konnte im Umwandlungsbereich zu einem Aufreifien der an
der Oberfliache haftenden, dunklen Oxidschicht fithren. Diese wurde vor der Priifung des
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Ausgangsmaterials nicht entfernt und zeigte durch die gerade verlaufende Grenzlinie an, daf
sich eine ebene Umwandlungsfront iiber die MeBldnge ausbreitete. Daraus ergibt sich, daB
die gewdhlte Probengeometrie bei der Zugpriifung zu der angestrebten Ausbildung homo-
gener Spannungszustinde in der MeBlidnge fiihrte.

Die o/€-Kurve lasergeschweiBiter Ni51Ti-Proben war abgesehen vom frilheren Versagen
mit der des massiven Ausgangsmaterials gleich. In der MeBlange mit SchweiBparametern
vollstindig umgeschmolzene Proben belegten jedoch ein deutlich weicheres Verhalten des
NisTi-Schwei gefliges, Bild 4.59. Dieses Verhalten stimmte mit der geringeren Hérte des
Schweifigutes (250 HV0,1) gegeniiber dem Ausgangsmaterial (315 HVO0,1) {iberein,
Bild 5.3. Das stark verdnderte Deformationsverhalten umgeschmolzener Proben wird auf ein
zweiphasiges Geflige (Martensit + Austenit) - im Schweiigut zuriickgefiihrt (siche
Kapitel 5.2). Die Zwillingsverformung martensitischer Bereiche war dabei von der
Umwandlungsdehnung durch spannungsinduzierte Martensitbildung iiberlagert. Das gegen-
iber dem Ausgangsmaterial unverénderte Deformationsverhalten geschweifiter Proben 148t
sich durch die geringe Abmessung der Fiigezone erklédren.

Im Vergleich zum sproden Versagen des NiggTi-SchweiBgutes (Bild 4.27) war die
ausgeprégte plastische Verformbarkeit des NigTi-Schweilgefiiges (Bild 4.32) auffillig.
Bei den Nis1Ti-Verbindungen war daher von einem duktilem Verhalten auszugehen. Zur
spannungsinduzierten Martensitumwandlung des austenitischen NigjTi-Schweifigutes war
eine deutlich niedrigere Streckgrenze (ca. 200 MPa) im Vergleich zum Ausgangsmaterial
(iiber 400 MPa) zu iiberwinden, Bild 4.59. Eine geringe Wechselwirkung mit Spannungs-
feldern der in ein versetzungsarmes Austenitkorn hineinwachsenden Martensitlatten kann
die reduzierte Umwandlungsspannung erkldren. Trotz des erheblich verdnderten
mechanischen Verhaltens des umgeschmolzenen Gefiiges war an den NigpTi-
Schweifiverbindungen keine Verdnderung des Deformationsverhaltens zu beobachten.
Daraus 148t sich schlieBen, daB an lasergeschweiliten Bauteilen ein nur unwesentlich
verdndertes pseudoelastisches Verhalten erwartet werden kann, falls die Abmessungen der
Fiigezone hinreichend klein gehalten werden. '

Lasergeschweifite NigjTi-Verbindungen erreichten bei 500 um-Blechen mit 823 MPa eine
Zugfestigkeit von 78 % gegeniiber dem massiven Ausgangsmaterial, Tabelle 5.1. Die hohe
Festigkeit 148t sich auf das Fehlen versprodender Ausscheidungen im Schweiligut der Ni-
reichen Verbindungen zuriickfiihren. Die Korngrenzenfestigkeit war daher ausreichend, um
ausgeprigte plastische Deformation in das SchweiBgut einzuleiten. Bei der Bruchfldchen-
untersuchung bestitigte eine ausgeprigte Wabenstruktur (Bild 4.32) das duktile Verhalten
der Verbindungen. Auch bei TEM-Untersuchungen war die bei NiggTi entlang der
Korngrenzen angelagerte TipNi-Phase im Schweifigut von NisjTi nur vereinzelt
nachzuweisen. Da bei Ni-reicher Zusammensetzung eine hinreichende Loslichkeit fiir Ti-
reiche Phasen besteht, 146t sich ableiten, daB versprédende Korngrenzenausscheidungen
lediglich beim Fiigen Ti-reicher Legierungen gebildet werden.

Bei wiederholten Messungen wurde an NigjTi-Verbindungen mit einer Standard-
abweichung von * 53 MPa eine groBere Streuung der Festigkeitswerte gegeniiber SchweiB-
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ndhten in NiggTi (+ 22 MPa) festgestellt (Tabelle 5.1). Durch den Nahtriickfall und den
Gefligeautbau in der SchweiBnaht waren bei der Zugpriifung mehrachsige Spannungs-
zustéinde gegeben, weshalb SpannungsiiberhShungen zu vorzeitigem Probenversagen fiihren
konnten. Das Versagensverhalten der NiggTi-Verbindungen war durch eine definierte
Korngrenzenfestigkeit bestimmt, so daB eine enge Streuung der Festigkeitswerte gegeben
war. Im Verlauf der ausgeprigten plastischen Deformation des NigjTi-SchweiBgefiiges
konnten sich dagegen die inhomogenen Spannungszusténde stirker auf die Brucheinleitung
auswirken, da hier schon geringe Spannungsiiberh6hungen versagensbestimmend waren.

An geschweiliten, 170 pm starken NisTi-Folien wurde mit 779 MPa eine etwas niedrigere
Festigkeit bestimmt, als bei 500 pm-Blechen (823 MPa), Tabelle 5.1. Im Bezug auf die
Zugfestigkeit des massiven Ausgangsmaterials ergab sich eine relative Festigkeit von 73 %,
diese lag somit niedriger als die der geschweiiten Bleche (78 %). Die Abweichung lag
jedoch innerhalb des festgestellten Streubandes, das am Folienmaterial aufgrund stirkerer
Kerbwirkung der Schweifinaht gegeniiber den Blechen vergrofert war. Die hohe Festigkeit
und Duktilitit der Verbindungen 148t erwarten, daB der pseudoelastische Dehnungsbereich
bei lasergeschweiliten Komponenten voll ausgenutzt werden kann, ohne daB vorzeitiges
Versagen eintritt. Wie schon in NiggTi wurde auch bei NisqTi-Verbindungen prinzipiell
dieselbe Versagensspannung in allen Gefiigezustinden (Martensit, Austenit, pseudo-
elastischer Zustand) beobachtet. Daraus ergibt sich, daB das Versagen der lasergeschweiiten
NiTi-Verbindungen von festigkeitsbestimmenden Gefligemerkmalen ausgeht, die
temperaturunabhéngig in allen Gefligezustdnden vorliegen. Bei NigjTi-Verbindungen ist
dabei ein duktiles Matrixversagen des Schweiigutes, bei den NiggTi-Verbindungen die
Korngrenzenfestigkeit als versagensbestimmend anzusehen.

DSC-Messungen an vollstindig umgeschmolzenen NigTi-Proben (Bild 4.38) belegten bei
Raumtemperatur ein stabiles Vorliegen des SchweiBigutes im austenitischen Zustand. Im
Gegensatz zu NiggTi durchlief hier das Schweigut beim Abkiihlen keine temperatur-
bedingte Phasenumwandlung in Martensit. Bei TEM-Untersuchungen wurde jedoch
spannungsinduzierter Martensit identifiziert (Bild 4.15), der durch innere Spannungen beim
Abkiihlen des SchweiBigutes gebildet wurde. Daraus 4Bt sich schliefen, daB der spannungs-
induzierte Martensit aufgrund seines groBen pseudoelastischen Dehnungspotentials zu
einem Abbau innerer Spannungen im Schweiigut beitragen kann. Mit der Entstehung
umwandlungsbedingter Eigenspannungen in grofem Umfang war daher beim Schweifien
von NisTi nicht zu rechnen. Bei direkter Abkiihlung von der Schmelztemperatur
entstehende Abkiihleigenspannungen sind ohne Vorwirmung nicht zu vermeiden, kénnen
jedoch durch die spannungsinduziei'te Umwandlung ebenfalls abgebaut werden. Um diesen
Effekt nutzen zu konnen, sollte vor dem Fiigen Ni-reicher Legierungen das pseudoelastische
Verhalten durch eine entsprechende Wirmebehandlung eingestellt werden.
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5.4 Formgedachtniseffekt und Pseudoelastizitit

Da das Formgedéchtnis von NiggTi und das pseudoelastische Verhalten von Ni51Ti auf der
Martensitumwandlung beruhen, wurde bei DSC-Messungen an umgeschmolzenen Proben
(Bild 3.2, rechts) das gegeniiber dem Ausgangsmaterial verinderte Umwandlungsverhalten
bestimmt. Zusitzlich wurde bei NiggTi am wirmebehandelten Ausgangsmaterial der
EinfluB der Glithungen untersucht, die an geschweiBten Verbindungen im Hinblick auf eine
Festigkeitssteigerung vorgenommen wurden. Die Umwandlungseigenschaften bei lastfreier,
temperaturinduzierter Phasenumwandlung wurden bei DSC-Messungen ermittelt, die
Funktionseigenschaften bei mechanischer Belastung wurden im Zugversuch bestimmt. Die
Umwandlungstemperaturen beider NiTi-Legierungen wurden fiir den Martensitiibergang
(Abkiihlen) und die Riickumwandlung in Austenit (Auftheizen) in Tabelle 5.2 zusammen-
gefalit.

