Biokompatible ultrafeinkdrnige Niob-Zirkonium Legierungen —

Integritat unter mechanischer und korrosiver Beanspruchung

zur Erlangung des akademischen Grades eines
DOKTORS DER INGENIEURWISSENSCHAFTEN (Dr.-Ing.)
der Fakultat fir Maschinenbau

der Universitat Paderborn

genehmigte

DISSERTATION

von
Dipl.-Wirt.-Ing. Felix Rubitschek

aus Warburg

Tag des Kolloquiums:  28. September 2012
Referent: Prof. Dr.-Ing. Hans Jirgen Maier

Korreferent: Prof. Dr.-Ing. Gunter Kullmer






fur Alex






Inhaltsverzeichnis

1  Einleitung und ZIElSEIZUNG ........uuueeiiiee e e e e e et e e e e e e aeennes 1
2  Theoretische GrundIagen ..........ccooi i 4
2.1 Metallische Implantatwerkstoffe .............cccoooiiiiiiiiiii s 4
2.2 Ultrafeinkornige Werkstoffe .........ooovuuiiiiiii e 7
2.3 KOrrosion VON MetalleN..........oooi oo 12
2.4 MaterialerMUAUNG. ........uuuuiiiiiiiiiiii e 18
2.5  KOrroSioNSErMUAUNG ....ccvvveiiiiie e e e et e e e e e e e e e e e e e e e e eeeannes 24
2.6 Randschichthartung mittels OXidation ...............cccccciiiiiiiiiiiiis 28

3 Experimentelle Methoden.............uuuiiiiiiiiiiiiiiiii e 33
3.1 Untersuchte Werkstoffe und Probengeometrien.............cccccvvviviciiiiiieieeennnn, 33
3.2 Stromdichte — Elektrodenpotential MeSsSuUNgeN ............cccccvvveiiiiviiiiiiniininnnnns 35
3.3 Kerbschlagbiegeversuche ... 36
3.4 LCF und HCF ErmUdungSVerSUCNE. ........cccooeiiiiiiiiiie e 37
3.5  RISSTOMSCNIESVEISUCNE ......uiiiiiiiieee e e 41
3.6 ThermogravimetriSChe ANAIYSE ... 43
3.7 Mikroskopie und weitere Analysetechniken.............cccooooeeiiiiiiiiiiiiee e, 45

4 Ergebnisse und DiSKUSSION .......ccoooiiiiiiiieeeeeeeeeeee e 49
R |V 11 0111 U1 (1 RS 49
4.2 Monotone mechanische Eigenschaften..............ccccooiiiiiiiicevee, 52
4.3 Verhalten unter schlagartiger Belastung............cccooeeeiiiii, 54
4.4 KorrosionseigensChaflen ... 61
4.5 Ermidungseigenschaften...........cccooioiiiii i 67
TS R I O e =TT = o o 67
452 HCFBEIEICH .o e 75
4.5.3 Einfluss erhbhter Temperaturen.............ccceeeeeeeeiiiiiiiiiis e 81
4.5.4 Rissfortschrittsvernalten. ... 89

4.6 Randschichthartung mittels OXIdation ..o, 98
4.6.1 Einfluss der Warmebehandlungsparameter..............cccooooeevviiiiiiceneeeennn. 98
4.6.2 Auswirkungen auf die mechanischen Eigenschaften...........cccccccceee... 104
4.6.3 Eigenschaftsverbesserung durch zweistufige Warmebehandlung....... 111

5 Relevanz der Ergebnisse fur die Eignung von UFG NbZr als Implantatwerkstoff..115
I ST 0014 1T 01 = TS B ] o 121
7 Kurzzusammenfassung / SUMMEATY ...........uuueuuueemiemmieieiiniiiiieneieneeneee. 126
8  LIteraturverzeiChNIS .........oooviiiiiii e 127
S N 4] =g o 143






Einleitung und Zielsetzung 1

1 Einleitung und Zielsetzung

Synthetische biomedizinische Implantate werden im Rahmen der Behandlung von
verletzungs- und krankheitsbedingten Schaden am menschlichen Korper seit
Jahrzehnten erfolgreich eingesetzt. Mal3gebliche Kriterien fur die Auswahl des
Werkstoffs sind neben adaquaten mechanischen, tribologischen und korrosiven
Eigenschaften, insbesondere bei Dauerimplantaten, eine hdchstmogliche Bio-
kompatibilitdit. So sollte ein Implantatwerkstoff keine toxischen oder allergenen
Komponenten enthalten und eine gute Integration in das umliegende Gewebe
gewahrleisten [1]. Bei Schaden am Skelett wird meist auf metallische Implantate in
Form von Endoprothesen oder Fugeelementen wie z.B. Nageln oder Schrauben
zurlckgegriffen. Metallische Werkstoffe bieten gegeniber Polymeren den Vortell
einer deutlich hoéheren strukturellen Festigkeit und Ermudungsbestandigkeit; im
Vergleich zu keramischen Werkstoffen sind eine hohere Schadenstoleranz,
einfachere Bearbeitbarkeit und ein dem menschlichen Knochen &hnlicherer
Elastizititsmodul ausschlaggebend.

Konventionelle metallische Implantatwerkstoffe — zu nennen sind hier insbesondere
Titanlegierungen, korrosionsbestandige austenitische Stahle und Kobaltbasis-
legierungen — zeichnen sich jeweils durch spezifische Vor- und Nachteile beziglich
der Anforderungsprofile aus. So verfigen Stahle und Kobaltbasislegierungen tber
hohe Festigkeiten, letztere sind zudem auf3erst verschleiRbestandig [2, 3]. Nachteilig
ist hingegen deren relativ hohe Steifigkeit, die zu sog. Stress-Shielding Effekten (vgl.
Kap. 2.1) und damit zur Degeneration des umliegenden Knochen und zur
aseptischen Lockerung von Implantaten fihren kann [4]. Zudem sind Kobalt, wie
auch die in korrosionsbestandigen austenitischen Stahlen verwendeten
Legierungselemente Chrom und Nickel als potentiell allergieauslésend bekannt [5,
6]. Insbesondere die Langzeit-Exposition dieser Werkstoffe in salz- und
proteinhaltigen Korperflissigkeiten kann zu Korrosion fuihren, wodurch toxikologisch
relevante Mengen an Metallionen in den Korper gelangen [7, 8].

Titanlegierungen sind korrosionsbestandiger und bezuglich der Stress-Shielding
Problematik aufgrund ihres geringeren Elastizitatsmoduls vorteilhaft, allerdings
verfigen diese Uber ungunstige Verschlei3eigenschaften [9-11]. Die dabei haufig

verwendeten Legierungselemente Aluminium und Vanadium koénnen im Korper
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Entzindungen hervorrufen oder zytotoxisch wirken, wenn diese etwa in Form von
Abrieb freigesetzt werden [12]. Aus diesem Grund werden inzwischen vermehrt
Refraktarmetalle, wie z.B. Niob, Tantal, Hafnium wund Zirkonium, als
Ersatzlegierungselemente verwendet [13]. Diese zeichnen sich durch eine
hervorragende Biokompatibilitdt aus, weshalb bereits in den 1980er Jahren deren
Eignung als Implantatwerkstoffe diskutiert wurde [14]. Aufgrund der relativ geringen
mechanischen Festigkeit der konventionellen Werkstoffguten dieser Metalle und des
teilweise hohen spezifischen Gewichts blieb ein verbreiteter Einsatz im
Implantatbereich jedoch bislang aus.

Eine Moglichkeit zur deutlichen Festigkeitssteigerung von Metallen und Legierungen
stellen Verfahren zur massiven plastischen Verformung dar, mittels derer
ultrafeinkdrnige  (ultrafine-grained, UFG) Werkstoffe mit durchschnittlichen
KorngroRen von weniger als 1 pum hergestellt werden kénnen [15]. Der
Verfestigungsmechanismus der (Ultra-) Feinkornhartung bietet gegenidber den
anderen Mechanismen (Mischkristall-, Ausscheidungs- und
Verformungsverfestigung) den Vorteil, dass trotz der Festigkeitssteigerung die
Duktilitat des Werkstoffs weitgehend erhalten bleibt [16]. Zur Herstellung fir
biomedizinisch relevante Anwendungsfélle ausreichend gro3volumiger UFG
Halbzeuge hat sich das Equal Channel Angular Processing (ECAP) Verfahren
etabliert, bei dem das stabférmige Ausgangsmaterial konventioneller Korngréf3e
(conventional grain size, CG) mehrfach durch ein L-formiges Gesenk gepresst wird
und dabei eine massive Scherverformung erfahrt [17, 18]. Bei Verwendung
geeigneter Werkstoffe und effizienter Prozessrouten lassen sich damit hochfeste,
duktile und zyklisch stabile Mikrostrukturen einstellen [19, 20].

Wahrend die im Rahmen dieser Arbeit untersuchte Niob Legierung mit 1 bis 2
Masse-% Zirkonium (NbZr) aufgrund ihres hohen Schmelzpunktes, hervorragender
Korrosionsbestandigkeit und eines grof3en Neutroneneinfangquerschnitts bislang
hauptsachlich fur Nischenanwendungen wie Hochdruck-Natriumdampflampen und in
flussigalkalimetall-betriebenen Reaktoren in der Raumfahrt eingesetzt worden sind
[21-24], eroffnet sich durch die Anwendung des ECAP Verfahrens nunmehr die
Mdoglichkeit, einen  hochfesten  Werkstoff ohne  potentiell  schédliche
Legierungselemente herzustellen, welcher als Implantatwerkstoff pradestiniert
erscheint. Die Kombination aus adaquaten mechanischen Eigenschaften mit einer

hohen  Korrosionsbestandigkeit sowie der Mdglichkeit einer gezielten
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Randschichthartung mittels innerer Oxidation bietet ein attraktives Eigenschaftsprofil
fur vielfaltige biomedizinische Anwendungen.

Um einen sicheren Einsatz von UFG NbZr im menschlichen Kérper zu gewéhrleisten,
ist eine weitreichende Untersuchung des Werkstoffs unter den fur biomedizinische
Implantate spezifischen Randbedingungen notwendig. So sind lasttragende
Implantate i.d.R. nicht rein statisch belastet, weshalb den Ermidungseigenschaften
eine vorrangige Bedeutung zukommt. Die dauerhafte Einwirkung von potentiell
korrosiven Umgebungsmedien in Form von Korperflissigkeiten stellt an sich bereits
eine kritische Beanspruchung des Implantats dar, die Uberlagerung von
Ermudungsbeanspruchung und korrosivem Angriff (Korrosionsermiidung) kann die
Lebensdauer zusatzlich deutlich verkurzen. Tribologische Beanspruchung sowie
schlagartige Belastung sind weitere mdgliche Szenarien, die beim Einsatz eines
Implantates vorkommen kénnen und daher im Vorfeld zu untersuchen sind [25].

Im Rahmen der vorliegenden Arbeit ist daher eine umfassende Charakterisierung
von UFG NbZr vor den genannten Randbedingungen durchgefuhrt worden. Dabei
wurden sowohl mechanische als auch Korrosionsuntersuchungen stets in enger
Verknupfung mit mikrostrukturellen Charakterisierungen durchgefiihrt und auch CG
Referenzzustande untersucht, um die spezifischen Besonderheiten des UFG
Gefuges und dessen Vor- und Nachteile bewerten zu kénnen. In einigen Féallen
wurden dariber hinaus auch weitergehende mechanische und thermische
Belastungsszenarien betrachtet, die tber das im Anwendungsfall zu erwartende Mal3
hinausgehen, um eine Bewertung der Stabilititsgrenzen der UFG Struktur zu
ermdglichen. In einem weiteren Schritt wurde ein zweistufiger Oxidationsprozess
entwickelt, der eine schadigungsfreie Randschichthartung mittels innerer Oxidation
und damit eine Verbesserung der VerschleiReigenschaften und der Dauerfestigkeit

bewirkte.
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2 Theoretische Grundlagen

2.1 Metallische Implantatwerkstoffe

Derzeit werden jahrlich allein in Deutschland etwa 400.000 Huft- und
Kniegelenkendoprothesen implantiert [26]. Aus dieser Zahl kann bereits ein enormer
Bedarf an geeigneten Werkstoffen flr Dauerimplantate abgeleitet werden. Die
Menge bendtigter Schrauben, Bolzen und Platten zur Behandlung von Frakturen
durfte diese Zahl nochmals deutlich tbersteigen.

Die Implantate sind im menschlichen Kérper betrachtlichen Kréaften ausgesetzt. So
erfahrt der Kopf eines kunstlichen Huftgelenks selbst bei vergleichsweise moderater
Belastung in Form von normalem Gehen rund die 2,5 fache Gewichtskraft des
Korpers des entsprechenden Patienten [27]. Ein kinstliches Oberarmgelenk muss
bei einer beidhéndigen Lenkbewegung an einem PKW Lenkrad eine Kraft von rund
80 % des Kdrpergewichts ertragen [28].

Um solche Lasten dauerhaft tragen zu kénnen, werden i.d.R. metallische Werkstoffe
eingesetzt, die sich durch eine hohe strukturelle Festigkeit auszeichnen. Aktuell in
Verwendung sind je nach Anwendungsgebiet hauptsachlich verschiedene a- und
B-Titanlegierungen sowie korrosionsbestandige austenitische Stahle und Kobalt-
basislegierungen (jeweils Guss- und Schmiedegiiten) [2, 29]. Eine Ubersicht iiber
ausgewahlte mechanische Kennwerte einer Auswahl gangiger metallischer
Implantatwerkstoffe nach Biehl und Breme [30] gibt Tabelle 2.1.

Tabelle 2.1: Mechanische Eigenschaften einiger metallischer Implantatwerkstoffe
[30]

E-Modul Zugfestigkeit Dauerfestigkeit* Bruchdehnung
[GPa] [MPa] [MPa] [%]
Austenit. CrNi Stahle 210 490 - 690 200 - 250 >40
CoCr Legierungen 200-220 |800-1200 550 -650 8-40
Titan (kommerziell rein) | 100 390 - 540 150 -200 22-30
Ti-6Al-4V 115 930 - 1140 350 - 650 8-15

* aus Umlaufbiegeversuchen
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Biokompatibilitat

Neben der mechanischen Integritat ist ein entscheidender Parameter, welcher bei
samtlichen Implantatwerkstoffen angestrebt wird, hdchstmaogliche Biokompatibilitat,
also die Vertraglichkeit zwischen dem technischen System (Implantat) und dem
biologischen System (menschlicher Korper) [1]. Wahrend diese Definition recht
allgemein ist und haufig auch so verwendet wird, lassen sich Werkstoffe basierend
auf Kriterien zur strukturellen- und zur Oberflachenintegritdt nach vier konkreteren
Auspragungen klassifizieren [31]:

e Bioaktive Werkstoffe reagieren im positiven Sinn mit dem biologischen
Gewebe, z.B. durch verbesserte Zellproliferation* an der Grenzflache.

e Bioinerte Werkstoffe treten in Kkeinerlei Interaktion zum biologischen
Gewebe und setzen keine Substanzen frei.

e Biokompatible Werkstoffe im engeren Sinne kdnnen Substanzen (z.B.
Metallionen infolge von anodischer Auflésung) in Dosen freisetzen, die nicht
toxisch wirken und keine Immunreaktionen (z.B. Allergien) hervorrufen.

e Biounvertragliche Werkstoffe setzen toxische oder immunogene
Substanzen in schadlichem Mal3e frei.