Legierung Zustand M Ms R R As At Mq

[°C] [’C] | [°C] [°C] [°C] [°Cl [°C]

NiggTi | Ausgangsmaterial -4 57 52 65 60 92 195
gegliiht 600°C/1h 60 77 - - 97 119 -
gegliht 900°C/24h 56 80 - -- 88 120 | --
umgeschmoizen 41 57 -- 67 81 103 --

Nig4Ti | Ausgangsmaterial - 81 -43 - 12 8 -4 12 105
umgeschmolzen -78 - -52 1 - 50 18 -

Tabelle 5.2: Umwandlungstemperaturen von NiggTi und von Nis1Ti
(bestimmt aus DSC-Messungen, My aus Zugversuchen)

Aus der Literatur [89, 146-148] ist fiir bindre NiTi-Legierungen folgende Umwandlungs-
sequenz bekannt: Austenit (kubische Hochtemperaturphase) <> R-Phase (rhomboedrisch
verzerrtes Austenit-Gitter) <> Martensit (monokline Tieftemperaturphase). Das Aufireten
eines separaten R-Phasen-Uberganges ist dabei typisch fiir stark kaltverformtes Material, bei
dem eine hohe Versetzungsdichte die Grenzflichenbewegung bei der Martensitbildung
behindert. Bei DSC-Messungen [89] wurde ein separater R-Phasen-Peak beim Abkiihlen ab
ca. 8% Kaltverformung, beim Aufheizen jedoch erst ab ca. 30 % Kaltverformung
beobachtet, Bild 5.5. Abweichend von der Temperaturbestimmung im Tangentenverfahren
(extrapolierte Onset-Temperatur) wurden in [89] die Umwandlungstemperaturen an den
Maxima der DSC-Peaks bestimmt (Index *).

Bei den eigenen Untersuchungen zeigten die NiTi-Bleche im gewalzten Anlieferzustand
keinen reproduzierbaren Umwandlungsverlauf, Ursache dafir ist die hohe
Versetzungsdichte der Bleche, welche erst durch die Konditionierungsglithung bei 400°C
(NiggTi) bzw. bei 550°C (Ni5Ti) vermindert wird. Nach diesen zur Einstellung des
Formgedachtniseffektes bzw. der Pseudoelastizitit durchgefiihrten Wirmebehandlungen
wurden reproduzierbare Umwandlungsverliufe beim Martensitiibergang festgestellt.
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Bild 5.6: EinfluB der chemischen Zusammensetzung auf die Mg-Temperatur von NiTi [72]

Generell war bei den DSC-Messungen zu beobachten, daB die Phasenumwandlung beim
Aufheizen bzw. Abkiihlen in gegeneinander verschobenen Temperaturbereichen unter einer
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Hysterese ablief. Diese kommt durch eine kinetische Behinderung beim Martensitiibergang
zustande, wodurch eine Phasenumwandlung erst nach entsprechender Unterkiihlung bzw.
Uberhitzung iiber die Gleichgewichtstemperatur der Phasen erfolgt. Da die Grenzflichen-
bewegung bei der Martensitumwandlung durch Wechselwirkung mit Spannungsfeldern um
Versetzungen und Ausscheidungen stark behindert werden kann, wurde die Breite des
Umwandlungsbereiches als MaB fiir die Behinderung durch solche Spannungsfelder
angesehen. Abgesehen von einem starken EinfluB von Spannungen [89, 149-151] zeigen die
Umwandlungstemperaturen von NiTi-Legierungen eine starke Abhingigkeit von der
chemischen Zusammensetzung [72]. Ni-Gehalte iiber 49,5 Atom-% fiihren demnach zu
einem Steilabfall der Mg-Temperatur um ca. 10K /0,1 Atom-% Ni. Bei Ti-reicher
Zusammensetzung wird dagegen ein Plateau mit von der Stochiometrie nahezu unab-
hingigen Umwandlungstemperaturen erreicht, Bild 5.6.

Bei DSC-Messungen an der bei 400°C konditionierten NiggoTi-Legierung war beim
Abkiihlen eine zweistufige Phasenumwandlung des Austenits iiber die R-Phase in Martensit
festzustellen, Bild 4.33. Der eigentliche Martensit-Peak (R — B19") wurde zwischen +57°C
und -4°C in einem auBerordentlich breiten Temperaturbereich beobachtet, was auf eine
starke Behinderung der Martensitumwandlung aufgrund der hohen Versetzungsdichte des
kaltverformten Materials hinweist. Die asymmetrische Form des Martensitpeaks 148t sich
ebenfalls auf die Umwandlungskinetik zuriickfiihren. Nach der Bildung der Martensitlatten
wurde die maximale Umwandlungsrate bei 35°C (Peakmaximum) relativ schnell erreicht.
Aufgrund der hohen Versetzungsdichte war jedoch eine starke Unterkithlung notwendig, um
ein vollstindiges Durchwachsen der Austenitkorner mit den Martensitlatten zu erreichen.
Ein deutlich separierter R-Phasen-Peak (B2 — R) wurde zwar beim Abkiihlen, jedoch nicht
bei der Riickumwandlung in Austenit festgestellt. Beim Aufheizen war ein direkter Uber-
gang des Martensits in Austenit zu beobachten, die Umwandlung lief jedoch nicht gleich-
formig ab. Beim Durchlaufen unterbrochener Umwandlungszyklen (Bild 4.34) war eine
Uberlagerung des Austenit-Peaks (B19" — B2) mit der R-Phasen-Umwandlung auf der
Tieftemperaturseite zu erkennen. Diese Uberlagerung kann als Anzeichen fiir eine
beginnende Peakabspaltung interpretiert werden, so daB eine Versetzungsdichte vorlag, die
einem effektiven Umformgrad von etwas geringer als 30 % entsprach.

Im Gegensatz zum Martensitiibergang zeigte die R-Phasen-Umwandlung nur eine schmale
Temperaturhysterese. Die rhomboedrische R-Phase wird lediglich durch geringe Scher-
betrdge aus der kubischen Austenitphase gebildet [24] und zeigt nur eine geringe
Wechselwirkung mit Spannungsfeldern um Versetzungen oder Ausscheidungsteilchen [89].
Eine geringe Temperaturhysterese ist daher typisch fir die R-Phasen-Umwandlung.
Aufgrund der relativ breiten Hysterese beim eigentlichen Martensitiibergang war eine
eindeutige Zuordnung der iiberlagerten R-Phasen- und Martensit-Peaks moglich. Da die
Gitterstruktur des Austenits und der R-Phase sehr #hnlich ist, wurde geschlossen, daf
letztere schon gebildet wird, noch bevor ein groBerer Phasenanteil in Martensit umwandeln
kann. Die R-Phase sollte demnach immer im Anfangsbereich der Martensitumwandlung
aufzufinden sein. AuBerdem war davon auszugehen, daB die R-Phase als thermodynamisch
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stabile Gleichgewichtsphase unabhéngig vom eigentlichen Martensitiibergang der Phasen-
umwandlung von NiTi grundsdtzlich tiberlagert war. Das Auftreten eines separaten
R-Phasen-Peaks bei DSC-Messungen wird somit auf eine Absenkung der Mg-Temperatur
bei starker Behinderung der eigentlichen Martensitumwandlung durch den Defektzustand
des Materials zuriickgefiihrt.

An vollstindig umgeschmolzenen - NiggTi-Proben war bei DSC-Messungen ein mit
definierten Umwandlungstemperaturen ablaufender Martensitiibergang zu beobachten,
Bild 4.37. Gegeniiber dem Ausgangsmaterial (M= - 4°C) wurde ein verengter Umwand-
lungsbereich und eine drastisch erhohte Martensit-Finishtemperatur (Mg = 41°C) festgestellt.
Das austenitische SchweiBgut begann jedoch bei fast derselben Umwandlungstemperatur
(R =67°C) in die R-Phase umzuwandeln, wie am Ausgangsmaterial festzustellen war
(R = 65°C). Diese Beobachtung bestitigt, dal die R-Phase nur eine geringe Wechsel-
wirkung mit inneren Spannungsfeldern zeigt. Ein durch den Schweifivorgang hervor-
gerufener Versetzungsabbau konnte sich somit auf die Umwandlungstemperaturen der
R-Phase nicht stark auswirken. Beim Durchlaufen unterbrochener Umwandlungszyklen am
SchweiBgut war daher auch beim Aufheizen eine unverénderte Lage des R-Phasen-Peaks zu
beobachten. Der Verlauf der eigentlichen Martensitumwandlung (R — B19") wurde dabei
nicht mehr durch eine hohe Versetzungsdichte verzégert, wodurch das wesentlich frithere
Umwandlungsende bei Mg = 41°C erkldrbar wird. Abgesehen von der Uberlagerung mit der
R-Phasen-Umwandlung ist die Peakform fast vollkommen symmetrisch, was auf eine im
SchweiBgeflige nahezu ungestort ablaufende Martensitumwandlung zuriickgefiihrt wird. Im
Hinblick auf aktorische Anwendungen ist interessant, daf selbst bei relativ zur Bauteil-
dimension groBen Abmessungen der SchweiBnaht eine definierte Umwandlungs-
Charakteristik an lasergeschweiiten Verbindungen zu erreichen ist. Ein nach dem Fiigen
schmaleres Umwandlungsintervall kann sich beziiglich der temperaturgefiihrten Schalt-
zyklen sogar giinstig auf die erreichbare Schaltfrequenz auswirken.

Beim Austenitiibergang waren die Umwandlungstemperaturen am Schweiigut (Ag = 81°C,
Af=103°C) im Vergleich zum Ausgangsmaterial (Ag= 60°C, Af=92°C) weniger stark
angehobenen, als bei der Martensitumwandlung. Ein lediglich 10°C schmaleres Umwand-
lungsintervall wies dabei auf einen nur wenig beschleunigten Umwandlungsverlauf hin. Die
nur leicht angehobenen Austenittemperaturen wurden als Hinweis auf den geringeren
EinfluB der Versetzungsdichte auf die Riickumwandlung [132, 151] gedeutet. In das beim
Walzen verfestigte, bei der 400°C-Glithung dann teilweise erholte Austenitgefiige hinein
konnten die Martensitlatten beim Abkiihlen nur unter starker Wechselwirkung der Phasen-
grenzflichen mit inneren Spannungsfeldern wachsen. Beim Aufheizen wurde die Riick-
bildung der Martensitlatten von den an den Lattengrenzen anliegenden Spannungen dagegen
nur wenig behindert. Eine beim SchweiBen verdnderte Defektstruktur wirkte sich somit
besonders stark auf die Breite des Martensitpeaks und den AbschluB der Martensit-
umwandlung aus. Die Mg -Temperatur ist daher als empfindlicher Indikator fiir einen
verdnderten inneren Spannungszustand durch Versetzungs- oder Ausscheidungsreaktionen
anzusehen. Drastische Wirmeeinwirkung auf das Material oder dessen Verformung iiber
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den rein elastischen Dehnungsbereich hinaus sollte daher an einer verinderten Mg-
Temperatur abzulesen sein.

Am NiggTi-SchweiBgefiige war bei der R-Phasen-Umwandlung (Abkiihlen), sowie am
Austenitiibergang (Aufheizen) ein ungleichfsrmiger DSC-Peak auf der Hochtemperaturseite
zu beobachten. Dieser wurde auf eine iiberlagerte, vormartensitische Gitterumwandlung
zuriickgefiihrt. In NiTi wird eine sogenannte "inkommensurable Phase" [84, 85] noch vor
der R-Phase gebildet und kann daher als Vorldufer der Martensitumwandlung angesehen
werden. Als Phaseniibergang zweiter Ordnung fiihrt dieser Ubergang zu einer diskonti-
nuierlichen Anderung der Enthalpie [152], wobei nur eine geringe Warmemenge freigesetzt
wird. Im Hinblick auf die verinderten Umwandlungseigenschaften lasergeschweiBter
Proben wurde die inkommensurable Phase nicht niher untersucht.

Um abschétzen zu kénnen, wie sich zur Festigkeitssteigerung des Schweifigutes vorge-
nommene Glithungen auf die Umwandlungseigenschaften des Grundmaterials auswirken,
wurden wiirmebehandelte NiggTi-Proben untersucht. Nach einstiindiger Glithung bei
600°C wurde im Grundmaterial der geringste Hirtewert nach allen durchgefiihrten Wirme-
behandlungen gemessen (Bild 4.45), im Zugversuch war eine geringe Plateauspannung zur
Martensitverformung aufzuwenden (Bild 4.56). Die Hirte des rekristallisierten Gefliges von
225 HV0,1 wurde fiir NiggTi als Minimalwert bei fast volliger Defektfreiheit angesehen und
auch im umwandlungsfreien SchweiBgefiige erreicht. Bei DSC-Messungen (Bild 4.39) war
eine direkte Martensitumwandlung ohne separierten R-Phasen-Peak in einem engen
Umwandlungsintervall (Mg - Mf = 17 K) zu erkennen. Diese Beobachtung deckt sich mit
der geringen Versetzungsdichte und zeigt, daB der Martensitiibergang fast unbehindert
ablaufen konnte. Von allen DSC-Messungen wurde daher das fritheste Umwandlungsende
bei Mg = 60°C erreicht. Auch die Riickumwandlung in Austenit lief in einem Temperatur-
intervall ab, das mit einer Breite von lediglich 22 K sonst nur im SchweiBgut (nicht nach-
triaglich geglitht) zu messen war. Der Umwandlungsverlauf von eine Stunde bei 600°C
geglithten Proben wurde daher als Grenzfall einer fast ungestort ablaufenden Martensit-
umwandlung im rekristallisierten NiggTi-Gefiige angesehen. Im Vergleich zum Ausgangs-
material war die Temperaturhysterese deutlich schmaler, was auf eine drastisch erhohte
Mf -Temperatur zuriickzufiihren war. Dagegen wurde die Ag - und die Af-Temperatur nur
vergleichsweise wenig erhdht, wodurch der relativ geringe Hirteeinflu auf die Austenit-
umwandlung bestitigt wurde. Die Schulter am Austenit-Peak wies erneut auf einen iiber-
lagerten R-Phasen-Ubergang hin. Da die Schulter fast das Peakmaximum erreichte, wurde
ein hoher ﬂberdeckungsgrad der Umwandlungen erreicht, der durch die geringe
Versetzungsdichte bedingt ist.

Von den durchgefiihrten Glithungen schien eine 24-stiindige Wirmebehandlung bei 900°C
am ehesten geeignet zu sein, um an NiggTi-Verbindungen eine Festigkeitssteigerung unter
noch vertretbarem Aufwand zu erreichen. Um die Verdnderung gegeniiber dem nicht
geglithten Gefiige verfolgen zu konnen, wurde der Umwandlungsverlauf am gleichartig
wirmebehandelten Grundmaterial untersucht, Bild 4.40. Im Vergleich zum nicht gegliihten
Zustand wurden erhohte Umwandlungstemperaturen festgestellt, ebenso ein schmalerer
Temperaturbereich der Martensitumwandlung beim Abkiihlen. Gegeniiber einer 600°C-
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Glihung war jedoch das Temperaturintervall beim Martensitiibergang trotz hoherer Gliih-
temperatur und ldngerer Glithdauer leicht verbreitert. Bemerkenswert war auch, daB die
Riickumwandlung in Austenit wie beim Ausgangsmaterial in einem breiten Temperatur-
bereich von 32 K ablief. Dieser lieB sich auf einen relativ frith einsetzenden Umwandlungs-
beginn bei Ag = 88°C zuriickfithren, das Umwandlungsende bei Af= 120°C war mit dem
nach der 600°C-Glithung (Af = 119°C) fast gleich. Daraus ergibt sich trotz der wesentlich
hoheren Gliihtemperatur eine deutliche Behinderung der Phasenumwandlung. Bei Hirte-
messungen wurde nach Gliihzeiten von einer und 24 Stunden der gleiche Hartewert fest-
gestellt, obwohl ein voranschreitendes Kornwachstum beobachtet wurde. Der verzdgerte
Umwandlungsverlauf nach der Glithung bei 900°C 148t sich mit einem Ausscheidungs-
mechanismus erkldren, der zu einer Hirtesteigerung flihrt und somit die Bildung der
Martensitlatten behindern kann.
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Bild 5.7: Umwandlungstemperaturen (Punkte) und Raumtemperatur-Hérte (Rauten)
von NiggTi in verschiedenen Gefligezustinden