Bei metallischen Implantatwerkstoffen wird i.d.R. Biokompatibilitdt im engeren Sinne
angestrebt, da in den relevanten Umgebungsmedien, also verschiedenen
Korperflissigkeiten, von einer lonenfreisetzung durch Korrosion auszugehen ist.
Durch Verwendung passiver Werkstoffe wird allerdings erreicht, die Freisetzungsrate
auf ein sehr geringes Mal3 zu reduzieren. Zudem wird angestrebt, solche Elemente
zu verwenden, die nicht toxisch oder immunogen wirken [32, 33]. Dass bislang noch
kein optimaler biokompatibler metallischer Werkstoff gefunden ist, der gleichzeitig
samtliche mechanischen Anforderungen erflllt, lasst sich anhand zahlreicher
Untersuchungen zur potentiellen Unvertraglichkeit samtlicher aktuell verwendeter
Werkstoffe schlussfolgern [5-8, 34-38].

! schnelle Vermehrung von Gewebe durch Zellwachstum und -teilung
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Aktuelle Forschungsrichtungen bei metallischen Implantatwerkstoffen

Die Vielzahl an Vero6ffentlichungen zu metallischen Implantatwerkstoffen in
einschlagigen Fachzeitschriften, insbesondere im vergangenen Jahrzehnt, zeigt,
dass diese mehr denn je im Fokus der Forschung stehen. Bei der Optimierung von
Implantatwerkstoffen werden verschiedene Ansétze verfolgt, um die strukturellen
Eigenschaften und die Biokompatibilitat weiter zu verbessern. Mit Blick auf den in der
vorliegenden Arbeit untersuchten Werkstoff wird im Folgenden auf eine Betrachtung
sog. bioresorbierbarer Werkstoffe, die nach einer gewissen Zeit durch Korrosion
vollstandig im Kérper abgebaut werden, verzichtet und ausschliel3lich auf Aspekte
von Dauerimplantaten eingegangen.

e Eine Vielzahl neuer Werkstoffe wurde in letzter Zeit, meist durch Variation
von Legierungselementen und damit basierend auf bereits bekannten
Systemen, entwickelt und charakterisiert. Insbesondere durch Verwendung
der Refraktarmetalle Niob, Tantal, Zirkonium und Hafnium in Titan-
basierten Legierungen konnte deren Biokompatibilitdt insgesamt verbessert
werden, zum Einen durch das Entfallen potentiell schadlicher
Legierungselemente, zum Anderen durch die Stabilisierung der B-Ti Phase
und die damit mogliche Reduktion des E-Moduls [13, 32, 35, 39-41].

Neben Legierungsmaflinahmen wird auch die Ultrafeinkornhartung (vgl.
Kap. 2.2) bereits auf biomedizinische Titanlegierungen, z.B. Ti-6Al-4V und
kommerziell reines (commercial purity, cp) Titan, angewendet [42—44].

e Durch verschiedene Oberflachenmodifikationen, etwa das Einstellen von
Nanostrukturierungen oder das Aufbringen von Phosphatbeschichtungen
wird angestrebt, bioaktiv die Proliferation von Knochengewebe und damit
die Integration von Dauerimplantaten zu fordern, sowie der
Verbindungsschicht zwischen Implantat und Knochen eine hdhere
Festigkeit zu verleihen [45-49].

e FUr Implantate infrage kommende, metallische Werkstoffe haben einen
deutlich héheren E-Modul als der menschliche Knochen (Kortikalis: E = 10-
30 GPa [50], abhangig vom Belastungsmodus und der Dehnrate). Durch
den Steifigkeitsunterschied wird in den Verankerungsbereichen eines
Implantats der Kraftfluss zu Ungunsten des umliegenden Knochens in das

Implantat verlagert (Stress Shielding) [4]. Diese Entlastung kann zu
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reduzierter Ossifikation> oder Degeneration des vorhandenen Knochens
fuhren, weshalb isoelastische Knochenimplantate angestrebt werden. Um
die Steifigkeit von Implantaten tUber metallurgische Grenzen hinaus zu
reduzieren, werden aktuell Gitter- und Schaumstrukturen entwickelt, welche
zudem bezuglich ihrer Anisotropie besser dem Knochen nachempfunden
werden kdnnen und vorteilhalft hinsichtlich der Osseointegration sind [51—
54].

2.2 Ultrafeinkdrnige Werkstoffe

Ultrafeinkdrnige (UFG) Werkstoffe stellen seit den 1990er Jahren einen Schwerpunkt
der Werkstoffforschung dar, da diese gegenuber ihren Pendants konventioneller
KorngroRe (conventional grain size, CG) gunstigere Kombinationen aus deutlich
gesteigerter Festigkeit bei kaum verminderter Duktilitdt aufweisen [55-59]. Formal
kann der Zusammenhang zwischen Verringerung der KorngréRe und
Festigkeitssteigerung durch die Hall-Petch Gleichung (2.1) ausgedriickt werden [60,
61].

k
0=0y+— 2.1

Vd

Darin beschreibt ¢ die Spannung, die zur Versetzungsbewegung notwendig ist, d
steht fur den mittleren Korndurchmesser und o, und k sind Materialkonstanten.
Anschaulich ist Abbildung 2.1 das enorme Verfestigungspotential von NbZr durch
Ultrafeinkornhartung zu entnehmen. Wenngleich der Zusammenhang zwischen
KorngroRe und Festigkeit aufgrund eines Wechsels der Verformungsmechanismen
nicht auf beliebig kleine Kérner extrapolierbar ist [62], hat die Hall-Petch Gleichung
fur die hier diskutierten Korngrof3en im Bereich einiger 100 nm Gultigkeit [63, 64].

2 Neubildung von Knochengewebe, z.B. nach Frakturen
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Abbildung 2.1: Abhéangigkeit der Streckgrenze von NbZr und verschiedenen Nb
Guten von deren mittlerer Korngré3e [63]

Bei UFG Werkstoffen tbliche Korngréf3en im Bereich von 100 nm bis 1 pm kdnnen
i.d.R. mit konventionellen thermomechanischen Verfahren zur Halbzeugherstellung
nicht erreicht werden. Stattdessen kommen Verfahren zum Einsatz, die sich starker
plastischer Verformung (severe plastic deformation, SPD) bedienen, um aus CG
Material durch sukzessive Kornfeinung UFG Material herzustellen [15, 17]. Neben
dem im folgenden Abschnitt naher beschriebenen Equal Channel Angular
Processing (ECAP, auch Equal Channel Angular Extrusion (ECAE)) Verfahren,
welches sich zur Herstellung stabformiger Halbzeuge etabliert hat [18], sind unter
den SPD-Verfahren insbesondere das High-Pressure Torsion (HPT) und das
Accumulative Roll Bonding (ARB) Verfahren zu nennen. Gemeinsamkeit aller
genannten Verfahren sind vergleichsweise hohe Umformgrade, die erreicht werden
kénnen, da die Verformung jeweils unter aufgepréagtem Druckspannungszustand
stattfindet.

In den ersten Jahren der Forschung wurden vorwiegend leicht umformbare kubisch
flachenzentrierte (kfz) Modellwerkstoffe — i.W. technisch bis hoch reines Kupfer und
Aluminium, sowie deren Legierungen — hinsichtlich deren mikrostruktureller
Entwicklung und der mechanischer Eigenschaften infolge von SPD erforscht [65-69].
Heute werden, insbesondere durch die deutlich verbesserte Beherrschung der SPD-
Verfahren, gleichermal3en technische Legierungen, wie kubisch raumzentrierter (krz)

IF-Stahl (interstitial free, vergleichbar mit DC06 nach DIN EN), das im Rahmen dieser



Theoretische Grundlagen 9

Arbeit untersuchte NbZr und selbst bei Raumtemperatur schlecht verformbare, da
hexagonal dichtest gepackte (hcp), Titan- und Zirkoniumlegierungen mittels SPD zu
UFG Werkstoffen umgeformt [44, 57, 70-72].

Beim HPT Verfahren wird das rotationssymmetrische scheibenférmige
Ausgangsmaterial zwischen zwei Stempeln unter hoher axialer Kraft tordiert, wobei
in Umfangsrichtung eine Scherverformung stattfindet. Mit diesem Verfahren sind die
hdochsten Umformgrade und daher die geringsten Korngrof3en erreichbar [73],
allerdings ist es auf relativ kleine, insbesondere relativ diinne Halbzeuge beschrankt.
Zudem lassen sich prinzipbedingt keine konstanten Umformgrade Uber den
Querschnitt der Scheibe erreichen [74, 75].

Beim ARB Verfahren werden Bleche in einem mehrstufigen Prozess abwechselnd
gefaltet und kaltgewalzt. Bei dem Walzprozess kommt es durch die massive
Druckverformung zum Stoffschluss der beiden Blechlagen und zu einer Kornfeinung
[76, 77]. Wie auch bei konventionellen Kaltwalzprozessen treten beim ARB
gerichtete Mikrostrukturen mit in Walzrichtung gelangten Kérnern auf, die meist eine
starke Texturierung aufweisen [78]. Als ein wesentlicher Vorteil des Verfahrens ist
der relativ hohe Materialdurchsatz und die einfache Integrierbarkeit in bestehende
Walzstrallen zu nennen, welche einen industriellen Einsatz beginstigen. Die
Beschrankung auf relativ diinne Blechhalbzeuge limitiert allerdings das Einsatzgebiet
des ARB Verfahrens hinsichtlich komplexerer Bauteilgeometrien. Zudem sind der
erreichbaren minimalen Korngro3e Grenzen gesetzt, da der ARB-Prozess aufgrund

zunehmender Schadigung der Blechkanten nicht beliebig oft wiederholbar ist [79].

ECAP Verfahren

Beim ECAP Verfahren wird ein stabférmiges Ausgangsmaterial (im Folgenden: Billet)
gem. Abbildung 2.2 mehrfach durch ein L-formiges Gesenk gepresst. Der Eingangs-
und Ausgangskanal verfiigen dabei Uber den gleichen Querschnitt, mithin kommt es
zu einer Scherung des Materials in der Prozesszone, die ursachlich fiur die
angestrebte Kornfeinung ist. Die erreichte kumulierte Dehnung &y nach N
Gesenkdurchgangen (Passen) ist abhéngig von der Geometrie des Gesenks und
wird durch Gleichung 2.2 beschrieben [80]. Die Winkel ® und y entsprechen jenen in
Abbildung 2.2.
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Ey = %[kat (§+%> + 1 - cosec (§+%)] 2.2

Durch Verdrehung des Halbzeugs um seine Langsachse zwischen zwei Passen
ergeben sich verschiedene sog. Prozessrouten, die sich hinsichtlich der
resultierenden  Mikrostrukturen, mechanischen Eigenschaften und homogen
umgeformten Volumina unterscheiden. Deren Nomenklatur geht auf Segal bzw.
Valiev und Langdon zurlck, die die Gesamtzahl der Passe als Zahlenwert und
bestimmte Kombinationen von Verdrehwinkeln als Buchstaben angeben [17, 18]. Mit
fortschreitender Entwicklung des ECAP Verfahrens haben sich zudem sog. hybride
Routen etabliert, die eine Kombination aus den Grundrouten darstellen [81]. Eine
Ubersicht uber gangige ECAP-Routen gibt Tabelle 2.2.

Tabelle 2.2: Definition gangiger ECAP Routen [17, 18, 81]

Verdrehwinkel nach den einzelnen Passen, bezogen auf
Nach Valiev Nach Segal
die Ausgangsorientierung
A A Keine Verdrehung
Ba B 90° alternierend (0°, 90°, 0°, 90°,...)
Bc c 90° fortlaufend (0°, 90°, 180°, 270°,...)
C C 180° fortlaufend (0°, 180°, 360°,...)
E E Hybridroute, 4E = 2C x 2C (0°, 180°, 270°, 450°,...)

Wahrend der ersten Passe wird zunachst eine hohe Versetzungsdichte in den
Werkstoff eingebracht, welche nach weiterer Verformung durch Polygonisation zu
Kleinwinkelkorngrenzen (low-angle grain boundaries, LAGBs) angeordnet werden.
Diese mikrostrukturellen Veranderungen stellen bereits eine Kornfeinung dar und
bewirken makroskopisch eine deutliche Festigkeitszunahme bei monotoner
Belastung. Allerdings sind diese LAGB-dominierten Mikrostrukturen teils deutlich
elongiert, weisen lokale Texturen auf und fuhren aufgrund zyklischer Instabilitdt zu
ungunstigen Ermuidungseigenschaften. Zusatzliche Passe (> 2) bewirken keine
nennenswerte  weitere  Kornfeinung, allerdings wird der Anteill an
GroRR3winkelkorngrenzen (high-angle grain boundaries, HAGBS) bis zu etwa 8 Passen
deutlich erhoht (vgl. Abbildung 2.3), was die (zyklische) Stabilitat der Mikrostruktur
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entscheidend verbessert [58, 83]. Weiterhin charakteristisch ist der Ubergang von
gelangten zu globularen Kérnern und deutlich verringerten lokalen Texturen [83, 84].
Damit wird ein annahernd isotropes Werkstoffverhalten unter monotoner und
zyklischer Belastung gewahrleistet, wobei die Prozessroute sowie die Orientierung,
insbesondere der Scherebene des letzten Passes, das mechanische Verhalten unter
bestimmten Beanspruchungsarten, wie 2z.B. der Rissausbreitung, weiterhin
beeinflussen [85, 86].

Stempel

Gesenk

(0]
Probe < | ‘\

Abbildung 2.2: Schematische Darstellung des ECAP Prozesses nach [82]

—4— Korngrole

—a— Versetzungsdichte

=0O= HAGB pro Flacheneinheit

== Volumenanteil aller Grenzflachen

relative Anderung [willk. Einh.]

0 4 8 12 16
Anzahl der ECAP Péasse

Abbildung 2.3: Entwicklung mikrostruktureller KenngroRen von Kupfer in
Abhéangigkeit der Anzahl durchlaufener ECAP Pé&sse [58]
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Als weiterer wichtiger Parameter fur die mikrostrukturelle Stabilitatt von UFG
Werkstoffen hat sich deren Grad an Verunreinigung und der Anteil an
Legierungselementen erwiesen. Wahrend hochreines Kupfer und Aluminium unter
Ermidungsbeanspruchung bereits bei Raumtemperatur zu Kornvergroberung und
damit zu Entfestigung neigen [19, 87, 88], bewirken bereits geringe
Verunreinigungen in technisch reinen UFG Werkstoffen eine deutliche Stabilisierung
der Mikrostruktur. Einen ausgepragten Effekt haben in diesem Zusammenhang
ebenso Legierungselemente in fester Losung oder in Form von Ausscheidungen [19,
89, 90].

2.3 Korrosion von Metallen

Unter Korrosion von Metallen wird im Allgemeinen eine chemische
Oberflachenreaktion  zwischen einem  metallischen Bauteil und einem
Umgebungsmedium verstanden, welche eine Beschadigung des Bauteils hervorruft
[91]. Da die thermodynamische Triebkraft fir Korrosion in der inneren Energie eines
Werkstoffs besteht, sind vor dem Hintergrund der korrosionsbedingten Reduktion der
inneren Energie je nach Umgebungsmedium grundsatzlich alle Metalle dafir mehr
oder weniger anfallig.

Diese allgemeinen Aussagen beinhalten je nach Werkstoff und Umgebungs-
bedingungen (Temperatur, Druck, Medium u.a.) sehr unterschiedliche Korrosions-
mechanismen und -produkte, weshalb an dieser Stelle eine Beschrankung auf
Randbedingungen erfolgt, die fur den Einsatz metallischer Implantatwerkstoffe
relevant sind. Dabei ist im Wesentlichen die nasschemische Korrosion von
Bedeutung, bei der eine elektrochemische Reaktion zwischen dem metallischen
Werkstoff und einem wassrigen ionenleitfahigen Umgebungsmedium (Elektrolyt)
stattfindet.

Elektrochemische Korrosion

Ursachlich fur die Korrosionsreaktion, die im Fall der elektrochemischen Korrosion
einen Ubergang von Metallionen in den Elektrolyten gem. Gleichung 2.3 darstellt, ist
die Differenz der inneren elektrischen Potentiale von Metall und Elektrolyt. Da dieses
sog. Galvanipotential nicht direkt messbar ist, wird zur Standardisierung ein Potential

gegen eine Referenzelektrode mit konstantem Elektrodenpotential angegeben. Der
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sog. Normalwasserstoffelektrode (NHE), einer wasserstoffumspulten Platinelektrode,
wird dabei willkirlich der Wert 0 V zugeordnet [92]. Die Messung der
Elektrodenpotentiale verschiedener Metalle unter Normalbedingungen gegeniber
der NHE ergibt die elektrochemische Spannungsreihe, die in

Tabelle 2.3 dargestellt ist [91]. Sogenannte edle Metalle besitzen dabei ein positives
Elektrodenpotential, wahrend unedle Metalle mit negativem Elektrodenpotential eine
hohere Triebkraft zur Metallauflosung besitzen. Diese ist proportional zum
Absolutwert des Elektrodenpotentials, anschaulich gesagt ist z.B. Titan unedler als
Eisen. Dass Eisen an feuchter Luft trotzdem deutlich starker korrodiert als Titan, |&sst
sich hingegen nicht durch die thermodynamische Triebkraft erklaren, sondern durch
die gehemmte Reaktionskinetik, auf die im Abschnitt ,Passivitat von Metallen“ naher
eingegangen wird.

Me — Me?t + ze™ 2.3

Abweichend von Normalbedingungen lasst sich das Gleichgewichtselektroden-
potential (E), in dem die Elektrode nach aufR3en elektrisch neutral ist, in Abhangigkeit
der Konzentration der beteiligten lonen in der Lésung (c,) uUber die Nernst'sche

Gleichung (2.4) berechnen.

RT | 1_[( Yk 2.4
Zan ka .

Darin bezeichnet E, das Standardelektrodenpotential, z die Anzahl der in der

E=E0+

Reaktion Ubertragenen Elektronen, F und R bezeichnen die Faraday- und die
Allgemeine Gaskonstante, v, gibt die Stochiometriefaktoren der zugehérigen
Reaktionsgleichung an. Wird mit Gleichung 2.4 die elektrochemische
Spannungsreihe fir eine luftgesattigte und damit sauerstoffreiche Losung ermittelt,
ergibt sich gem.

Tabelle 2.3 (Spalte 3) eine Verschiebung der Elektrodenpotentiale gegeniiber dem
Normalpotential (Spalte 2) zu negativeren Werten [91]. Die Triebkraft zur Korrosion
ist also abhéangig von der Elektrolytzusammensetzung, genauer gesagt von der

Aktivitat der einzelnen Bestandteile.



14 Theoretische Grundlagen

Tabelle 2.3: Elektrochemische Spannungsreihe ausgewahlter Elemente. Die zweite
Spalte gibt das Normalpotential der Elektroden an, Spalte 3 bezieht sich auf eine
Pt/Me/Me?**-Zelle und luftgeséttigte H* Lésung [91, 93].

Hlektrode Epe/mes+ [V] Epre/mer+ [V]
(Normalpotential) | (luftgesattigt)
Na/Nat -2,714 - 3,87
Al/Al3+ -1,66 -2,58
Ti/Tiz+ -1,63 -2,60
Zr/Zr2+ -1,53 -2,41
Nb/Nbs+ [93] - 0,96
In/Zn2+ -0,74 -1,75
Co/Co%+ -0,277 -1,25
Fe/Fe3+ - 0,036 1,41
H./H+ 0,0
Cu/Cuz+ + 0,337 -0,53
Ag/Ag* +0,7991 -0,35
Au/Au* +1,7 +0,5

Der eigentliche Korrosionsvorgang kann durch die aus der Metallauflésung
resultierende Stromdichte, also die elektrische Stromstarke bezogen auf die
Oberflache der Elektrode, quantifiziert werden. Variiert man z.B. Dbei
potentiostatischer Auf3enbeschaltung einer Messelektrode (vgl. Abschnitt 3.2) deren
elektrische Spannung gegenuber einer Referenzelektrode (Polarisation), so stellt
sich gem. Abbildung 2.4 die Stromdichte i in Abhangigkeit des Elektrodenpotentials ¢
ein. Die messbare Summenstromdichtekurve ergibt sich dabei aus den
Teilstromdichtekurven, die den Zusammenhang zwischen Stromdichte und
Elektrodenpotential fur die beteiligten Teilreaktionen, also z.B. fur die Metallaufldsung
und die Wasserstoffabscheidung, separat beschreiben. Da es sich hierbei jeweils um
Exponentialfunktionen handelt, konnen diese in logarithmischer Auftragung durch die
in Abbildung 2.4 (b) eingezeichneten sog. Tafelgeraden approximiert werden, deren

Schnittpunkt die Korrosionsstromdichte i, liefert [91].
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Metallauflésung

Tafelgeraden
H e

Summenstrom- 2 ‘
Abscheidung

Metall-
auflosung

H, Abscheidung

tn £
Abbildung 2.4: a) Schematische Ableitung der Summenstromdichtekurve aus den

Teilstromdichtekurven, b) Schematische Bestimmung der Korrosionsgeschwindigkeit
mittels Tafelgeraden nach [94] und [91]

Ausgehend von dem stromlosen Ruhepotential e fuhrt in diesem Fall eine
kathodische Polarisation zu Wasserstoffabscheidung, wahrend eine anodische
Polarisation Metallauflosung bewirkt. Aus der jeweiligen Stromdichte kann nach
Gleichung 2.5 die Metallabtragsrate V berechnet werden, wobei 4 die molare Masse,
p die Dichte und z die Ladungszahl des Metalls angibt.

A
= E lye 2.5
Abweichend von der in Abbildung 2.4 (b) angenommenen monotonen Steigung der
anodischen Tafelgeraden, tritt bei ausreichend hoher Polarisation bestimmter
Werkstoffe ein als Passivitat bezeichneter Bereich stationar niedriger Stromdichte

auf.

Passivitat von Metallen

Dass viele unedle Metalle, wie Aluminium, Titan und auch Niob trotz hoher
thermodynamischer Triebkraft in technischen Anwendungen als aulerst
korrosionsbestandig gelten, ist in der kinetischen Hemmung der Teilreaktionen durch
die Ausbildung von sog. Passivschichten begrindet. Dabei handelt es sich um sehr
diinne festanhaftende Oxidschichten, die sich auf den metallischen Oberflachen
ausbilden und dicht genug sind, um einen weiteren lonentransport in den Elektrolyten
zu minimieren. Eine schematische Teilstromdichtekurve eines passivierbaren
Werkstoffs ist in Abbildung 2.5 gezeigt. In anodischer Richtung tritt im aktiven

Bereich Metallauflosung auf. Mit Uberschreiten des Passivierungspotentials g, und
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der kritischen Stromdichte i,,;; stellt sich eine konstant niedrige Passivstromdichte
ein. Diese steigt erst weiter im anodischen Bereich bei Uberschreiten des sog.

Lochfral3durchbruchpotentials durch erneute Metallauflosung (Transpassivitat) [95].

 aktiv passiv trans-
/ passiv
N
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£ IO LR
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Abbildung 2.5: Schematische anodische Teilstromdichtekurve eines passivierbaren
Metalls mit den charakteristischen Bereichen nach [94]. Die exemplarische
kathodische Kurve erfillt die u.g. Kriterien fir spontane Passivitat des Systems

FUr spontane Passivitat, also die Entstehung einer Passivoxidschicht und die
Einstellung der geringen Passivstromdichte, ohne Polarisation des Systems, ist die
Lage der kathodischen Teilstromdichtekurve entscheidend. Diese ist durch die
Zusammensetzung und den pH-Wert des Elektrolyten festgelegt. Das Ruhepotential
muss sich dazu oberhalb des Passivierungspotentials einstellen (ez > ¢,) und die
Stromdichte im Passivierungspotential gro3er als die fir die Passivierung kritische

Stromdichte sein (i(g,) > ixrie) [95].

Lokale Korrosionsphanomene

Die gleichméaRige Korrosion von Oberflachen ist bei geringer Stromdichte bzw.
Abtragsrate meist gut prognostizierbar und daher unkritisch. Geféahrlicher sind
dagegen die Auswirkungen lokalisierter Korrosion in Form von Spaltkorrosion und
Lochfral3. Spaltkorrosion tritt an solchen Stellen auf, die geometriebedingt nur eine
geringe Konvektion des Elektrolyten erfahren. Die Zusammensetzung des
Elektrolyten kann dort lokal stark von der des ubrigen Elektrolyten abweichen, so
dass kritische lonenkonzentrationen und pH-Werte erreicht werden, die bei der
Auslegung des Bauteils kaum vorhersehbar sind. Dadurch kann lokal das

Lochfral3durchbruchpotential Uberschritten werden und eine stark lokalisierte
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Schadigung der Passivschicht auftreten, die aufgrund der relativ kleinen anodischen

Flache innerhalb kurzer Zeit einen tiefen Korrosionsangriff hervorruft.

Korrosion von metallischen Implantatwerkstoffen

Da bei biomedizinischen Dauerimplantaten aus Grinden der angestrebten
Biokompatibilitait sowie der Haltbarkeit keine Metallauflésung erwinscht ist,
beschrankt sich die Werkstoffauswahl auf edle Werkstoffe, wie z.B. Gold, sowie auf
solche unedlen Werkstoffe, die in Korperflissigkeiten spontan passivieren und
zugleich ein moglichst hohes Lochfral3durchbruchpotential besitzen und dadurch im
Einsatz geringe Korrosionsraten gewahrleisten [1]. Messungen von Stromdichte-
Elektrodenpotential-Kurven in simulierten Korperflissigkeiten liefern daher Hinweise
zur Biokompatibilitat von Werkstoffen hinsichtlich der lonenfreisetzung im
menschlichen Korper.

Fir die Korrosion von metallischen Werkstoffen in Korperflissigkeiten sind
hauptsachlich darin geléste lonen von Bedeutung. So kann ein relativ hoher
Chloridgehalt bei einigen Werkstoffen, v.a. bei austenitischen Stahlen und
Kobaltbasislegierungen, zur Beschadigung der Passivschicht und damit zu Lochfraf3
fuhren [96-98]. An Grenzflachen der Implantate zum umliegenden Gewebe kénnen
zudem Spaltkorrosionsphdnomene auftreten, weshalb eine diesbezigliche Prifung
von Implantatwerkstoffen dblich ist [99, 100]. Neben der im Elektrolyten
mengenma&lig haufigsten anorganischen Komponente NaCl sind je nach Ort des
Auftretens jedoch eine Vielzahl weiterer potentiell korrosiver Substanzen in
Korperflissigkeiten geldst. Neben anderen Salzen sind dies z.B. Sauren, Glukose
und verschiedene Proteine. Wéahrend der Gehalt an weiteren lonen und der pH-Wert
aus o.g. Grunden die kathodische Teilstromdichtekurve verschieben, kénnen auch
Proteine, je nach Zusammensetzung z.B. durch Adhasion an metallischen
Oberflachen die Korrosionsrate verringern oder durch einen verbesserten

lonentransport beschleunigen [7, 101-103].
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2.4 Materialermtdung

In  zyklisch belasteten Bauteilen kann deutlich unterhalb der monotonen
Festigkeitsgrenzen Versagen infolge von Ermudung auftreten. Durch Akkumulation
lokalisierter Dehnung in Form von Mikroplastizitat entsteht dabei ein Anriss, welcher
nach stabilem Wachstum schlie3lich zum Bruch des Bauteils fuhrt [104]. Zur
Beschreibung des Ermidungsverhaltens bis zur Rissbildung werden die im
folgenden Abschnitt erlauterten klassischen Ermidungskonzepte verwendet. Die
Charakterisierung des Risswachstumsverhaltens erfolgt mittels bruchmechanischer

Methoden, die im Abschnitt ,Ermiadungsrisswachstum® erlautert werden.

Konzepte der Materialermidung

Entsprechend der Hohe der Belastung und der daraus resultierenden Zyklenzahl bis
zum Versagen Ny wird zwischen Low-Cycle Fatigue (LCF) und High-Cycle Fatigue
(HCF) unterschieden. Wahrend im LCF-Bereich relativ hohe plastische Dehnungs-
schwingbreiten Ae,, zu eher kurzen Lebensdauern flhren, treten im HCF-Bereich
makroskopisch nur sehr geringe plastischen Dehnungen auf, weshalb hier die Hohe
der Spannungsschwingbreite Ao als maligebliche BelastungskenngréfRe fur die
Lebensdauer des Bauteils verwendet wird. Beide GrofRen sind aus der
Hysteresekurve (Abbildung 2.6 a) ablesbar, die unter zyklischer mechanischer
Belastung das Spannung-Dehnung-Verhalten eines Werkstoffs innerhalb eines

Belastungszyklus charakterisiert.
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Abbildung 2.6: Schematische Darstellung a) einer Spannung-Dehnung-Hysterese
und b) drei moglicher Wechselverformungskurven fur den Fall dehnungsgeregelter
Ermudungsversuche nach [104]
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Um das mechanische Verhalten eines Werkstoffs im LCF Bereich tber eine Vielzahl
an Zyklen zu beschreiben, ist es zweckmafig, nur bestimmte Kenngrdl3en der
einzelnen  Hysteresekurven lber der jeweiligen Zyklenzahl in sog.
Wechselverformungskurven (Abbildung 2.6 b) darzustellen. Bei Vorgabe einer
konstanten Dehnungsschwingbreite lasst sich so durch Auftragung der
resultierenden Spannungsschwingbreite das Ermidungsverhalten charakterisieren.
Das transiente Verhalten wahrend der ersten Zyklen resultiert aus der Vorgeschichte
des Werkstoffs und zeigt z.B. den Abbau von inneren Spannungen, die aus einer
thermomechanischen Vorbehandlung herrihren. Es schlie3t sich ein stationarer
Bereich an, in dem die Spannungsschwingbreite je nach zyklischer Stabilitat der
Mikrostruktur konstant (stabil) bleibt, stetig zunimmt (Wechselverfestigung) oder
abnimmt (Wechselentfestigung). Wechselverfestigung ist dabei meist durch eine
Akkumulation von  Versetzungen bedingt, wahrend die Ursache fir
Wechselentfestigung meist in  einer ermiddungsinduzierten Umlagerung von
Korngrenzen besteht. Die Krimmung der Kurve kurz vor dem Versagen resultiert aus
dem Wachstum eines makroskopischen Ermudungsrisses [104, 105].