Da bei allen DSC-Messungen das Umwandlungsverhalten auf die Defektstruktur des
Materials zuriickgefiihrt werden konnte, wurde die Entwicklung der Umwandlungs-
temperaturen in Abhingigkeit vom Gefiigezustand mit abfallender Hirte dargestellt,
Bild 5.7. Aufgrund der mit zunehmender Hirte festgestellten Abtrennung des Martensit-
Peaks vom R-Phasen-Peak wurde in diesen Fillen RS statt Mg als die den Umwandlungs-
beginn kennzeichnende Temperatur eingetragen. Der direkte Vergleich 146t erkennen, daB
die Mf-Temperatur mit geringerer Hérte deutlich ansteigt, da der Abschluff der Martensit-
umwandlung empfindlich von inneren Spannungszustinden abhédngt. Die Austenit-
Temperaturen (Ag, Af), sowie Mg waren dagegen nur wenig erhoht. Dennoch war
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tendenziell mit geringerer Harte ein schmaleres Umwandlungsintervall verbunden, was auf
geringere Wechselwirkung mit Versetzungen hinweist. Der geringe HirteeinfluB auf den
Beginn der Martensitumwandlung (Mg bzw. RS) kann auf eine durch innere Defekte nur
wenig verdnderte Gleichgewichtstemperatur zuriickgefithrt werden. Der Beginn der Riick-
umwandlung (Ag) zeigte einen dhnlichen Verlauf wie die Mg -Temperatur. Die Gleich-
gewichtstemperatur T, der Austenit- und der Martensitphase liegt zwischen Ag und Mg. Die
Anderung von T, in Abhingigkeit vom Gefiigezustand belegt dabei eine Austenit-
stabilisierung mit zunehmender Hirte.

Von Interesse war, ob der Hirtewert des Gefiiges ein unmittelbares MaB fiir eine
Behinderung der Martensitumwandlung darstellt. Bei der Hartemessung lasergeschweiiter
NiggTi-Bleche wurde ein unverinderter Hirtewert vom Schweiigut bis in das Grund-
material gemessen, Bild 5.7. Trotzdem war eine starke Anhebung der Mg-Temperatur und
ein verengter Umwandlungsbereich bei den DSC-Messungen am umgeschmolzenen
Material festzustellen. Daraus ist zu erkennen, daB die beim Abkiihlen des SchweiBgutes
ablaufende Martensitumwandlung zwar zu einer deutlichen Aufhirtung, jedoch nicht zu
einer der Hirte entsprechenden Umwandlungsbehinderung fiithrte. Die Umwandlungs-
temperaturen (davon besonders My) héngen also stirker von der Defektstruktur des

Materials ab, als die Hérte.
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Bild 5.8: Irreversible Dehnungen beim freien Formgedachtnis von NiggTi (links) und beim
pseudoelastischen Verhalten von Nig1Ti (rechts) in Abhingigkeit von der Totaldehnung

Im Zugversuch wurde das freie Formgedéchtnis des Ausgangsmaterials (Bild 4.60) und
lasergeschweilter NiggTi-Proben (Bild 4.64) untersucht. Nach Verformung des Martensit-
gefiiges auf verschiedene Totaldehnungen €¢, anschlieBender Entlastung und Aufheizen
iiber die Af-Temperatur war der Formgedichtniseffekt zu beobachten. Nach der Austenit-
umwandlung blieben jedoch bei behinderter Grenzflichenbewegung bestimmte Dehnungs-
anteile plastisch zuriick. Die irreversible Dehnung €jrrey Wurde daher als Beurteilungs-
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kriterium fiir die Giite des Formgedichtniseffektes angesehen und in Abhiingigkeit von der
Totaldehnung aufgetragen Bild 5.8, links. Das pseudoelastische Verhalten von Nig1Ti .
wurde fiir das Ausgangsmaterial (Bild 4.62) und an geschweiiten Verbindungen (Bild 4.68)
bei 20°C untersucht. Bei Belastung erfolgte die spannungsinduzierte Martensitumwandlung,
nach Entlasten ging die Dehnung mit der Riickumwandlung in Austenit bis auf €jrrey
wieder zuriick. In Bild 5.8, rechts wurde daher die irreversible Dehnung als GiitemaB fiir die
Pseudoelastizitét tiber der Totaldehnung aufgetragen. Da die eigenen MeBwerte fiir grofBere
Totaldehnungen vorlagen, wurden die eingezeichneten Kurven auf den Nullpunkt hin
extrapoliert (unterbrochene Linien).

An lasergeschweifiten NiggTi-Verbindungen waren wegen der auf 600 MPa begrenzten
Festigkeit (Bruchdehnung: 7 %) im martensitischen Zustand Dehnungswerte von 6 %
reproduzierbar zu erreichen. Nach pseudoplastischer Verformung auf Totaldehnungen  von
6 % blieben bei den Verbindungen erhohte irreversible Dehnungswerte (0,3 %) gegeniiber
dem Ausgangsmaterial (0,1 %) zuriick, Bild 5.8. Der verschlechterte Formgedachtniseffekt
wird auf das martensitische Schweigut mit stark zerkliifteten Martensitlatten zurtickgefiihrt.
Im umwandlungsgehirteten Schweifigefiige zeigen die Lattengrenzfldchen beim Aufheizen
eine stirkere Wechselwirkung mit inneren Spannungen. Daher wurden nach dem
Austenitiibergang grofere irreversible Dehnungswerte und somit ein schlechteres Form-
gedidchtnisverhalten gemessen. Bild 5.8 belegt einen starken Anstieg von €jrey bei Total-
dehnungen iiber 5 % (Ausgangsmaterial) bzw. iiber 4 % (geschweilit). Die stark
zunchmende Irreversibilitit des Formgeddchtniseffektes wird auf iiberlagerte plastische
Deformation bei der Martensitverformung zuriickgefiihrt. Der abrupte Anstieg der Kurve
weist auf ein spontanes Einsetzen von Gleitvorgingen oberhalb eines kritischen
Dehnungswertes hin. Gegeniiber der jeweiligen Totaldehnung waren die absoluten Werte
von Ejrrev jedoch so gering, daB auch bei geschweiiten Verbindungen eine fiir praktische
Anwendungen ausreichende Reversibilitit des Formgedidchtniseffektes besteht.

Vollstdndig umgeschmolzene Proben zeigten aufgrund stirkerer Kerbwirkung ein fritheres
Versagen (Bild 4.54), dennoch waren im Zugversuch Totaldehnungen von 5 % zu erreichen.
Nach dem Austenitiibergang blieben dabei irreversible Dehnungen von 0,5 % zuriick
(Bild 4.65), so daB selbst im SchweiBgeflige von einem Erhalt des Formgedichtniseffektes
auszugehen war. An lasergeschweiten Proben wurde ein deutlich besserer Form-
gedédchtniseffekt erreicht, da der Warmeeintrag im Laserprozef} lokal eng begrenzt war. Der
geringe Absolutwert der irreversiblen Dehnungen geschweiliter Proben 1dBt auch bei
miniaturisierten Bauteilabmessungen einen fiir praktische Anwendungen nutzbaren
Formgedéchtniseffekt erwarten. Der Dehnungsbetrag vollstindig umgeschmolzener Proben
(Eirrev = 0,5 %) kann als oberer Grenzwert fiir eine maximale Gefligebeeinflussung beim
SchweiBen angesehen werden. Geschweiite Verbindungen zeichneten sich durch ein enges
Streuband (+ 22 MPa) um die Zugfestigkeit (604 MPa) aus, wodurch eine Ausnutzung des
Formgedichtniseffektes auch dicht unterhalb der Versagensgrenze moglich wird.
Weitergehende Untersuchungen iiber das Verhalten bei mehrachsiger oder zyklischer
Beanspruchung koénnten die im Zugversuch ermittelten Werte im Hinblick auf real
vorliegende Lastfille ergdnzen. Aufgrund der Gefligezusammensetzung und des Naht-
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riickfalls in der SchweiBnaht traten jedoch auch im Zugversuch mehrachsige Spannungs-
zustinde auf, so daB eine erste Abschitzung des Versagensverhaltens und des
Formgedichtniseffektes realer Bauteile moglich ist.

Der im unterdriickten Formgedichtnis erreichbare Spannungsaufbau war bei laser-
geschweiBiten NiggTi-Proben (450 MPa, Bild 4.67) gegeniiber dem Ausgangsmaterial (iiber
900 MPa, Bild 4.61) deutlich reduziert. Wegen der geringen Zugfestigkeit (600 MPa) waren
an den Verbindungen im austenitischen Zustand lediglich Dehnungswerte in der GroéBen-
ordnung von 1 % zu erreichen, Bild 4.51. Die Proben versagten beim Aufheizen auf T > Ar
wihrend dem Spannungsaufbau, weshalb der austenitische Zustand fiir das unterdriickte
Formgedi4chtnis nicht ausgenutzt werden konnte. Da die pseudoelastischen Plateau-
spannungen generell eine starke Temperaturabhéngigkeit zeigen, bestand jedoch die
Moglichkeit, bei entsprechender Temperatur hinreichende Spannungen unterhalb der
Versagensgrenze einzuhalten. Bei 90°C erreichten die Verbindungen im pseudoelastischen
Zustand eine Plateauspannung von 450 MPa, womit ein ausreichender Abstand zur
Versagensgrenze (600 MPa) gegeben war. Somit war eine sichere Auslegung der spréde
versagenden Verbindungen fiir Anwendungen im unterdriickten Formgedichtnis mit einem
fur praktische Anwendungen ausreichenden Spannungsaufbau moglich.

Die Austenitkurve des Ausgangsmaterials zeigte bei Dehnungen zwischen 1 % und 8 % eine
plastische Deformation mit ausgepriigter Verfestigung, wobei Spannungen zwischen
600 MPa und iiber 900 MPa erreicht wurden (Bild 4.46). Die im unterdriickten Form-
gedichtnis aufgebauten Spannungen waren daher stark von der Dehnung der Fiigepartner
abhdngig. Dagegen konnte an den geschweiBten Verbindungen lediglich das pseudo-
elastische Umwandlungsplateau mit nahezu konstanten Spannungswerten ausgenutzt
werden. Geschweiite Verbindungen zeigten einen von der Dehnung nahezu unabhingigen
Spannungsaufbau, die erreichten Werte waren sogar iiber die gewihlte Temperatur genau
einzustellen. Die Ausnutzung des pseudoelastischen Gefiigezustandes bietet somit fiir
praktische Anwendungen Vorteile. Fiir die Auslegung von Befestigungselementen muB
allerdings die Temperaturabhingigkeit der Plateauspannungen bekannt sein. Diese wurde an
der fiir pseudoelastische Anwendungen vorgesehenen NisTi-Legierung ermittelt, wobei
Temperaturdnderungen von 10°C Spannungsabweichungen in der GroBenordnung von
70 MPa ergaben (Bild 4.63). Da solche Werte in der Literatur [23, 153, 154] als fiir NiTi-
Legierungen typisch angesehen werden, kann von einer #hnlich starken Temperatur-
abhéngigkeit auch bei den NiggTi-Verbindungen ausgegangen werden. Eine praktische
Auslegung geschweiBter Befestigungselemente wire somit von einer genauen Einhaltung
der Solltemperatur abhiingig, um einen temperaturbedingten Spannungsabfall oder ein
Versagen durch Spannungsiiberhthungen zu vermeiden. Fiir eine Beurteilung der
Anwendbarkeit geschweiiter Verbindungen im unterdriickten Formgedichtnis sollte
beachtet werden, daB hierfiir iiblicherweise Ni-reiche Legierungen verwendet werden [15].
Ni5Ti-Verbindungen zeigten eine wesentlich hohere Festigkeit als geschweiBte Nig9Ti-
Proben, weshalb zu schlieBen ist, daB die an Ni-reichen Legierungen erzielbaren
Spannungen wesentlich hoher sind. Entsprechend ist zu erwarten, daB die beschriebenen
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Einschrinkungen hinsichtlich der Nutzung des unterdriickten Formgedichtniseffektes bei
diesen Materialien deutlich geringer sind.

An NiggTi-Verbindungen war eine verbesserte Festigkeit durch Wirmebehandlungen zu
erreichen, weshalb deren Einflu auf das Formgedéchtnisverhalten untersucht werden sollte.
Nach einstiindigen Wirmebehandlungen bei 600°C, 900°C und 1010°C blieben bei Total-
dehnungen von 6 % groBe irreversible Dehnungen in der Gréf8enordnung von 2 % zuriick,
Bild 4.66. Das schlechte Formgedéchtnisverhalten kann auf die Wechselwirkung der
Martensitlatten mit inneren Spannungen beim Austenitiibergang zuriickgefiihrt werden. Da
nach den Glithbehandlungen TipNi-Ausscheidungen im Grundmaterial wie im SchweiBgut
in hoher Dichte vorlagen, konnten diese die Grenzflichenbewegung beim Phaseniibergang
behindern. Die im SchweiBgeflige weiterhin entlang der Korngrenzen beobachtete
Ausscheidungsphase verursachte zudem eine geringe Festigkeit. Eine Anwendung dieser
Glithbehandlungen schien daher nicht sinnvoll zu sein.

Die hochste Zugfestigkeit wurde nach Wirmebehandlungen bei 900°C  beobachtet
(Bild 4.56), der hierbei erreichbare Formgedichtniseffekt war daher von besonderem
Interesse. Obwohl nach 24-stiindiger Glithung ein deutlicher Festigkeitsanstieg erreicht
wurde, zeigten die Verbindungen kein besseres Formgedichtnisverhalten (€jrrey = 1,95 %).
Erst noch lingere Gliihzeiten fiihrten zu einer Verbesserung, nach einer Glihdauer von
200 Stunden wurde ein Wert von Ejrrey = 0,65 % bestimmt. Eine weitgehende Auflosung
der TipNi-Korngrenzenphase im Schweigut fiihrte zu einer hoheren Festigkeit und einem
duktilen Verhalten der Verbindungen. Das bessere Formgedéchtnisverhalten 148t sich eben-
falls auf die geringe Ausscheidungsdichte zuriickfilhren, wodurch Bewegungen der
Martensitlatten beim Austenitiibergang weniger stark behindert wurden. Im Vergleich zu
nicht wirmebehandelten Verbindungen war der Formgedéchtniseffekt schlechter, die
Duktilitit der Verbindungen und damit die Versagenssicherheit war jedoch groBer. Wegen
des Aufwandes fir Vakuum oder Schutzgas und der langen Glithdauer mufite der
erreichbare Festigkeitsgewinn mit hohen Kosten fiir die ProzeBfiihrung erkauft werden. Eine
praktische Durchfiihrbarkeit der Warmbehandlungen sollte daher im Hinblick auf das
verinderte Deformationsverhalten, das schlechtere Formgedichtnis, sowie eine geringere
zyklische Stabilitit des Effektes beurteilt werden.

Bei DSC-Messungen zeigte die NispTi-Legierung im Vergleich zu NiggTi niedrigere
Umwandlungstemperaturen, das Ausgangsmaterial lag daher bei Raumtemperatur
austenitisch vor (Af = 12°C, Bild 4.35). Bei TEM-Untersuchungen war entsprechend auch
innerhalb der groben Lattenstruktur weder die R-Phase, noch die Martensitphase
nachzuweisen. Beim Abkiithlen wandelte das Austenitgefiige zunéchst in die R-Phase um,
bevor ein deutlich abgesetzter Martensitiibergang (R — B19) zu beobachten war. Beim
Durchlaufen unterbrochener Umwandlungszyklen (Bild 4.36) war die R-Phase an der
typischen schmalen Hysterese zu erkennen, da sich der Umwandlungsbereich beim
Aufheizen und beim Abkihlen kaum veriinderte. Beide R-Phasen-Peaks zeigten eine fast
vollkommen symmetrische Form, wie schon bei NiggTi war daran die geringe
Wechselwirkung der R-Phase mit Spannungsfeldern zu erkennen. Beim Autheizen lief die
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Austenitumwandlung von Ni51Ti in einem relativ engen Temperaturbereich ab (Af-Ag =
16 K). In Analogie zu NiggTi zeigte die Riickumwandlung eine geringere Wechselwirkung
mit Spannungsfeldern, als der Martensitiibbergang. Der enge Temperaturbereich der
Austenitumwandlung wurde daher auf eine fast unbehinderte Riickbildung der
Martensitlatten zuriickgefiihrt.