Nachdem fur viele Anwendungen insbesondere die von der zyklischen Belastung
abhangige Lebensdauer des Bauteils von Interesse ist, wurden aus experimentellen
Untersuchungen heraus verschiedene Konzepte zur Lebensdauervorhersage
entwickelt. Fur den LCF Bereich wird der Zusammenhang zwischen der plastischen

Dehnungsamplitude As,;/2 und der Bruchlastspielzahl nach Coffin und Manson

durch Gleichung 2.6 dargestellt. Darin stehen 5 und ¢ fir den werkstoffabhangigen

Ermiudungsduktilitatskoeffizienten bzw. —exponenten.

Ae
sz = &g - (2Np)° 2.6

Fir den HCF Bereich beschreibt die Basquin-Gleichung (2.7) den Zusammenhang
zwischen der Spannungsamplitude Ag/2 und der Lebensdauer. Die Auftragung von
Versuchsergebnissen erfolgt im Wdohler-Diagramm (Abbildung 2.7). Analog zu
Gleichung 2.6 werden ag; und b als Ermidungsfestigkeitskoeffizient bzw. —exponent
bezeichnet.

Ao
— = 0% (2Np)" 2.7
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Wahrend typischerweise bei Stdhlen Dauerfestigkeiten zu beobachten sind, also
Spannungsamplituden, die vom Werkstoff beliebig oft ertragen werden kdnnen,
zeigen die meisten anderen Werkstoffe kein solches Verhalten. Zur Bauteilauslegung
wird daher eine fir den Anwendungsbereich sinnvolle Grenzlastspielzahl (bei
Implantatwerkstoffen tblich: 10” Zyklen [2]) definiert, die vereinfachend haufig als
Dauerfestigkeit  bezeichnet wird. Die  Auswirkungen eines  Kkorrosiven

Umgebungsmediums auf die Lebensdauer sind in Abschnitt 2.5 erlautert.
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Abbildung 2.7: Schematisches Wohlerdiagramm mit Kurven fir die Lebensdauer
eines dauerfesten Stahls (1), eines Werkstoffs ohne Dauerfestigkeit ohne (2) und mit
korrosivem Einfluss eines Umgebungsmediums (3, vgl. Abschnitt 2.5), nach [106]
und [107]

Analog zur Spannungsamplitude kann im sog. Dehnungs-Wohlerdiagramm
(Abbildung 2.8) auch die Gesamtdehnungsamplitude Uber der Bruchlastspielzahl
aufgetragen werden. Nach Landgraf sind darin der plastizititsdominierte LCF
Bereich und der festigkeitsdominierte HCF Bereich zu einer gemeinsamen Kurve
gem. Gleichung 2.8 vereint [106].
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Abbildung 2.8: Schematischer Zusammenhang zwischen der Lebensdauer und der
elastischen und plastischen Dehnungsschwingbreite nach [106].

!

A o,
— =7 (@Np)" +&p - (2Np)° 2.8

Die Ermittlung einer statistisch gesicherten Wdéhlerkurve erfordert eine Vielzahl an
Proben und entsprechend hohe Versuchslaufzeiten, da jeder Einstufenversuch, bei
dem eine Probe bei konstanter Spannungsamplitude ermudet wird, lediglich einen
Datenpunkt im Wohler-Diagramm liefert. Da flr viele Anwendungen nicht der
gesamte Lebensdauerbereich der Wohlerkurve bendtigt wird, sondern insbesondere
der Bereich der Dauerfestigkeit von Interesse ist, wurden sog.
Treppenstufenverfahren entwickelt, mittels derer Uber statistische Auswerteverfahren
anhand von relativ wenigen Versuchen die Dauerfestigkeit des Werkstoffs ermittelt
werden kann [108]. Dabei wird ausgehend von einem Startwert (Schatzwert der
Dauerfestigkeit, z.B. aus monotonen Kennwerten ermittelt) die Spannungsamplitude
in aufeinander folgenden Einstufenversuchen gezielt variiert. Kommt es zum
Probenbruch, wird die Spannungsamplitude im folgenden Versuch um einen festen
Stufenabstand reduziert. Ist die Probe hingegen dauerfest (Durchlaufer), wird die
Spannungsamplitude um den gleichen Wert erhoht. Mdglichkeiten der statistischen
Auswertung der Versuchsergebnisse finden sich z.B. in [109].
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Bruchmechanische Konzepte

Die vorhergehend beschriebenen Konzepte dienen der Ermittlung der Riss-
initiierungslebensdauer von defektfreien, ungekerbten Bauteilen. Geometrische und
fertigungsbedingte Kerben kdnnen dabei z.B. durch Kerbfaktoren bertcksichtigt
werden, die hier nicht weiter thematisiert werden sollen. Um Risse oder risséhnliche
Defekte (Einschlisse, Poren, scharfe Kerben 0.4.) und deren Auswirkungen auf die
Lebensdauer zyklisch belasteter Bauteile beschreiben zu kdnnen, sind hingegen
bruchmechanische Methoden besser geeignet [107, 110].

Eine schadenstolerante Bauteilauslegung, die stabiles Risswachstum unter
zyklischer Beanspruchung einbezieht, ist fur Implantate nicht Ublich, meist wird eine
dauerfeste Auslegung angewandt. Vielmehr dienen die im Rahmen dieser Arbeit
ermittelten bruchmechanischen Kennwerte zum einen als Mall fur die
Schadenstoleranz  des untersuchten Werkstoffs. Zum anderen ist die
Rissfortschrittsrate ein sensitiver Indikator fur korrosionsbedingte Einflisse auf die
Ermudungslebensdauer, die im folgenden Abschnitt naher beschrieben werden
sollen.

Wird ein rissbehaftetes Bauteil unzulassig hoch monoton belastet, kommt es zu
instabiler Rissausbreitung, welche als schlagartiger Bruch wahrgenommen wird. Bei
zyklischer Belastung geht dem instabilen Risswachstum eine mehr oder weniger
ausgepragte Phase stabilen Ermudungsrisswachstums voraus. Hierbei handelt es
sich um eine begrenzte Verlangerung des Risses pro Lastzyklus. Die
Geschwindigkeit dieses Risswachstums ist abhangig von der Hohe der zyklischen
Last und der Geometrie des Bauteils und des Risses. Beim typischen
Ermudungsbruch wachst dieser Ermudungsriss, bis der tragende Restquerschnitt so
weit reduziert ist, dass es zum Restbruch durch instabiles Risswachstum kommt
[110].

Ausgangspunkt flr die mechanische Beschreibung des Risswachstums ist die
Spannungskonzentration an der Rissspitze. Charakteristische Belastungskenngréie
der linear elastischen Bruchmechanik (LEBM) ist der Spannungsintensitatsfaktor K;,
der durch Gleichung 2.9 definiert ist. Diese stellt eine vereinfachte Form der Irwin-
Williams-Gleichung dar, welche das mechanische Spannungsfeld in der Umgebung

einer Rissspitze fur den Fall elastischen Werkstoffverhaltens beschreibt.

Ki=0-Vvm-a-Y(a) 2.9
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Der Index I bezieht sich auf eine reine Normalbeanspruchung des Risses (Mode 1),
welche auf die im Rahmen dieser Arbeit verwendeten Kompaktzugproben (compact
tension, CT) zutrifft und als besonders kritisch im Vergleich zu anderen
Belastungsmoden anzusehen ist. In Gleichung 2.9 steht o, flr die Normal-
nennspannung, a beschreibt die Risslange und Y (a) eine Geometriefunktion, welche
die Bauteil- bzw. Probengeometrie und den Belastungsmodus bericksichtigt. Wird
analog zur Spannungsschwingbreite fur zyklisch belastete Bauteile der zyklische
Spannungsintensitatsfaktor AK (Gleichung 2.10) definiert, so lasst sich dieser gemaf

der LEBM einem konstanten Rissfortschritt pro Zyklus® da/dN zuordnen.
AK; = Ao -Vm-a-Y(a) 2.10

Die doppeltlogarithmische Auftragung der beiden Grol3en ergibt die charakteristisch
S-formige Rissfortschrittskurve (Abbildung 2.9). Der Schwellenwert AK;, stellt darin
die Belastungsgrenze dar, unterhalb derer ein vorhandener Riss nicht
wachstumsfahig ist. Der sich anschliel}ende lineare Bereich lasst sich durch die
Paris-Gleichung (2.11) [111] mit den werkstoffabhangigen Konstanten ¢ und m

beschreiben.

da
—=c- m 2.11
N ¢ (AK)

Im Bereich beschleunigten Risswachstums erreicht K,,,, schlie3lich den fir instabile
Rissausbreitung kritischen Wert K. [107]. Form und Lage der Rissfortschrittskurve
sind hauptsachlich durch den Werkstoff, das R-Verhéltnis K,,in/Kma, infolge von

Rissschlieeffekten und moégliche korrosive Einfliisse festgelegt [95, 110].

%im Folgenden wird zugunsten der Lesbarkeit die in der Literatur ebenfalls Ubliche Bezeichnung
~Rissfortschrittsrate“ anstelle der praziseren Bezeichnung ,Rissfortschritt pro Zyklus“ verwendet.
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Abbildung 2.9: Schematische Darstellung des Rissfortschritts* in Abhangigkeit des
zyklischen Spannungsintensitatsfaktors nach [107]

Die Annahme rein elastischen Werkstoffverhaltens ist insbesondere bei duktilen
Werkstoffen nicht realistisch. Vielmehr kommt es an der Rissspitze durch den Abbau
der Spannungsuberhéhung zur Ausbildung einer plastischen Zone [110]. Elastisch-
plastische bruchmechanische Ansatze tragen diesem Umstand Rechnung [112],
sollen hier jedoch nicht weiter vertieft werden, da einerseits die Anwendung der
LEBM auch bei duktilen Werkstoffen sinnvolle Lebensdauervorhersagen liefert,
solange die plastische Zone gegenitber den Dimensionen des Bauteils und der
Risslange klein ist [106]. Zum anderen zielen die im Rahmen dieser Arbeit
durchgefiihrten Rissfortschrittsversuche primar auf den Einfluss von korrosiven
Umgebungsmedien auf die Rissfortschrittsrate, welche mittels der LEBM gut

beschrieben werden kdnnen.

2.5 Korrosionsermidung

Wahrend eine (zyklische) mechanische Beanspruchung und ein korrosiver Angriff
unabhéangig voneinander bereits kritische Randbedingungen fur metallische
Werkstoffe darstellen, kann die Uberlagerung beider Phanomene die Lebensdauer
von Bauteilen zusatzlich drastisch reduzieren.

Der Begriff Spannungsrisskorrosion (SpRK) beschreibt in diesem Zusammenhang
die Uberlagerung von korrosivem Einfluss und einer statischen mechanischen

Belastung, die zu stabilem, zeitabh&ngigem Risswachstum zwischen einem

* aus Griinden der Anschaulichkeit wird fir den Rissfortschritt pro Zyklus abweichend von der Sl-
konformen Einheit ,mm* die in der Literatur ebenfalls tbliche Schreibweise ,mm / Zyklus* verwendet.
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Schwellenwert Kscc und K¢ fihrt. Ob SpRK auftritt, hangt von dem spezifischen
System aus Werkstoff und Elektrolyt ab. Die meist kritischere Beanspruchung ist
demgegentber die hier untersuchte Korrosionsermudung (auch
Schwingungsrisskorrosion, SWRK), die eine Uberlagerung von korrosivem Einfluss
und zyklischer mechanischer Beanspruchung darstellt. SWRK kann grundsatzlich in
allen Systemen mehr oder weniger ausgepragt auftreten. Im Falle eines defektfreien
Bauteils auf3ert sich SWRK durch eine reduzierte Lebensdauer und eine reduzierte
oder ganzlich fehlende Dauerfestigkeit (Abbildung 2.7) [107], bei vorhandenem
Anriss kommt es zu beschleunigtem Risswachstum und damit zu einer Verschiebung
der Rissfortschrittskurve [105]. Haufig treten in der Praxis SpRK und SwRK
gemeinsam auf und konnen zudem mit einem dritten Grundmechanismus, der
Versprodung durch Wasserstoffabsorption, tiberlagert sein [95]. Einen Uberblick tiber

maogliche Auspragungen der SWRK in Bezug auf das Risswachstum bietet Abbildung
2.10.

a) b) c)

korrosiv

korrosiv korrosiv

log da/dN
log da/dN
log da/dN

I
I
I
I
1
I
I

1
I
I
I
1

log AK log AK log AK

Abbildung 2.10: Drei mogliche Auswirkungen eines korrosiven Umgebungsmediums
auf die Rissausbreitung unter zyklischer Belastung: a) echte SwRK, b) Spannungs-
korrosionsermiidung und c) Uberlagerung von SpRK und SWRK nach [95]

Die Variante a) wird haufig als ,echte Korrosionsermidung® bezeichnet und ist durch
eine erhohte Rissfortschrittsrate im Bereich der Paris-Geraden sowie einen
verringerten oder ganzlich fehlenden Schwellenwert gekennzeichnet. Der Effekt des
korrosiven Mediums ist dabei im Schwellenwertbereich am deutlichsten und bei sehr
hohen AK vernachlassigbar. Variante b) beschreibt Spannungskorrosionsermudung,
I.LW. reine SpRK - allerdings unter zyklischer Beanspruchung — welche durch das

Plateau im oberen Bereich der Rissfortschrittskurve gekennzeichnet ist, in dem die
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Rissfortschrittsrate  weitgehend unabhangig von AK ist. SpRK st dort
geschwindigkeitsbestimmend, jedoch findet keine Uberlagerung von SWRK statt, so
dass unterhalb von Kscc die rein mechanisch bedingte Rissfortschrittsrate zum
Tragen kommt. Die Variante c) zeigt die Uberlagerung eines SpRK-Plateaubereichs
mit  echter  Korrosionsermidung und damit eine  Superposition der
Rissfortschrittsraten durch SWRK und SpRK [95].

SWRK in passiven Systemen

Die Auswirkungen von SwRK auf die Lebensdauer von Bauteilen sind besonders
ausgepragt, wenn ein lokalisierter Korrosionsangriff erfolgt. Dieser kann
gleichermal3en in aktiven Systemen auftreten, mit Blick auf die hier untersuchte NbZr
Legierung werden jedoch im Folgenden grundlegende Mechanismen der SwRK in
passiven Systemen erlautert.

Zugrundeliegende Annahme ist eine Interaktion zwischen Umgebungsmedium und
infolge von wiederholt auftretenden Gleitprozessen entstehenden, aktiven
Oberflachenbereichen. Die Irreversibilitat der Versetzungsbewegung entlang
sogenannter Gleitbander bei zyklischer Belastung fuhrt zur Bildung von Extrusionen
und Intrusionen an der Bauteiloberflache, die bereits im Fall reiner Ermudung zur
Rissinitiierung infolge der dort herrschenden Spannungsitberhdéhung fihren kénnen
[104]. Kritisch in Bezug auf SwWRK ist die Tatsache, dass an diesen Stellen die
Passivschicht durchbrochen wird und aktives Material in Kontakt mit dem korrosiven
Umgebungsmedium gebracht wird. Repassiviert das aktive Material nicht schnell
genug, etwa aufgrund einer geringen umgebenden Sauerstoffkonzentration oder
eines generell tragen Passivierungsverhalten des Werkstoffs, so erfolgt anodische
Auflosung und damit ein lokalisierter Angriff, ahnlich dem Lochfrall [95]. Das
ungunstige Flachenverhaltnis von aktivem (anodischem) Material zur passiven
(kathodischen) Umgebung beginstigt diesen Angriff.