An der Legierung NiggTi wurde bei DSC-Messungen festgestellt, daB die Mf-Temperatur
durch Wechselwirkung der Martensitlatten mit Spannungsfeldern stark abfillt. Ein breiter
Temperaturbereich wurde dort als MaB fiir die Behinderung der Martensitumwandlung
durch die hohe Versetzungsdichte des kaltverformten Materials angesehen. Die
Martensitumwandlung von Ni5)Ti war zunichst durch eine fast vollkommen symmetrische
Peakform geprigt. Bei- weiterem Abkithlen wurde jedoch ein verzogerter
Umwandlungsverlauf  festgestellt. Innere Spannungen um kohirente  NigTi3-
Ausscheidungen und Versetzungen konnten dabei ein vollstindiges Durchwachsen des
Austenitgefiiges mit Martensitlatten verzogern. Das schmale Temperaturintervall der
Martensitumwandlung (Mg - Mf = 38 K) kann auf den im Vergleich zu NiggTi niedrigeren
Umformgrad zuriickgeflihrt werden. Trotz der geringeren Versetzungsdichte war jedoch bei
Ni51Ti gegeniiber NiggTi eine deutlichere Abtrennung des Martensit-Peaks vom R-Phasen-
Peak zu erkennen. Dies widersprach der Auffassung [89], daB ein héherer Umformgrad zu
einer stérkeren Abtrennung der Martensitumwandlung vom R-Phasen-Ubergang fiihrt (siche
Bild 5.5).

Im Austenitgefiige von NisjTi wurden bei Raumtemperatur zeilenformig aufgereihte
Subkdmer nachgewiesen, nach der Konditionierungsglithung bei 550°C wurden eine erholte
Versetzungsanordnung und gerichtete NigTi3-Ausscheidungen beobachtet. Letztere lassen
liberlagerte Spannungsfelder bei der Grenzflichenbewegung erwarten, die das Wachsen der
Martensitlatten behindern kénnen. Das unterschiedliche Umwandlungsverhalten von Nig{ Ti
und von NiggTi wies auf vollig verschiedene Wachstumsbedingungen der Martensitlatten
hin, die mit dem unterschiedlichen Geflige der Materialien erklirbar sind. Dabei sollte
betont werden, daB das pseudoelastische Verhalten von NisjTi aus den DSC-Kurven
(lastfreie, rein thermische Umwandlung) nicht abgeleitet werden kann, da bei der
spannungsinduzierten Martensitbildung abweichende Wachstumsbedingungen bestehen.

Vollstdndig umgeschmolzene Nig]Ti-Proben zeigten einen unférmigen Verlauf der DSC-
Kurve beim Aufheizen und beim Abkiihlen, Bild 4.38. Dieser war auch bei wiederholten
Messungen zu beobachten, die im Tangentenverfahren ermittelten Umwandlungs-
temperaturen waren reproduzierbar. Der R-Phasen-Ubergang konnte bei unterbrochenen
Umwandlungszyklen bestimmt werden. Beim Abkiihlen iiberdeckte sich dieser mit dem
Martensit-Peak, beim Aufheizen mit dem Austenit-Peak. Eine Bestimmung von Mg war
somit nicht mdglich, daher wurde RCg als die den Beginn der Martensitumwandlung
kennzeichnende Temperatur angesehen. Das Schweiigut zeigte gegeniiber dem
Ausgangsmaterial (Mf=-81°C) einen kaum verdnderten AbschluB der Martensit-
umwandlung (Mg= - 78°C). Diese Beobachtung war ungewéhnlich, da der Hirteabfall im
SchweiBgeflige (250 HVO0,1) eine geringere Versetzungsdichte im Vergleich zum
Ausgangsmaterial (315 HVO0,1) erwarten lieB. Bei TEM-Untersuchungen war eine
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Auflosung der NigTiz-Phase im SchweiBgut festzustellen, so daBl eine Ausscheidungs-
hértung nicht vorlag. Versetzungsarme Austenitkérner lieBen eine geringe Wechselwirkung
der Martensitlatten mit inneren Spannungen bei der Phasenumwandlung erwarten. Eine
unbehindert ablaufende Grenzflichenbewegung sollte daher wie bei NiggTi eine deutliche
Erhohung von Mfim SchweiBBgut bewirken.

Beim Autheizen war der Umwandlungsbereich sogar verbreitert, da die Riickuamwandlung
schon bei Ag=-50°C begann. Bei TEM-Untersuchungen waren im NigjTi-SchweiBgut
spannungsinduzierte Martensitlatten, teilweise auch rekristallisierte Austenitkérner
nachzuweisen. Fiir dieses inhomogene Gefiige konnte lediglich das globale
Umwandlungsverhalten angegeben werden. Die genaue Art und Wechselwirkung der beim
Phaseniibergang tiberlagerten Spannungsfelder konnte aus den DSC-Kurven nicht abgeleitet
werden. Aus dem reproduzierbaren Umwandlungsverlauf konnte jedoch der
Umwandlungsbeginn bzw. das Umwandlungsende beim Abkiihlen (RS, Mf) und beim
Aufheizen (Ag, Rby) angegeben werden. Die DSC-Kurven von NisTi lassen keinen
direkten SchluBf auf das pseudoelastische Verhalten des Materials zu, da diese auf einer
spannungsinduzierten Phasenumwandlung beruht. Der Ablauf der spannungsinduzierten
Martensitumwandlung soll daher anhand der Zugversuche beurteilt werden.

Das pseudoelastische Verhaiten von Ni5;Ti wurde durch Belastung des Austenitgefliges
bei einer konstanten Priiftemperatur von 20°C im Zugversuch bestimmt, Bild 4.62.
Nachdem durch die spannungsinduzierte Martensitbildung verschiedene Totaldehnungen
erreicht waren, gingen diese bei Entlastung mit der Austenitumwandlung wieder zuriick.
Danach verbleibende Dehnungen (€jrrey) Wurden als Beurteilungskriterium fiir das pseudo-
elastische Verhalten von NigjTi angesehen und tiber der Totaldehnung (€) aufgetragen
(Bild 5.8, rechts). Im Zugversuch zeigten geschweiBte Verbindungen dasselbe Deforma-
tionsverhalten wie das Ausgangsmaterial (Bild 4.59). Durch die hohe Zugfestigkeit war die
Einleitung plastischer Deformation auch im SchweiBgut moglich, die Proben zeigten daher
ein duktiles Versagen. An den Verbindungen konnte somit das pseudoelastische Verhalten
im elastischen Deformationsbereich mit Dehnungen von bis zu 7 % wie beim Ausgangs-
material unveridndert genutzt werden, Bild 4.68. Zur spannungsinduzierten Martensitbildung
waren lediglich geringfligig verdnderte Plateauspannungen aufzuwenden (Ausgangs-
material: 377 MPa, geschweifit: 341 MPa).

Die Umwandlungskinetik bei der spannungsinduzierten Martensitbildung war am Verlauf
der Zugkurven zu erkennen. Abgesehen vom unstetig Kurvenverlauf im Anfangsbereich der
Martensitbildung wies eine fast konstante Plateauspannung auf eine geringe Behinderung
der wachsenden Martensitlatten hin. Im Anschluff an das Umwandlungsplateau war bei
Dehnungen zwischen 6 % und 7 % ein ungleichformiger Verlauf der ©/€-Kurve
festzustellen, der auf eine Anpassung der verschiedenen Orientierungsvarianten an die
inneren Spannungszustinde der Probe zuriickgefiihrt wurde. Bemerkenswert waren die
geringen Ejrey-Werte, die auch nach Verformung in diesen Dehnungsbereich hinein zu
beobachten waren. Dieses Ergebnis zeigt, daB die Variantenselektion nicht mit stark
zunechmender Versetzungsbewegung iiberlagert war. Im Gegensatz zum Formgedéchtnis-
verhalten von NiggTi war daher kein abrupter Anstieg der irreversiblen Dehnungswerte
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oberhalb einer kritischen Totaldehnung festzustellen (Bild 5 .8). Die geringen Absolutwerte
von €jrrey (0,15 % nach Totaldehnung von 7 %) weisen auf einen weitgehenden Erhalt der
Funktionseigenschaften an Nis Ti-Verbindungen hin. Obwohl das SchweiBgut ein erheblich
verdndertes Deformationsverhalten und eine vollstindig unterdriickte Riickumwandlung
(Bild 4.69) zeigte, ist bei hinreichend kleinen Abmessungen der Fiigezone eine fiir
praktische Anwendungen ausreichende Pseudoelastizitit gegeben. Es soll allerdings betont
werden, daB das Schweiigut selbst keine pseudoelastische Riickverformung zeigt. Bei
relativ zum Bauteil groBen Nahtabmessungen ist daher mit stark ansteigenden irreversiblen
Dehnungswerten zu rechnen. Diese Beobachtung steht im Gegensatz zum FErhalt des
Formgedichtniseffektes im Schweiigut von NiggTi und belegt die vollig unterschiedlichen
Deformationsmechanismen beider Materialien.

Plateauspannungen Irreversible Dehnung (€= 6%)
<& Ausgangsmaterial < Ausgangsmaterial
Op 5 MPa e geschweildt ’ Eirrev: % e geschweilit

500 - Belastung 2r . .
i ’ Arbeitsbereich
-
400 - 15 |
300
! 1L
200
ol 0,5
] Entlastung
O 1 1 | L H " 1 — O ! 1. L 1 " 1 : 1 -
10 20 30 40 5 T,C 10 20 30 40 50 T,C

Bild 5.9: Temperaturabhingigkeit der Plateauspannungen (links) und der
irreversiblen Dehnungen (rechts) von Nig Ti

Fir die Anwendung geschweiBter Nis Ti-Komponenten ist die Verénderung der pseudo-
elastischen Plateauspannung mit der Temperatur zu beachten. In Bild 5.9, links wurden
daher die Werte des Ausgangsmaterials (aus Bild 4.63) denen der geschweiBten
Verbindungen (Bild 4.70) gegeniibergestellt. Die eingezeichneten Spannungswerte wurden
bei einer Totaldehnung von 3 % (OPpL,3) am Belastungsplateau bzw. am Entlastungsplateau
ermittelt. Aus der geringen Verschiebung der Plateauspannungen geschweiBter Proben zu
denen des Ausgangsmaterials 148t sich ableiten, daB der FiigeprozeB die
Temperaturcharakteristik nur wenig veréinderte. Bei Belastung stiegen die Spannungswerte
mit der Priiftemperatur linear an, am eingezeichneten SteigungsmaB (unterbrochene Linie)
wurde dabei eine Zunahme von 70 MPa/10K bestimmt. Ein lineares Ansteigen der
Plateauspannung mit der Temperatur kann fiir pseudoelastische NiTi-Legierungen als
typisch angesehen werden, eine Steigung von 7MPa/K wurde auch bei anderen
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Untersuchungen ermittelt [23, 153, 154]. Der lineare Zusammenhang wurde mit der
zunehmenden Stabilitét des Austenitgefiiges bei steigender Temperatur erklért, so dal eine
entsprechend hohere Last zur spannungsinduzierten Martensitbildung aufzuwenden ist.

Um nach pseudoelastischen Belastungs-/Entlastungszyklen wieder die urspriingliche
Bauteilgestalt zu erreichen, wird eine weitgehende Reversibilitit des verformten Zustandes
angestrebt. Nachdem schon die Umwandlungsspannungen eine starke Temperatur-
abhingigkeit zeigten, wurden auch die irreversiblen Dehnungen nach Belastung auf Total-
dehnungen von 6 % in Abhéngigkeit von der Témperatur aufgetragen, Bild 5.9, rechts. Am
Ausgangsmaterial war wie an geschweiBiten NigjTi-Proben festzustellen, daB8 unterhalb
20°C und oberhalb 40°C grofe Dehnungswerte zuriickbleiben. Aus dem Kurvenverlauf in
Bild 4.70 war zu erkennen, daB ab 50°C das Entlastungsplateau degradiert, weshalb groBere
irreversible Dehnungen gemessen wurden. Bei 10°C zeigten nur noch manche Proben eine
nennenswerte Riickverformung, so daB hohe €jrrey-Werte festzustellen waren. Dieses
Verhalten wurde auch am Ausgangsmaterial beobachtet und ist daher unabhiingig vom
FiigeprozeB als materialtypisches Verhalten anzusehen. Das an Ni5)Ti beobachtete
Verhalten deckt sich mit Angaben, die an einer vergleichbaren pseudoelastischen NiTi-
Legierung ermittelt wurden [99]. Unterhalb einer definierten Grenztemperatur wird die fiir
die Riickbildung des Martensits notwendige Spannungshysterese nicht mehr erreicht,
wodurch die Riickamwandlung vollig unterdriickt wird. Insgesamt wurde eine weitgehende
Riickverformung nur in einem schmalen Temperaturbereich gemessen. Fiir gute pseudo-
elastische Eigenschaften von NisjTi muB daher ein Arbeitsbereich zwischen ca. 20°C und
40°C eingehalten werden. Die Temperaturabhéngigkeit der Plateauspannungen und der
irreversiblen Dehnung wurden durch den FiigeprozeB nicht verdindert, so da an laser-
geschweiBten Verbindungen dieser Legierung gute Funktionseigenschaften erwartet werden.
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6. Zusammenfassung

In dieser Arbeit wurde die Fiigbarkeit von Nickel-T itan-Formgedéchtnislegierungen (NiTi)
im Laserstrahl-SchweiBverfahren untersucht.

Mit einem Nd:YAG-Festkorperlaser wurden dazu Schweiiverbindungen an zwei
kommerziellen NiTi-Legierungen (NiggTi fiir F ormgeddchtnisanwendungen, Ni5{Ti mit
pseudoelastischem Verhalten) hergestellt. Gefligt wurden Bleche in zwei Stirken (0,5 mm
und 0,17 mm), woraus sich Hinweise auf das Verhalten in miniaturisierten Bauteil-
abmessungen ergaben. Die Moglichkeiten einer Verfahrensoptimierung wurden durch
Vorwdrmen beim SchweiBen und nachtrigliche Wirmebehandlungen der SchweiB-
verbindungen untersucht. In Zugversuchen wurden die Funktionseigenschaften
(Formgedéchtniseffekt und Pseudoelastizitit) der Verbindungen bei verschiedenen Priif-
temperaturen ermittelt und denen des Ausgangsmaterials gegeniibergestellt. Durch
kalorimetrische Messungen mittels DSC (differential scanning calorimetry) wurde das
Umwandlungsverhalten vollstindig umgeschmolzener Proben und des Ausgangsmaterials
bestimmt. Die Korrelation der Eigenschaften lasergeschweiBter Proben mit dem Gefiige in
der Schmelz- und WirmeeinfluBzone erfolgte durch Hértemessungen und licht-
mikroskopische Untersuchung metallographischer Schliffe. Im Transmissions-Elektronen-
mikroskop wurde der Ausscheidungszustand und die Defektstruktur der Materialien unter
Anwendung mikroanalytischer Verfahren untersucht. Zur Kldrung der Versagens-
mechanismen wurden die Bruchflichen gefiigter Proben im Raster-Elektronenmikroskop

betrachtet.

Martensitische Verbindungen der NiggTi-Legierung zeigten ein sprodes Versagen mit einer
gegeniiber dem Ausgangsmaterial (1200 MPa) auf die Hilfte verminderten Zugfestigkeit
(600 MPa). Die geringe Streuung der Festigkeitswerte belegte jedoch die hohe Reproduzier-
barkeit des Fiigeprozesses und lieB eine versagenssichere Dimensionierung der
Verbindungen erwarten. An Korngrenzen des Schweiligefliges abgelagerte TioNi-
Ausscheidungen fiihrten zum Probenversagen, noch bevor eine wahre plastische
Deformation in das SchweiBgut eingeleitet werden konnte. Aufgrund der Zwillings-
verformung des Martensitgefiiges wurden dennoch erhebliche pseudoplastische Dehnungen
(7 %) erreicht. Daher konnten die Funktionseigenschaften lasergeschweiiter Verbindungen
innerhalb eines Dehnungsbereiches von 6 % mit hinreichender Versagenssicherheit
ausgenutzt werden. Nach Verformung des Martensitgefiiges auf Totaldehnungen von 6 %
blieben dabei im freien Formgedéchtnis irreversible Dehnungen von 0,3 % zuriick. Zum
Spannungsaufbau im unterdriickten Formgedichtnis kann an geschweiBten Proben eine
pseudoelastische Plateauspannung von 450 MPa eingestellt werden.