An solchen Oberflachendefekten kénnen bevorzugt Ermidungsrisse entstehen. Im
Verlauf des weiteren Risswachstums fihrt die zyklische plastische Verformung an
der Rissspitze zur gleichen Problematik hinsichtlich der Repassivierung. Die
ungunstige Geometrie eines Risses — ein konvektionsarmer Spalt mit grof3em
Verhdltnis von Tiefe (Diffusionsweg) zu Volumen — verscharft die Bedingungen

dahingehend, dass die lokale Elektrolytkonzentration stark variieren kann,
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Sauerstoffzugang erschwert ist und je nach System Wasserstoff gebildet werden
kann, welcher den Werkstoff zusatzlich lokal versproden kann.

Eine Formulierung dieser grundlegenden Mechanismen findet sich im sog. ,Film
Rupture® Modell [113], welches den zeitabhangigen Rissfortschritt da/dt durch
anodische Metallauflésung beschreibt (Gleichung 2.12). Voraussetzung dafir ist,
dass Dehnungsereignisse oberhalb einer kritischen, die Passivschicht schadigenden

Grenze ¢ liegen. Weiterer geschwindigkeitsbestimmender Parameter des Modells

ist die Dehnrate an der Rissspitze &, , die Uber unterschiedliche Ansatze

abgeschatzt werden kann.
da_ M éCT

E_pZ_F f; 2.12

Dabei steht M fur die molare Masse, p fur die Dichte des Werkstoffs und z fur die
durchschnittliche Anzahl der an der anodischen Auflésung beteiligten Elektronen pro
Mol. Qf beschreibt den Ladungstransfer zwischen zwei Dehnungsereignissen und
damit gem. Gleichung 2.13 die Aufldsungsrate des aktiven Metalls und implizit die
Geschwindigkeit der Repassivierung, wenn diese einem Zeitgesetz gem. Gleichung
2.14 folgt.

t
Qr =j i dt 2.13
0
t —-n
I =1 (t—) 2.14
0

Wird die Annahme eines zeitabhangigen Rissfortschritts durch dehnungsinduzierte
Metallauflosung (Gleichung 2.12) mit einem unter zyklischer Belastung vorliegenden
zyklenabhangigen Rissfortschritt (Gleichung 2.11) kombiniert, bestimmt neben der
Hohe der mechanischen Belastung und dem R-Verhaltnis auch die Frequenz der
Lastwechsel den Gesamt-Rissfortschritt. Dieser Ansatz findet seine Berilicksichtigung
in Superpositionsmodellen [114]. Wahrend bei geringen Frequenzen ein hdherer
zeitabhéngiger Rissfortschritt und damit ein starker Einfluss des korrosiven Mediums
auftritt, dominiert bei hohen Frequenzen der ermidungsbedingte, mechanische
Rissfortschritt pro Zyklus. Bezogen auf den Anwendungsfall, z.B. eines
Implantatwerkstoffs, bedeutet dies, dass durch Rissausbreitungsversuche bei

hoherer Frequenz als im Einsatzfall — was bei Versuchen bis 10’ Zyklen im
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Labormalflistab die Regel ist — der Einfluss von SWRK Effekten unterschétzt werden
kann [114].

2.6 Randschichthartung mittels Oxidation

Im Unterschied zur nasschemischen Korrosion, die in Abschnitt 2.3 beschrieben ist,
erfolgt die Oxidation von Metallen bei hohen Temperaturen i.d.R. durch
diffusionskontrollierte Reaktion des Metalls mit dem in der Luft vorhandenen
Sauerstoff zu einem Metalloxid [115].

Im Anwendungsfall spielt bei Implantatwerkstoffen die Hochtemperaturoxidation
keine Rolle. Die Randschichthartung von UFG NbZr basiert allerdings auf einem
Oxidationsprozess. Fur eine gezielte Optimierung dieses Prozesses hinsichtlich des
gewinschten Eigenschaftsprofils des geharteten Materials sind daher die zugrunde

liegenden Oxidationsmechanismen von entscheidender Bedeutung.

Deckschichtbildung

Wesentlich fir die Hochtemperaturoxidation von Metallen und Legierungen ist die
Ausbildung von Deckschichten, die je nach Beschaffenheit den Werkstoff vor
weiterer Oxidation schitzen kdnnen und damit bestimmend fir die Oxidationskinetik
werden. Letztere wird haufig, wie auch im Rahmen dieser Arbeit,
thermogravimetrisch bestimmt, indem die Massezunahme durch Oxidation Uber der
Zeit aufgetragen wird. Dabei kdnnen charakteristische Kurvenverlaufe entsprechend
Abbildung 2.11 durch das Auftreten verschiedener Arten von Deckschichten erklart
werden [115].

linear

m
- = ky-t break-away

Am/A

_ (Am ) ,
parabohsch( 1 ) =k, -t

Abbildung 2.11: Schematische Darstellung der spezifischen Massezunahme bei der
Hochtemperaturoxidation von Metallen mit unterschiedlichem Deckschichtverhalten
nach [115]
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Lineare Massenzunahme tritt auf, wenn entweder keine Deckschicht
gebildet wird oder die Deckschicht so lose oder porgs ist, dass die
Oxidationsreaktion geschwindigkeitsbestimmend ist und sich daher eine
stationare Oxidationsrate k; einstellt.

Parabolische Massenzunahme resultiert aus der Bildung einer Deckschicht,
welche die weitere Oxidation verlangsamt, aber nicht zum Erliegen bringt.
Der Prozess verlauft diffusionskontrolliert, das  parabolische
Oxidationsgesetz in Abbildung 2.11 lasst sich aus dem 1. Fickschen
Diffusionsgesetz ableiten.

,Break-away Oxidation“ entsteht infolge von abplatzenden Deckschichten,
die schlagartig eine grol3e Flache ungeschitzten Gundwerkstoffs freilegen,
was ein wiederholtes parabolisches Schichtwachstum wie zu Beginn der
Oxidation zur Folge hat. Die Darstellung in Abbildung 2.11 impliziert, dass

die Deckschicht zwar abplatzt, aber weiterhin die Probe beschwert.

Ob eine aufwachsende Deckschicht dicht und anhaftend oder rissbehaftet, lose und

evtl. abplatzend ausgepragt ist, hdngt maRgeblich vom Pilling-Bedworth-Wert (PBW)

des Oxides ab [116]. Dieser ist definiert als das Verhaltnis aus Oxidvolumen zum

Volumen des Metalls, aus dem dieses gebildet wird, und stellt damit ein Maf3 far

Wachstumsspannungen der Deckschicht auf dem Grundwerkstoff dar. Wie in
Abbildung 2.12 ersichtlich, tritt bei Metallen mit hohem PBW, wie z.B. Niob und
Tantal (PBWyp,o, = 2,68; PBWr,,0, = 2,5), ein Aufbrechen und evtl. Abplatzen der

Oxidschicht auf, die daher nicht schitzend wirken kann, wahrend etwa auf
Aluminium und Titan aufgrund ihrer niedrigeren PBW (Al,O3: 1,28; TiO,: 1,73)

potentiell dichte, anhaftende Deckschichten entstehen [115].
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a) b)

Abbildung 2.12: Schematische Darstellung des Oxidschichtwachstums bei
unterschiedlichen Pilling-Bedworth-Werten von a) PBW << 1 und b) PBW >> 1 [115]

Innere Oxidation

Wahrend in reinen Metallen bei der Hochtemperaturoxidation die Oxidbildung an der
Oberflache erfolgt (aul3ere Oxidation), kann es in Legierungen, die hoch
sauerstoffaffine Legierungselemente enthalten, zu einer bevorzugten Reaktion dieser
gelésten Elemente unterhalb der Oberflache kommen. Dieser Prozess, bestehend
aus der Eindiffusion von Sauerstoff und einer selektiven chemischen
Oxidationsreaktion, wird als innere Oxidation bezeichnet. Als Matrixmaterialien
kommen vorwiegend edle Elemente wie Platin, Silber oder Kupfer in Betracht [117,
118]. Handelt es sich abweichend davon jedoch um unedle Elemente, kann parallel
zur inneren Oxidation eine oberflachliche Oxidation des Matrixmaterials ablaufen.

Die Wagner-Theorie bietet die wesentliche Grundlage zur Beschreibung der
Reaktionskinetik bei der inneren Oxidation [119]. Die Gleichungen 2.15 und 2.16
beschreiben zusammengefasst die Zeitabhangigkeit des Ortes der gebildeten
(inneren) Oxidfront &(t) und die Geschwindigkeit v(¢), mit der diese ins
Werkstoffinnere ,wandert‘. Geschwindigkeitsbestimmend ist dabei nach Wagner die
Diffusion von Sauerstoff ins Werkstoffinnere. Wesentliche weitere Annahmen bei
dieser  vereinfachten  Darstellung sind u.a. eine hohe chemische
Reaktionsgeschwindigkeit, eine vollstandige chemische Abbindung des unedlen
Legierungselements M, eine hohe thermodynamische Stabilitat des dabei gebildeten
Oxids, sowie das Ausbleiben von signifikanter Korngrenzdiffusion des Sauerstoffs
und von Gegendiffusion, also der Diffusion des unedlen Elements aus dem

Werkstoffinneren in die Randschicht.
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Weitere Parameter der Gleichungen 2.15 und 2.16 sind der Diffusionskoeffizient des
Sauerstoffs im Matrixmaterial Dy, der Stochiometriefaktor der Oxidbildungsreaktion v
sowie die Ausgangskonzentration der unedlen Komponente ¢y und die
Séttigungskonzentration des Sauerstoffs ¢ im Matrixmaterial.

Eine technische Nutzung der inneren Oxidation bietet sich durch die dabei gebildeten
fein dispersen Oxide, die zu einer Teilchenverfestigung des Werkstoffs fuhren.
Technisch betrachtet handelt es sich meist um eine Randschichthértung, deren
Einhartetiefe durch den Ort der gebildeten Oxidfront gegeben ist, aber auch
vollstandig dispersionsgehartete (oxide dispersion strengthened, ODS) Bauteile sind
mittels innerer Oxidation herstellbar. Die Versetzungsbewegung in der geharteten
Schicht folgt dann dem Orowan-Passiermechanismus [120], der das Durchlaufen
einer Versetzungslinie durch eine Front nicht schneidbarer Teilchen unter
Ausbauchen und Zuricklassen von Versetzungsringen beschreibt. Die durch die
Dispersoide bewirkte Verfestigung At ist nach Gleichung 2.17 umgekehrt

proportional zu deren mittlerem planaren Abstand L .

Gb
AT ~ — .
T L 2.17

G und b stehen darin fur den Schubmodul und den Betrag des Burgersvektors des
Matrixmaterials. Der Teilchenabstand ist wiederum umgekehrt proportional zu deren
mittlerer Gro3e, die Verfestigungswirkung ist demnach umso hoher, je feiner die
gebildeten Dispersoide sind.

Die Dispersionsverfestigung ist im Gegensatz zu anderen Mechanismen wie der
Ausscheidungsverfestigung und  Versetzungsverfestigung auch bei hohen
Temperaturen wirksam, da die Dispersoide i.d.R. in der Matrix kaum l6slich sind.
AulBerdem kann auf diesem Wege die Stabilitat gegentber Rekristalliation erhoht
werden [121]. Technische Anwendungsgebiete finden sich daher z.B. bei
dispersionsgeharteten  Nickel-, Platin- und Vanadiumlegierungen fir den
Hochtemperatureinsatz [117, 121, 122]. Weitere Anwendungen finden sich in der
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Elektrotechnik, wo hoch beanspruchte Kontaktwerkstoffe auf Silberbasis mittels
innerer Oxidation gehartet werden [118].

Im Legierungssystem NbZr stellt das im Substitutionsmischkristall geloste Zirkonium
das unedlere Element dar, das unter Bildung von ZrO; bevorzugt mit eindiffundiertem
Sauerstoff reagiert und zu einer deutlichen Dispersionsverfestigung fuhrt. In
vorhergehenden Arbeiten konnte bereits das enorme Verfestigungspotential von
UFG NbZr durch innere Oxidation gezeigt werden [123]. Allerdings handelt es sich
bei Niob ebenfalls um ein unedles Metall, was bei den Warmebehandlungen fiur die
innere Oxidation in atmospharischer Umgebung grundsatzlich auch zu einer
Oberflachenschadigung durch Nb,Os Bildung fihrte [124]. Im Rahmen der
vorliegenden Arbeit wurde daher unter anderem der Sauerstoffpartialdruck gezielt
variiert, um eine Randschichthartung ohne schadliche oberflachliche Oxidation zu

erreichen.
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3 Experimentelle Methoden

3.1 Untersuchte Werkstoffe und Probengeometrien

Im Rahmen der vorliegenden Arbeit wurden zwei NbZr Legierungen untersucht (vgl.
Tabelle 3.1), die sich i.W. durch ihren Zirkoniumanteil von rund 1 Ma-% bzw. 2,3 Ma-
kubisch

raumzentrierte (krz) Gitterstruktur, ein hoher Schmelzpunkt von ca. 2470 °C und eine

% unterscheiden. Charakteristische Eigenschaften sind u.a. die
fur Refraktarmetalle relativ geringe Dichte von ca. 8,6 g/cm?3 [125, 126]. In Bezug auf
einen biomedizinischen Einsatz sind weiterhin eine hohe Korrosionsbestandigkeit
gegenuber den meisten Sauren, Laugen und Salzlésungen, ein relativ geringer E-
Modul sowie eine hervorragende Biokompatibilitat der beiden Komponenten Niob
und Zirkonium zu nennen [32, 126].

Zur maximalen Loslichkeit von Zirkonium in Niob bei Raumtemperatur finden sich in
der Literatur keine eindeutigen Angaben [125, 127]. Die Gegenwart von
Ausscheidungen wurde allerdings in den untersuchten Legierungen durch
Transmissions-elektronenmikroskopie (TEM) weitgehend ausgeschlossen und wird
erwdhnt, so dass von einem reinen

auch in der Literatur nicht

Substitutionsmischkristall auszugehen ist.

Tabelle 3.1: Chemische Zusammensetzung der beiden untersuchten NbZr
Legierungen, bestimmt mittels Emissionsspektroskopie mit induktiv gekoppeltem
Plasma.

Zr Ta Fe C 0 H; Nb
Ma-% Ma-% ppm ppm ppm ppm
Legierung 1 1,02 <0,01 <5 140 202 49 Rest
Legierung 2 2,3 0,29 <5 63 44 76 Rest

Die CG Ausgangswerkstoffe wurden in kommerzieller Giate in Form von
warmgewalzten Platten erworben, getrennt und anschlieBend mittels ECAP unter
Verwendung verschiedener Routen zu UFG-Material umgeformt. Das gesamte
ECAP-Verfahren wurde von einem Kooperationspartner, der Arbeitsgruppe von Prof.
I. Karaman, Department of Mechanical Engineering an der Texas A&M University,

durchgefuhrt. Das verwendete Gesenk weist einen Querschnitt von 25 mm x 25 mm
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auf und verfugt tber bewegliche Seitenwande (,sliding walls concept®, [128]), welche
die Reibung wahrend des Pressvorgangs verringern.