Zur Festigkeitssteigerung vorgenommene Wiarmebehandlungen fiihrten lediglich bei hohen
Gliihtemperaturen und langen Gliihzeiten zu einer Auflsung der TipNi-Ausscheidungen.
Bei 900°C wurden verbesserte Festigkeitswerte nach Gliihzeiten von 24 Stunden erreicht,
die allerdings wegen der nur wenig verminderten Ausscheidungsdichte mit einem schlechten
Formgedichtnisverhalten einhergingen. Eine fast vollstindige Auflésung der Ausschei-
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dungen gelang bei einer Glithdauer von 200 Stunden. Sowohl die Festigkeit, als auch das
Formgedichtnisverhalten waren daher verbessert. Die Durchfiihrung dieser Wéirme-
behandlungen erscheint unter praktischen Gesichtspunkten aufgrund des begrenzten
Festigkeitsgewinnes, des verdnderten Deformationsverhaltens und der geringen zyklischen
Stabilitit des Formgedichtniseffektes wenig sinnvoll. Die vorliegenden Untersuchungen
bestdtigen Vorstellungen, wonach die TipNi-Phase durch Sauerstoff stabilisiert wird.
Hinsichtlich der SchweiBieignung von NiggTi war daher die Verwendung sauerstoffarmer
Materialien zu empfehlen.

Das SchweiBen von NiggTi unter Vorwarmung fiihrte zwar zu einer Festigkeitszunahme,
gleichzeitig wurde jedoch die Streuung der Festigkeitswerte vergroBert. Der geringe
Festigkeitsgewinn belegte ebenso wie die geringe Streuung martensitisch verschweiliter
Proben die wuntergeordnete Wirkung von Eigenspannungen auf das Versagen
lasergeschweifiter Verbindungen. Im Schweifigefiige liefen Deformationsmechanismen ab
- Zwillingsverformung innerhalb der Martensitlatten bei Nig9Ti, Bildung von spannungs-
induziertem Martensit bei Ni51Ti -, die zu einem Abbau innerer Spannungen fiihrten. Um
den Ablauf dieser Deformationsmechanismen zu ermdoglichen, sollten durch Wérme-
behandlungen konditionierte Materialien mit eingestelltem Formgedichtniseffekt verwendet
werden. Aufgrund der hierbei verminderten Defektdichte besteht beim Wirmeeintrag auch
eine geringere Triebkraft zur Erholung und Rekristallisation, weshalb eine schmalere
WirmeeinfluBzone beim Fiigen konditionierter Materialien zu erwarten ist.

Aufgrund schmaler Abmessungen der Fiigezone war die Verdnderung der Funktions-
eigenschafien beim Laserschweien von NiggTi nur gering. Sowohl am Gefiigeverbund
lasergeschweiiter Verbindungen, als auch im Gefiige vollstindig umgeschmolzener Proben
wurde ein weitgehender Erhalt des Formgedichtniseffektes nachgewiesen. Dieser wurde auf
hoch bewegliche Zwillingsgrenzen in stark zerkliifteten Martensitlatten zuriickgefiihrt,
womit auch ein unveridndertes Deformationsverhalten des Schweifligutes zu erkldren war.
Der AbschluB der Martensitumwandlung zeigte eine starke Abhingigkeit vom Defekt-
zustand des Gefliges. Die Martensit-Finishtemperatur My liel sich daher als empfindlicher
Indikator fiir eine durch innere Spannungen behinderte Grenzflichenbewegung bewerten.
Die Hirte konnte dagegen Werte annehmen, die den Defektzustand des Gefliges nicht mit
der gleichen Empfindlichkeit wiedergaben, wie die Umwandlungstemperaturen.

Lasergeschweifite Verbindungen der NisjTi-Legierung erreichten im pseudoelastischen
Zustand mit 820 MPa eine relative Zugfestigkeit von 78 % im Bezug auf das Ausgangs-
material (1050 MPa). Bruchverzweigungen von der Nahtmitte in das Grundmaterial
bestitigten die Duktilitit des SchweiBgutes ebenso, wie die ausgeprigte plastische
Verformung vollstindig umgeschmolzener Proben. Das pseudoelastische Funktions-
verhalten konnte daher im gesamten elastischen Deformationsbereich von 7 % unveréindert
genutzt werden. Nach pseudoelastischer Verformung auf Totaldehnungen von 7 % blieben
bei lasergeschweiften Proben lediglich geringe Dehnungswerte (0,15 %) irreversibel
zuriick. Bei vollstindig umgeschmolzenen Proben belegte jedoch ein Ausbleiben der
pseudoelastischen Riickverformung den vollstindigen Verlust des Funktionsverhaltens im
SchweiBgut. Das pseudoelastische Verhalten war daher im Gegensatz zum Formgedé4chtnis
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bei NiggTi von den relativen Abmessungen der Fit ligezone abhingig. Im Laserproze wurden
Jedoch geringe Nahtabmessungen erzielt, so daB ein gutes Funktionsverhalten erreicht
wurde.

Das duktile Verhalten der NigTi-Verbindungen wurde auf das Fehlen versprédender
Korngrenzenphasen  zuriickgefilhrt. Im Ausgangsmaterial ~ vorhandene  NigTi3-
Ausscheidungen waren im SchweiBgut aufgeldst, nur vereinzelt waren TipNi-Teilchen zu
finden. Deren Aufireten bestitigte die hohe Keimbildungsgeschwindigkeit dieser Phase, die
eine Ausscheidung trotz hoher Abkiihlgeschwindigkeiten auch aus Ni-reichen Schmelzen
mdglich macht. Der vollstindige Verlust der Pseudoelastizitit im Nij5Ti-SchweiBgut wurde
ngher untersucht und mit der Auflésung der NigTi3-Ausscheidungen erklirt. Gerichtete
Spannungsfelder um die in Vorzugsrichtungen orientierte Ausscheidungsphase scheinen
demnach fiir den Ablauf der spannungsinduzierten Martensitbildung unabdingbar zu sein.
Aufgrund der geringen Versetzungsdichte fehlten im Schweiligut die fiir eine Kristallisation
benotigten Keime, so daB auch eine Wiederherstellung des pseudoelastischen Verhaltens
durch nachtrigliche Wirmebehandlungen nicht moglich ist.

Im austenitischen Grundmaterial wurden im Schliffbild grobe Latten festgestellt, die nicht
auf eine spannungsinduzierte Martensitbildung zuriickzufithren sind. Analytische Unter-
suchungen belegten vielmehr auch innerhalb der Latten die alleinige Existenz der Austenit-
phase. Die Lattenstruktur wurde auf eine spannungsinduzierte Martensitbildung im
WalzprozeB zuriickgefiihrt, wobei die Grenzflidchen auch nach der Umwandlung in Austenit
erhalten blieben. Beim SchweiBen wurden die Latten aufgeldst, durch innere Spannungen
beim Abkiihlen wurde im austenitischen SchweiBgut jedoch spannungsinduzierter Martensit
gebildet. Am Deformationsverhalten vollstindig umgeschmolzener Proben konnten daher
tiberlagerte Verformungsmechanismen eines zweiphasigen Gefliges nachgewiesen werden.
Lasergeschweiite Verbindungen zeigten bis zum Bruch das gleiche Verformungsverhalten
wie das Ausgangsmaterial. Die pseudoelastischen Plateauspannungen der Verbindungen
stiegen dabei ebenso wie im Ausgangsmaterial mit der Priiftemperatur linear an. Nach
Durchlaufen pseudoelastischer Belastungszyklen zuriickbleibende Dehnungen zeigten an
den SchweiBverbindungen ebenfalls eine unverinderte Temperaturabhéngigkeit.

Die vorliegenden Ergebnisse belegen, daf das Laserstrahl-SchweiBen ein geeignetes
Fugeverfahren flir NiTi-Formgedéchtnislegierungen ist. Durch hohe Abkiihlgeschwindig-
keiten wurde die Ausscheidung versprodender Phasen unterdriickt, so daB fiir praktische
Anwendungen ausreichende Festigkeitswerte erzielt wurden. Beide NiTi-Legierungen
zeigten an den geschweilten Verbindungen trotz ihrer nur geringfligig abweichenden
chemischen Zusammensetzung ein vollkommen unterschiedliches Deformations- und
Versagensverhalten. Dieses war durch das verschiedenartige Geflige und den unterschied-
lichen Ausscheidungszustand beider Materialien bedingt. Die Verdnderung der
Formgedichtniseigenschaften war aufgrund der schmalen Abmessungen der SchweiBnihte
nur gering. In Verbindung mit den erzielten Festigkeitswerten hat sich daher der Einsatz
eines Nd:YAG-Festkorperlasers beim Fiigen der NiTi-Legierungen bewihrt.
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