Zur Anwendung kamen die Prozessrouten 8C‘ und 16E (Legierung 1) und 8E
(Legierung 2) (vgl. Tabelle 2.2), die sich hinsichtlich der Homogenitat der
resultierenden Mikrostruktur und deren mechanischer Eigenschaften als vorteilhaft
erwiesen haben. Routen mit weniger Passen wurden nicht untersucht, da die
mikrostrukturelle Entwicklung beim ECAP Prozess nicht im Fokus dieser Arbeit stand
und u.a. Niendorf bereits ausfuhrliche Untersuchungen diesbeziglich an einem
ebenfalls krz IF-Stahl durchgefiihrt hat [20].

Stempel

{’ LD
-4

Extrusionsrichtung (ED)

FD
YA
b7 |TP

FP

Prozesszone

Abbildung 3.1: Bezeichnung der Ebenen (TP: ,Transverse Plane®, LP: ,Longitudinal
Plane, FP: ,Flow Plane®) und Richtungen (LD: ,Longitudinal Direction®, FD: ,Flow
Direction®) eines ECAP Billets und bevorzugte Orientierung der entnommenen
Proben.

Proben fur anschlieBende Untersuchungen wurden mittels Drahterosion
ausschlie8lich aus den homogen umgeformten Bereichen der ECAP Billets
entnommen, die inhomogenen Randbereiche wurden verworfen. Form und Groél3e
dieser Bereiche sind abhéngig von der Prozessroute und z.B. in [81] dargestellt. Je
nach Versuchsaufbau und —art kamen unterschiedliche Probengeometrien zum
Einsatz, die in den nachfolgenden Abschnitten jeweils n&her erlautert sind.
Grundsatzlich waren die Geometrien an entsprechende Normen angelehnt, z.B.
[129-131], die jedoch meist nicht exakt erreicht wurden, da fur eine effiziente
Materialausnutzung generell eine Miniaturisierung der Proben notwendig war. Die

geringen  StrukturgroRen des UFG Materials im Verhéltnis zu den
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Probenabmessungen gewébhrleisteten trotzdem eine weitgehende Unempfindlichkeit
gegenuber lokalen mikrostrukturellen Einflissen, da sich immer eine grof3e Zahl an
Kdrnern in den untersuchten Bereichen befanden (ca. 8 Mrd Koérner in einem
Volumenelement von 1 mm? bei einer durchschnittlichen Korngréf3e von 500 nm).

Fur mechanische Untersuchungen wurden die Proben generell (falls nicht anders
gekennzeichnet) so aus der ,Longitudinal Plane“ (LP) entnommen, dass die
Belastungsrichtung mit der Extrusionsrichtung (ED) des ECAP-Prozesses
Ubereinstimmte (vgl. Abbildung 3.1). In jenen Fallen, in denen eine prozessbedingte
Anisotropie von Bedeutung war, wurden zusatzlich anders orientierte Proben

entnommen und entsprechend gekennzeichnet.

3.2 Stromdichte — Elektrodenpotential Messungen

Die Untersuchungen zur Korrosionsbestandigkeit wurden mittels
Stromdichtemessungen unter potentiostatischer Polarisation durchgefuhrt. Daftr
wurde ein Potentiostat Bank PGS 95 mit PC-Steuerung und -Datenaufzeichnung
verwendet. Die Anordnung der Elektroden erfolgte in einer belufteten und auf 37 °C
thermostatisierten Messzelle in einem elektromagnetisch geschirmten Kafig. Als
Gegenelektrode kam ein Platinblech zum Einsatz, als Referenzelektrode wurde eine
Ag/AgCIl Elektrode in 3 M KCI-Lésung verwendet, die ein konstantes
Elektrodenpotential von +228 mV gegeniber NHE aufweist [92].

Die quaderformigen Arbeitselektroden wurden jeweils mit Silberleittack an einen
Kupferdraht kontaktiert und in Epoxidharz eingebettet, so dass ein gleichbleibend
geringer Ubergangswiderstand gewahrleistet war und ausschlieBlich die
Probenoberflache von 5 mm x 10 mm in Kontakt zum Elektrolyten stand. Vor den
Messungen wurden die eingebetteten Proben bis auf 5 pum gekdrntes SiC
Nassschleifpapier  geschliffen.  Einerseits wurden so Rickstande des
Erodierprozesses entfernt, zum anderen wurde eine fir alle Versuche
gleichbleibende Oberflachenqualitat erzielt. Neben dem hauptséchlich zu
charakterisierenden UFG und CG NbZr wurden Referenzmessungen an
konventionellem Ti (cp), Ti-6Al-4V° sowie TizgNbs und Niso gTias > durchgefiihrt.

Vor jeder Stromdichte-Elektrodenpotential Messung wurde die Arbeitselektrode fur

10 min in der Messzelle dem Elektrolyten ausgesetzt, um eine transiente

° Legierungszusammensetzung: 6,45 % Al; 3,9 % V; 0,18 % O,; 0,11 % Fe; 0,006 % C; 0,006 % N,;
0,0005 % Hy; 0,001 % Y; Rest: Ti
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Zur

Nachahmung von Korperflissigkeiten kamen als Elektrolyten Hanks Lésung, vgl.

Verschiebung des Ruhepotentials wahrend der Messung zu vermeiden.
Tabelle 3.2, und phosphatgepufferte physiologische NaCl Lésung® mit und ohne
Serum Proteinen’ zum Einsatz. Fiir einzelne Messungen unter aggressiveren

Bedingungen wurde eine héher konzentrierte 1 M NaCl Losung verwendet.

Tabelle 3.2: Chemische Zusammensetzung der physiologischen Hanks Losung

MgS0.* | NaH,PO, MgCl; *
NaCl | KCI | CaCl; NaHCOsz | KH2PO,4 Glukose
7H,0 * 2H,0 6H;0
Anteil
8 0,4 0,14 0,06 0,06 0,35 0,6 0,1 1
[e/1]

Die Messung der Stromdichte-Elektrodenpotentialkurven erfolgte in einem Bereich
zwischen -1000 und +2000 mV, beginnend im kathodischen Bereich mit einer

Scanrate von 4 mV / s.

3.3 Kerbschlagbiegeversuche

Zur Untersuchung des mechanischen Verhaltens unter schlagartiger Beanspruchung
wurden Kerbschlagbiegeversuche an einem instrumentierten Kerbschlaghammer der
Marke CEAST mit 50 J Schlagenergie und einer Auftreffgeschwindigkeit von 3,8 m/s
durchgefiihrt. Die Hammerfinne ist mit einem Dehnungsmessstreifen bestlickt,
welcher mit einer Abtastrate von 2 MHz den Kraft-Zeit Verlauf wahrend des
Durchschlagens der Probe liefert. Das zugehérige Wegsignal wird Uber einen Sensor
an der Drehachse des Hammers geliefert.

Die verwendete Probengeometrie ist in Abbildung 3.2 dargestellt. Die
quaderformigen Proben wurden in verschiedenen Orientierungen aus dem ECAP
Billet erodiert, der V-Kerb wurde anschlieend mit einem Normfraser eingebracht.
Vor den Kerbschlagbiegeversuchen wurden die Proben auf mindestens 2500 SiC
Schleifpapier (10 pum Kornung) geschliffen, um anschlieend die verformten

Probenoberflachen mikroskopisch untersuchen zu kénnen.

® 0,05 molll Kaliumphosphat, monobasisch, Sigma Nr. P5379
0,1 g/l Bovine Serum Albumin, Sigma Nr. A7906
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|

Abbildung 3.2: Geometrie der verwendeten Kerbschlagproben

Die Vortemperierung der Proben erfolgte bei hohen Temperaturen in einem Ofen, bei
niedrigen  Temperaturen in flussigem  Stickstoff. Die Widerlager des
Kerbschlagbhiegehammers wurden mittels einer Stickstoffheizung temperiert und an
Kalibrierproben mit angeschweil3ten Thermoelementen die tatsachlichen Zeit-
Temperatur Verlaufe ermittelt, so dass bei den Kerbschlagbiegeversuchen eine

prazise Temperaturfihrung im Bereich von - 150 °C bis + 150 °C mdglich war.

3.4 LCF und HCF Ermidungsversuche

Alle Ermuidungsversuche wurden an zwei servohydraulischen
Universalprifmaschinen vom Typ MTS 810 mit 100 kN Kraftmessdosen und
induktiven Wegmesssystemen durchgefihrt, wobei fir jede Versuchsreihe nur eine
der beiden Maschinen zum Einsatz kam. Die Maschinen waren mit hydraulischen 12
mm Rundspannfuttern besttickt, weshalb fur die Ermudung der Flachproben je zwei
Halbschalen mit Zentrierstiften an die Probenkopfe adaptiert wurden. Die
Datenaufnahme erfolgte mittels der Software MTS TestWareSX, die Auswertung der
Spannung-Dehnung-Hysteresen wurde mit einer am LWK programmierten Software
durchgefuhrt.

Alle Ermidungsproben wurden vor den Versuchen auf die Gite von 5 pm gekdrntem
SiC Schleifpapier geschliffen, um eine definierte Oberflache einzustellen und
Kerbeffekte durch grobere Schleifriefen zu eliminieren. Der kleinste Querschnitt der
Messlange jeder Probe wurde zur Bestimmung der Nennspannung mittels

Blgelmessschraube und / oder optischem Digitalmikroskop ermittelt.
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SV

Abbildung 3.3: Verwendete Probengeometrien fur a) LCF Versuche und b) HCF
Versuche. Die Nenndicke der Proben betrug 1,5 mm.

LCF Versuche

Die LCF Versuche wurden in Gesamtdehnungsregelung mit konstanter Dehnrate von
6 x 10° s! bei Raumtemperatur an Raumluft durchgefiihrt. Fur die
Dehnungsmessung kamen Miniaturextensometer mit einer Messbasis von 3 mm und
einem Messbereich von +/- 8 % zum Einsatz, die mithilfe von Gummib&ndern direkt
an den Proben befestigt wurden. Die verwendeten Gesamtdehnungsamplituden
lagen zwischen 0,3 und 0,7 %. Die fur die LCF Versuche verwendeten
Probengeometrien sind in Abbildung 3.3 (a) dargestellt. Gehartete Proben wurden flr
eine zuverlassige Fixierung in die Adapterhilsen fir die Rundspannfutter mittels
Cyanacrylat eingeklebt.

HCF Versuche

Samtliche HCF Versuche wurden kraftgeregelt mit Frequenzen von 20 — 25 Hz
(Sinus) bei Raumtemperatur durchgefuhrt. Auf eine Dehnungsmessung wurde
generell verzichtet, allerdings wurden zur Bestimmung der Dauerfestigkeit bei
stufenweisen Laststeigerungsversuchen in festgelegten Intervallen (typischerweise
100.000 Zzyklen) lokale Dehnungsmessungen mittels digitaler Bildkorrelation (vgl.
Abschnitt 3.7) vorgenommen. Alle tbrigen Versuche waren Einstufenversuche.

Die fir die HCF Versuche verwendeten Probengeometrien sind in Abbildung 3.3 (b)
dargestellt. Durch den relativ groRen Radius von 20 mm in der Messlange sind bei
dieser Geometrie Spannungstberhohungen weitgehend minimiert [20]. Die
Probenkdpfe wurden fiur die Versuche mit den Einspannhtlsen mittels Cyanacrylat
verklebt, um ein sukzessives Herausgleiten der Proben zu verhindern und

gleichzeitig den Spannzangendruck gering genug wahlen zu konnen, um eine
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Kerbwirkung durch plastische Verformung der Einspannbereiche der Proben zu
vermeiden.

Neben den Versuchen an Raumluft wurden auch solche in Hanks Lésung
durchgefiihrt, um einen maoglichen Einfluss des korrosiven Umgebungsmediums auf
die ErmiUdungslebensdauer zu ermitteln. Zu diesem Zweck wurde ein zylindrischer
Behalter direkt in der Messléange der Probe befestigt, nach oben und unten mittels
Silikon abgedichtet und vor den Ermidungsversuchen mit ca. 1 ml des Elektrolyten
befullt.

Ermidung bei erhohten Temperaturen

Zur weiteren Charakterisierung der mikrostrukturellen Stabilitatsgrenzen der UFG
NbZr Legierungen wurden LCF Versuche auch bei erhbhten Temperaturen zwischen
Raumtemperatur (RT) und 800 °C durchgefuihrt. Zur besseren Vergleichbarkeit
kritischer Temperaturniveaus von unterschiedlichen Werkstoffen werden die
Versuchstemperaturen im Folgenden meist als homologe Temperaturen T, gem.
Gleichung 3.1 relativ zum Schmelzpunkt T,, angegeben. Bezogen auf NbZr wurde

ein Bereich von 0,11 < T}, £ 0,39 untersucht.

3.1

Die Aufheizung der Proben erfolgte induktiv mittels Hochfrequenzgenerator und
wassergekuhlter Kupferspule, die ein weitgehend konstantes Temperaturprofil in der
Messlange der Proben gewahrleistete. Um eine Oxidation der Proben zu vermeiden,
wurden die Versuche im Vakuum (p = 10> hPa) durchgefiihrt. Zur
Dehnungsmessung diente ein Hochtemperaturextensometer mit Keramikschneiden,
einer Messbasis von 12 mm und einem Messbereich von +/- 20 %. Die Versuche
wurden in Gesamtdehnungsregelung mit einer Amplitude von 0,5 %, einer Dehnrate
von 6 x 10° s und einem R-Verhéltnis von -1 (symmetrische Zug-Druck Belastung)

durchgefuhrt. Die verwendete Probengeometrie ist in Abbildung 3.4 (a) dargestellt.
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Abbildung 3.4: a) Verwendete Probengeometrie fir die LCF-Versuche bei erhéhten
Temperaturen (Nennprobendicke: 1,5 mm), b) Versuchsaufbau mit (1)
Induktionsspule, (2) Knickstitze, (3) Keramik-Extensometerschneiden und (4) Regel-
Thermoelement

Aufgrund des gro3en Verhéltnisses der Messlange zur Probendicke ware ein
Ausknicken der Proben im Druckbereich wahrscheinlich gewesen, weshalb eine
Knickstitze aus einer Nickelbasislegierung an den Proben fixiert wurde (Abbildung
3.4 b). Diese diente gleichzeitig der Befestigung des Thermoelementes (Typ K) fur
die Temperaturregelung und wirkte aufgrund des guten Einkopplungsvermdgens in
das Hochfrequenzfeld der Induktionsspule auch als indirekte Probenheizung. Zur
Kalibrierung des Regelthermoelementes wurde eine Einrichtprobe mit drei in der

Messlange angeschweil3ten Thermoelementen verwendet.

Stromdichtemessungen unter zyklischer Belastung

Neben den in Abschnitt 3.2 beschriebenen lastfreien Messungen von Stromdichte-
Elektrodenpotentialkurven wurden Stromdichtemessungen bei stufenweise variiertem
Elektrodenpotential unter LCF-Belastung durchgefiuihrt, um die Bestandigkeit der
Passivschicht unter zyklischer plastischer Verformung zu charakterisieren. Dazu
wurden Hochtemperatur-Ermidungsproben von den Einspannungen elektrisch
isoliert in die Prifmaschine gespannt und in deren Messlangen ein Behalter fir den
Elektrolyten befestigt. Darin wurden die unter Abschnitt 3.2 beschriebenen
Elektroden angeordnet, die Probe wurde mittels einer Kupferklemme kontaktiert und
an den Potentiostat angeschlossen.

Die relativ lange Messlange erlaubte das Aufsetzen eines Miniaturextensometers
oberhalb des Flissigkeitsstandes des Elektrolytbehalters. Damit konnten

dehnungsgeregelte LCF-Versuche mit einer Dehnrate von 0,017 s™ durchgefiihrt
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werden, die aufgrund der hohen Knicklange der Proben unter schwellender
Zugbelastung (R = 0,1) erfolgten. Um dadurch begunstigtes zyklisches Kriechen zu
vermeiden, wurde eine relativ geringe Gesamtdehnungsschwingbreite von 0,8 %, die

noch zu einer deutlichen Offnung der Hysterese flihrte, gewahlt.

3.5 Rissfortschrittsversuche

Fir die bruchmechanischen Rissfortschrittsversuche wurden miniaturisierte
Kompaktzug (CT)-Proben gem. Abbildung 3.5 (a) verwendet. Die Geometrie ist an
die Norm ASTM E 647 [129] angelehnt, die vergleichsweise geringe Probendicke liel
jedoch keine Aussagen Uber das Werkstoffverhalten im Bereich des beschleunigten
Risswachstums (Abbildung 2.9, Bereich Ill) aufgrund des dort vorherrschenden

ebenen Spannungszustandes zu.

a) 25 MTS 647 Hydraulic Wedge 677

L4

AN M
Voa | NP

Abbildung 3.5: a) Geometrie der verwendeten miniaturisierten CT-Proben
(Nennprobendicke = 2,5 mm), b) Versuchsaufbau fiir Schwingungsrisskorrosions—
versuche mit (1) Spannfutter, (2) Thermostatisierung der Spannbacken, (3)
Probenhalterung aus Ti-6Al-4V, (4) Probe mit elektrischen Anschliissen zur
Risslangenmessung und (5) Elektrolytbehélter. Nicht dargestellt ist die Abdeckung
des Behalters, die das Verdunsten des Elektrolyten und das Eindringen von
Verunreinigungen minimierte.

Mit Blick auf den zu untersuchenden Einfluss von korrosiven Medien auf das
Rissausbreitungsverhalten, waren allerdings vornehmlich die Bereiche | und Il von

Interesse, fur die die LEBM anwendbar war [85].
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Die zyklischen Versuche wurden in einem servohydraulischen Prifsystem vom Typ
MTS 858 mit thermostatisierbaren Spannfuttern durchgefihrt. Als Regelgré3e wurde
der Spannungsintensitatsfaktor AK gem. Gleichung 2.9 verwendet, wobei die
Nennspannung o mittels der in der Prifmaschine eingebauten 15 kN Kraftmessdose
gemessen und die Risslange a Uber die Elektropotentialmethode [129, 132] ermittelt
wurde. Dazu wurde den Proben ein konstanter Gleichstrom in HOohe von 5A
aufgepragt und der infolge des Rissfortschritts steigende Spannungsabfall mit einem
Voltmeter mit Nanovolt Auflosung gemessen. Mittels eines in LabView erstellten
Programms wurde Uber eine Korrelationsfunktion aus dem Spannungsabfall in
Echtzeit die Risslange errechnet und zusammen mit dem Wert der
Geometriefunktion Y(a,w) (Gleichung 3.2, [129]) an die Prufmaschine Ubergeben.
Die Definition der Risslange a und der nominalen Probenbreite w ist in Abbildung 3.5
(a) ersichtlich.

2+2 i 3 4
— —W% [0,866 + 4,64 - % — 13,32 (%) +14,72- (%) 56 (%) ] .

(1-%)
Zur  Ermittlung des unteren Astes der Rissfortschrittskurve  wurden
Lastabsenkungsversuche durchgefuhrt. Dazu wurden die Proben zunachst
angeschwungen, bis sich eine konstante Rissfortschrittsrate einstellte, um an dem
erodierten Kerb einen definiert scharfen Ermtdungsriss zu erzeugen. Danach wurde
AK ausgehend von einem mittleren Wert innerhalb des Paris Bereiches (typ. AK =
10,8 MPaVm bei R=0,1) nach einem vordefinierten Rissfortschritt stufenweise
abgesenkt, bis ein Rissfortschritt von 107 mm pro Zyklus erreicht war.
Gleichermal3en wurde zur Bestimmung des oberen Astes der Kurve AK stufenweise
erhoht. Dieses Verfahren lieferte vergleichsweise wenige diskrete Datenpunkte der
Rissfortschrittskurve, allerdings waren diese mit hoher Genauigkeit auswertbar, da
die Steigungen der linearen Segmente der a — N Kurve einzeln ausgewertet wurden
und diese leicht wvon Transienten (z.B. Uberlasteffekte bei den
Lastabsenkungsversuchen) bereinigt werden konnten. Der Rissfortschritt zwischen
den einzelnen Laststufen wurde dabei zwischen 1 mm im Paris-Bereich und 0,2 mm
im Schwellenwertbereich so gewéhlt, dass eine ausreichende Zahl an Datenpunkten

pro Stufe fur die Auswertung zur Verfiigung stand.
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Rissausbreitungsversuche in Elektrolytldsungen

Die meisten Versuche in korrosiven Umgebungsmedien wurden, wie auch die an
Raumluft mit einer konstanten Versuchsfrequenz von 20 Hz durchgefihrt. Um
Aussagen uUber das RissschlieRBverhalten treffen zu konnen und unterschiedlich
kritische Bedingungen fur die SWRK einzustellen, wurden bei den Versuchen zwei
verschiedene R-Verhéltnisse von 0,1 und 0,5 gewahlt. Zur gezielten Untersuchung
des Einflusses der Versuchsfrequenz auf die Rissfortschrittsrate in korrosiven
Medien wurden Versuche mit stufenweise reduzierter Frequenz durchgefiihrt. Diese
wurden fur verschiedene konstante AK bei 20 Hz gestartet und jeweils nach
vordefiniertem Rissfortschritt auf 2 Hz und 0,2 Hz abgesenkt.

Als korrosive Umgebungsmedien wurden Hanks Lésung und hdher konzentrierte 1 M
NaCl Loésung verwendet. Gegenuber den Versuchen an Raumluft waren einige
konstruktive Anpassungen des Versuchsaufbaus notwendig. Die Probenhalter und
Passstifte waren aus einer Ti-6Al-4V Legierung gefertigt, um einen Korrosionsangriff
an diesen Komponenten zu vermeiden. An dem unteren Probenhalter wurde ein
Behalter fur die Elektrolytldsung befestigt und mit ca. 1 | beflllt, so dass sich die
Rissebene der Probe in der Losung befand (Abbildung 3.5 b). Die elektrischen
Kontakte fir die Potentialmessung wurden durch elektrisch isolierenden Abziehlack
vor Korrosion geschitzt. Eine Beeintrachtigung der Risslangenmessung durch den
Elektrolyten war nicht zu beflrchten, da die Leitfahigkeit um einen Faktor von

mindestens 10° geringer ist als die der NbZr Proben.

3.6 Thermogravimetrische Analyse

Um den Effekt der inneren Oxidation fir eine Randschichthértung im System NbZr
nutzen zu koénnen, wurde das Oxidationsverhalten unter gezielter Variation
verschiedener Randbedingungen (Temperatur, Umgebungsmedium, Druck, Zeit)
untersucht. Dazu kam ein thermogravimetrisches Messsystem (Thermowaage) zum
Einsatz, das im Rahmen der vorliegenden Arbeit, sowie daraus abgeleiteten Studien-
und Diplomarbeiten, konzipiert und aufgebaut wurde (Abbildung 3.6). Dieses soll im
Folgenden kurz vorgestellt werden.

Die Messgrolie Probengewicht wurde mithilfe einer analytischen Waage vom Typ
Mettler Toledo XP205DR mit einer Hochstlast im Feinbereich von 81 g und einer

Auflésung von 0,01 mg bestimmt. Die Waage wurde zur Unterflurwagung umgerustet
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und mit einer Magnetfeldkopplung der Fa. Rubotherm verbunden. Diese bietet die
Moglichkeit, das Probengewicht beriihrungslos zu messen und so die Probe in einem
gekapselten Strang anzuordnen. Letzterer ist vakuumdicht ausgefihrt und ermaoglicht
uber ein Feinnadelventil den Einlass beliebiger Prozessgase mit definiertem
Durchfluss. Zur Evakuierung des Stranges kamen eine Drehschieberpumpe und eine
Turbomolekularpumpe zum Einsatz, die Enddriicke von ca. 10 hPa erlaubten.
Direkt um den Probenraum war ein zweigeteilter konduktiv betriebener Ofen
angeordnet (Abbildung 3.7), der Warmebehandlungstemperaturen bis ca. 700 °C
ermdglichte. Die Temperaturregelung erfolgte mittels eines Eurotherm Reglers tber
ein innenliegendes Thermoelement, das direkt neben der Probenhalterung befestigt
wurde.

Die Bedienung des Systems, inklusive der Ansteuerung der Magnetfeldkopplung und
der Vakuumpumpen, der Regelung der Heizung, der Uberwachung von Druck und
Temperaturen und der Datenaufnahme erfolgte Uber ein LabView Programm, das im
Rahmen der Diplomarbeit von Dipl.-Wirt.-Ing. Eugen ltermann entwickelt wurde.

Die thermogravimetrischen Messungen wurden an rechteckigen Flachproben mit den
Abmessungen von 20 mm x 10 mm x 1,5 mm durchgefuhrt. Vor den Versuchen
wurden die Proben auf eine Gite von 5 um SiC geschliffen und mit Ethanol gereinigt.
Warmebehandlungstemperaturen  wurden  zwischen 500 und 650 °C,
Sauerstoffpartialdriicke zwischen 200 und 2 x 10° hPa variiert, die Dauer der
Warmebehandlungen betrug meist 6 - 18 h. Die Ermudungsproben, an denen die
Auswirkungen einer Randschichthartung untersucht wurden, sind ebenfalls im

thermogravimetrischen Messsystem warmebehandelt worden.
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a)
Analysewaage
Elektromagnet
Permanentmagnet

BEIBE—— Induktiver Wegsensor

Kupplung

- |

[E[E B
O

~— Regelthermoelement
Drucksensor

|1 Vakuumpumpe
wGaseinlassventil

Abbildung 3.6: Thermogravimetrisches Messsystem: a) schematischer Aufbau des
Messstranges, b) Aufbau des Messystems mit (1) Warmetauscher des
Kuhlkreislaufs, (2) Bedienfeld (LabView), (3) Analysewaage, (4) Magnetfeldkopplung,
(5) Probenraum mit Ofen, (6) Anschluss des Vakuumstrangs und (7) Steuerschrank.

Abbildung 3.7: VergroRRerte Darstellung des Probenraums mit a) Probe auf Halter
(Platindraht), b) geschlossener Probenkammer und c) geschlossener Heizung mit
wassergekuhlten Platten an den Ober- und Unterseiten.

3.7 Mikroskopie und weitere Analysetechniken

Zur  mikrostrukturellen  Charakterisierung sowie zur Untersuchung von
Probenoberflachen und Bruchflachen kamen verschiedene Mikroskopsysteme zum
Einsatz. Deren Funktionsweise wird als bekannt angenommen, so dass im
Folgenden nur auf die Ausstattung und spezifische Besonderheiten der verwendeten
Gerate und Analysetechniken und ggf. dafir notwendige Probenpréaparation

eingegangen wird.
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Rasterelektronenmikroskopie

Zur  hochauflosenden Untersuchung von Probenoberflaichen wurde ein
Rasterelektronenmikroskop  Philips XL25 ESEM mit Wolframkathode bei
Beschleunigungsspannungen von 10 bis 30 kV (meist 20 KkV) eingesetzt.
Bruchflachen wurden insbesondere mittels Sekundarelektronendetektor (SE)
charakterisiert. Daneben war das Gerdt mit einem Detektor fir den
Ruckstreuelektronenbeugungskontrast (Electron Backscatter Diffraction, EBSD)
ausgestattet, der eine hochauflésende Darstellung der UFG Mikrostrukturen und die
Bestimmung bevorzugter Kornmorphologien und —orientierungen (Mikrotexturen)
sowie eine quantitative Auswertung der Verteilungen von KorngréRen und -
orientierungsunterschieden erlaubte. Dazu wurden i.d.R. Flachen von 30 pm x 30 um
mit einer Schrittweite von 150 nm aufgenommen.
Das sehr hochauflosende EBSD Verfahren erforderte eine Probenpraparation, die
eine mdglichst ebene unverformte Oberflache erzeugte. Dazu kamen nach dem
Schleifen auf 5 um Koérnung je nach Untersuchungsziel zwei verschiedene Verfahren
zum Einsatz:
¢ Initiales Schockatzen (30 s in 15 ml HNO3, 30 ml HCI, 30 ml HF) und

anschlielBend abwechselndes mechanisches Polieren mit 1 pm gekornter

Tonerdesuspension in H,O, und destilliertem Wasser und Atzen (45 s in 25

ml Ethanol, 50 ml H,O,, 25 ml HNOg3, 1 ml HF).

e Elektropolieren fur 8 s bei -20°C und einer Polierspannung von 48 V in 5%

Perchlorsaure in Ethanol.
Aufgrund der sehr hohen Bestandigkeit der Passivschicht des NbZr war es trotz der
aggressiven Elektrolyte mit beiden Verfahren auB3erst schwierig, einen

gleichmafiigen Abtrag fur eine ebene Oberflache zu erreichen.

Transmissionselektronenmikroskopie

Zur hochauflésenden Charakterisierung von (Sub-) Korn- und Versetzungsstrukturen
des UFG NbZr nach Ermidungs- oder thermischer Beanspruchung wurden
ergdnzend zum EBSD  Verfahren transmissionselektronenmikroskopische
Untersuchungen durchgefuhrt. Dazu kam ein Mikroskop vom Typ Philips CM 200 mit

einer Beschleunigungsspannung von 200 kV zum Einsatz.
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Die Probenpraparation erfolgte nach dem Trennen des relevanten Probenbereichs
und dem mechanischen Schleifen mittels lonendinnung, beidseitig unter einem
Winkel von 45 ° mit 55 keV und 30 pA lonenstrom. Die geschadigten
Oberflachenbereiche wurden anschlieRend bei 1 keV und 5 pA unter gleichem

Winkel entfernt.

Konfokalmikroskopie

Die quantitative Beschreibung von Oberflachentopographien und deren
dreidimensionale Darstellung, vorwiegend von Bruchflachen und durch Oxdiation
geschadigten Flachen, erfolgte mittels eines konfokalen Laserscanningmikroskops
(CLSM) vom Typ Olympus LEXT OLS 3100. Dieses wurde mit einem violetten (408
nm) Laser und Objektiven zwischen 5 und 100 facher Vergrof3erung bei 10 facher

Nachvergrol3erung betrieben.

Auflichtmikroskopie und digitale Bildkorrelation

Neben der optischen Beurteilung von Probenoberflichen wurde die
Auflichtmikroskopie hauptsachlich fur die in-situ Aufnahme der Oberflachen von
Ermudungsproben verwendet, um nachtraglich mittels digitaler Bildkorrelation (Digital
Image Correlation, DIC) lokale plastische Dehnungen bestimmen zu kénnen. Dieses
Vorgehen wurde u.a. genutzt, um in HCF-Versuchen mit stufenweise gesteigerter
Last die Dauerfestigkeit abzuschéatzen.

Fir die Aufnahmen kam ein Digitalmikroskop der Firma Keyence mit 100 facher
VergréRerung zur Anwendung. Die anschlieRende Korrelation der Bilder erfolgte mit
der Software Vic2D. Um einen ausreichenden Kontrast auf den metallisch blank
geschliffenen Probenoberflachen zu erzeugen, wurden diese im Airbrushverfahren
mit in Isopropanol gelésten Siliziumoxidpartikeln bespriht, so dass sich ein fein
verteiltes wahlloses Punktemuster ergab, welches die Bildkorrelation erméglichte.
Bei dem DIC-Verfahren wurden die Bilder, die im (teil-) ermideten Zustand nach
jeweils definierter Belastungszyklenzahl aufgenommen worden waren, mit denen der
unverformten Proben korreliert und aus den Verschiebungsfeldern des
Punktemusters lokale Dehnungsfelder berechnet, welche auf eine lokalisierte
Schéadigung hindeuten kdnnen [133, 134].
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Rontgendiffraktometrie

Zur Ermittlung der aus dem ECAP Prozess resultierenden makroskopischen
Texturen wurde ein Rontgendiffraktometer der Firma Philips mit einer Kupfer Ka
Strahlungsquelle verwendet. Dieses wurde bei einer Beschleunigungsspannung von
40 kV und einem Kathodenstrom vom 45 pA betrieben. Zur Texturermittlung wurden
die Intesitatsverteilungen auf den Ebenen {110} (26 =38,546°), {200}
(260 = 55,652 °) und {211} (26 = 69,738 °) des Niob verwendet. Die anschlielende
Auswertung erfolgte mit dem Programm ,popLA" [135].

Hartemessungen

Harte- und Harteprofilmessungen wurden mittels eines Mikroharteprtfers im Vickers-
Verfahren durchgefuhrt. Um eine hohe Ortsauflésung, insbesondere in den nur
wenige pm dicken geharteten Randschichten des NbZr zu erreichen, wurden die in
Epoxidharz eingebetteten Proben auf 5 um Kornung geschliffen und mit sehr
geringen Pruflasten von 0,1 N (HV0,01) geprift.

VerschleiBmessungen

Zur Ermittlung des Einflusses einer Randschichthartung von UFG NbZr auf dessen
VerschleiReigenschaften wurden im Rahmen einer Kooperation Trockenverschleil3-
versuche von der Arbeitsgruppe von Prof. G. Purcek (Department of Mechanical
Engineering, Karadeniz Technical University, Trabzon, Turkei) durchgefuhrt. Dazu
kam ein Tribometer nach ASTM G-99 [136] mit einer rotierenden Scheibe aus
gesinterter Tonerde (1800 HV, R, = 1,1 um) zum Einsatz. Die Versuche wurden unter
definiertem Anpressdruck an zylindrischen NbZr Proben (10 mm L&nge, 5 mm
Durchmesser) bei Raumtemperatur und 52 % Luftfeuchte durchgefihrt. Nahere

Details zu den VerschleiRversuchen finden sich in [124].
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4 Ergebnisse und Diskussion

4.1 Mikrostruktur

In Abbildung 4.1 sind die Mikrostrukturen der beiden CG Ausgangsmaterialien,
Nb-1Zr und Nb-2,3Zr, im Anlieferungszustand dargestellt. Die Aufnahmen (a) und (b)
sind in unmittelbarer Nachbarschaft zueinander entstanden und zeigen eine relativ
inhomogene Struktur des warmgewalzten Ausgangsmaterials mit teils sehr groben
Kdrnern, die von feineren Strukturen umgeben sind. Die lichtmikroskopische
Aufnahme (d, verwendete Atzlosung siehe Abschnitt 3.7) zeigt grobe Korner, die
allerdings, wie in (c) ersichtlich, feinere Substrukturen mit teils deutlichen
Orientierungsunterschieden enthalten, die ebenfalls als Kdrner identifiziert werden
kénnen. Aus den genannten Grinden ist fir beide Ausgangsmaterialien die Angabe

einer durchschnittlichen Korngré3e nicht sinnvoll.

AN I
g CG-Nb-1zr ¥

Abbildung 4.1: EBSD Aufnahmen (a, b und c) und lichtmikroskopische Aufnahme des
grobkérnigen NbZr Ausgangsmaterials vor dem ECAP Prozess. Die Farbdarstellung
der Bilder entspricht der inversen Polfigur (IPF) in b). Teilweise aus [137]
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Der ECAP Prozess fihrte bei der Verwendung der drei unterschiedlichen Routen
8C’, 16E und 8E und der zwei unterschiedlichen Legierungszusammensetzungen zu
ahnlichen Mikrostrukturen. Die EBSD Aufnahmen (Abbildung 4.2) zeigen keine
sichtbaren Mikrotexturen und n&herungsweise globulare Koérner mit mittleren
Durchmessern zwischen 420 und 500 nm. Weiterhin ist in allen drei UFG Materialien
ein hoher Anteil an HAGBs (= 87 % bei a) mit Orientierungsunterschieden von = 10 °

gegeben.
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Abbildung 4.2: EBSD Aufnahmen (IPF Darstellung) der drei untersuchten UFG NbZr
Varianten und statistische Auswertung der Kornorientierungsunterschiede und der
KorngroRen

Ein hoher HAGB-Anteil ist typisch fur die sog. ,effizienten“ Routen C* und E mit = 8
Passen, die bereits in anderen Legierungssystemen, wie z.B. kfz Aluminium- und
Kupferlegierungen und dem ebenfalls krz IF-Stahl zu ahnlich feinkdérnigen HAGB
dominierten Mikrostrukturen gefuhrt haben [19, 20, 138]. Die Sattigung der

minimalen KorngréRe und des Anteils an GroB3winkelkorngrenzen nach 8 Passen ist
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ebenfalls Ublich [58]. Weitere EBSD Messungen im Zuge der Charakterisierung
ermideter Proben haben die Homogenitat der UFG Mikrostrukturen bestatigt,
allerdings wurden vereinzelt wenige pm groRe LAGB dominierten Bereiche
gefunden, die vermutlich einen Einfluss auf das Schadigungsverhalten haben (vgl.
z.B. Abschnitt 4.3 und 4.5.2).

TEM Untersuchungen zeigen ebenfalls homogene Mikrostrukturen  mit
naherungsweise globularen Kornern, die keine sichtbare Vorzugsrichtung aufweisen
(Abbildung 4.3). Innerhalb der Kérner sind weitere Substrukturen sichtbar, die
Versetzungsanhaufungen darstellen. Generell wurden hohe Versetzungsdichten
festgestellt, das Auftreten von Praparationsartefakten aufgrund der hohen
Korrosionsbestandigkeit des NbZr liel3 jedoch keine quantitative Bestimmung zu.
Verfahrensbedingt wurden mittels TEM gegeniber EBSD etwas geringere
KorngroRen ermittelt, da im TEM bereits geringere Orientierungsunterschiede

Kontrast erzeugen.

X 8E — Nb-2,3Zr

g £ ’2

Abbildung 4.3: TEM Hellfeldaufnahmen von UFG Nb-1Zr 16E und Nb-2,3Zr 8E

Makrotexturmessungen, die mittels Rontgendiffraktometrie durchgefihrt worden sind,
zeigen ebenfalls keine deutlichen Unterschiede und insgesamt bei allen drei UFG
Materialien nur sehr schwach ausgepragte Texturen (Abbildung 4.4). Im Gegensatz
dazu waren die Makrotexturen des CG Ausgangsmaterials tendenziell hdher
(zwischen max. 2,3 und 4,9 x Zufallsverteilung), aufgrund einer deutlich hdéheren
Streuung je nach untersuchter Stelle sind diese nicht angegeben. Insgesamt wurde
durch den ECAP Prozess demnach nicht nur die angestrebte Kornfeinung erreicht,
sondern zudem eine deutlich homogenere Mikrostruktur ausgebildet.
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Abbildung 4.4: Texturen der drei untersuchten UFG NbZr Varianten (IPF mit
flachengleicher Projektion) in 1. ED, 2: FD, 3: LD des jeweiligen ECAP Billets
(Richtungen vgl. Abbildung 3.1), z. T. aus [139]

4.2 Monotone mechanische Eigenschaften

Das monotone Spannung-Dehnung Verhalten der untersuchten UFG und CG NbZr
Materialien ist in Abbildung 4.5 dargestellt. Zwischen den beiden CG
Ausgangszustanden sind bereits deutliche Festigkeitsunterschiede sichtbar. Diese
resultieren vermutlich aus der unterschiedlich starken Mischkristallverfestigung durch
den verschieden hohen Zr-Anteil sowie aus einem unterschiedlich hohen Grad an
Verformungsverfestigung. Die Umformbarkeit mittels ECAP war jedoch in beiden

Féllen gegeben.



Ergebnisse und Diskussion 53

800
700
600 - -
g?... .......... ~...h."*'...-.--.--«
= 500 - S~
2
2 400 - o
<
©
Q
g 300 — UFG Nb-2,3Zr 8E |
é ~= UFG Nb-12r 16E
200 T | e UFG Nb-1Zr 8C*
— - CGNb-1Zr (A.Z)
100 H
E ~ 85 GPa — CG Nb-2,3Zr (A.Z.)
0 1 T T T T T T T T T T T T T T T T T T T T T
0% 10% 20% 30% 40%
Dehnung

Abbildung 4.5: Monotones Spannung-Dehnung-Diagramm der untersuchten UFG
NbZr Legierungen und des CG Ausgangszustands (A.Z.), zusammengestellt aus
[137] und [63]

Durch Anwendung des ECAP Prozesses und damit einhergehender Kornfeinung
konnte die Festigkeit in beiden Ausgangsmaterialien deutlich gesteigert werden. Die
Steigerung ist bei UFG Nb-1Zr 8C* am deutlichsten mit einer Dehngrenze von rund
650 MPa gegenuber 240 MPa im CG Zustand. Gleichzeitig wird die Bruchdehnung
bei diesem Material nochmals gesteigert. Bei dem 16E Material betragt die
Steigerung 80 % [63], allerdings bei deutlich reduzierter Gleichmaflidehnung. Die
insgesamt hochste Festigkeit lieferte das UFG Nb-2,3Zr 8E mit einer Zugfestigkeit
von 747 MPa bei einer geringflgigen Reduktion der Dukitilitdt. Die unterschiedliche
Festigkeit der beiden UFG Nb-1Zr Varianten liegt in der effizienteren Kornfeinung der
Route C' gegeniuber der Route E begriindet [57, 83], UFG Nb-2,3Zr 8E zeichnet sich
dem gegenlber offenbar durch eine erhdhte Mischkristallverfestigung aus.
Verglichen mit anderen UFG Materialien ist der deutliche Zugewinn an Festigkeit im
Ublichen Rahmen. Der weitgehende Erhalt der Duktilitat des CG Ausgangsmaterials
ist dabei ebenfalls eine charakteristische Starke von UFG Werkstoffen. Eine
Steigerung der Bruchdehnung wird hingegen ublicherweise nicht beobachtet [16, 57,
59, 140].
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Auffallig ist, dass die drei UFG Materialien trotz ahnlicher mikrostruktureller
Charakteristik (vgl. Abschnitt 4.1) teils deutlich unterschiedliches monotones
Verformungsverhalten zeigen. Die reduzierte Bruchdehnung des UFG Nb-2,3Zr
Materials gegenuber Nb-1Zr ist dabei durch die hohere Mischkristallverfestigung
erklarbar, die deutlich unterschiedliche Duktilitat der beiden UFG Nb-1Zr Varianten ist
hingegen offenbar allein in den verschiedenen Prozessrouten begriindet. Weitere,
nicht mittels EBSD auflésbare Parameter, wie z.B. die Versetzungsanordnung und —
dichte, sind wahrscheinlich daflr ausschlaggebend, zumal diese unter anderem von
der verwendeten ECAP Route und insbesondere der Anzahl an Passen abhangen
[141].

Insgesamt wird deutlich, dass durch eine gezielte Wahl der Legierungs-
zusammensetzung und der ECAP Route ein relativ breites Spektrum an
Kombinationen aus Festigkeit und Duktilitdt in NbZr eingestellt werden kann. Die
erzielbaren Festigkeiten reichen an die Festigkeiten gangiger Titanlegierungen heran
[142], was grundsatzlich aus mechanischer Sicht fur einen moglichen Einsatz fur
lasttragende Implantate spricht. Ebenfalls glnstig ist in diesem Zusammenhang der
relativ geringe E-Modul, der aus den Zugversuchen am UFG Nb-2,3Zr zu 85 GPa
abgeschatzt wurde. Laut Datenblatt des Herstellers liegt der E-Modul des CG Nb-1Zr
mit 69 GPa sogar nochmals niedriger [126], was auch durch unterschiedliche

Texturen der jeweiligen CG Ausgangsmaterialien begriindet sein kdnnte.

4.3 Verhalten unter schlagartiger Belastung

Schlagartige Beanspruchungen, etwa bedingt durch Stirze oder Unfélle, sind
kritische Belastungsszenarien flir das menschliche Skelett und damit ebenfalls fir
darin implantierte Endoprothesen [143-145]. Ein sprodes Werkstoffverhalten unter
solchen Bedingungen ist unerwiinscht, da es zu abruptem Versagen fuhrt und mit
einer erhéhten Kerbempfindlichkeit verbunden ist. Als ein Mal3 fir die Zahigkeit dient
die Kerbschlagarbeit, die bei krz Werkstoffen, wie z.B. ferritischem Stahl, in
Abhangigkeit von der Temperatur uUblicherweise eine ausgepragte Hochlage
(Verformungsbruch) und Tieflage (Spaltbruch) aufweist. Handelt es sich um gerichtet
umgeformte Werkstoffe (z.B. gewalzte Bleche), so tritt diesbezlglich v.a. durch
gerichtete Strukturen und Texturen ein anisotropes Verhalten auf [146].

Von besonderem Interesse war daher im Rahmen dieser Arbeit, wie sich die UFG

Mikrostruktur auf die Hoch- und Tieflage sowie auf die Ubergangstemperatur (ductile
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to brittle transition temperature, DBTT) auswirkt und ob diesbeziiglich eine ECAP

induzierte Anisotropie existiert.
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Abbildung 4.6: Kerbschlagarbeit-Temperatur Verlaufe der vier verschieden
orientierten UFG NbZr 8E Varianten und des CG Ausgangsmaterials (in Walzrichtung
entnommen). Unten rechts: Probenentnahmerichtungen aus dem ECAP Billet [86]

Abbildung 4.6 zeigt die Kerbschlagarbeit-Temperatur Verlaufe fir CG und UFG NbZr
Proben, die gemald der schematischen Darstellung in verschiedenen Orientierungen
aus einem ECAP Billet entnommen worden sind. Die 26 ° Orientierung und die dazu
um die Langsachse verkippte 26 °x 90 ° Orientierung sind ausgewahlt worden, da in
dieser Ebene der Haupt-Materialfluss bei der Scherverformung des ECAP Prozesses
(vereinfachend: Scherebene) auftritt [67, 147]. Das CG NbZr zeigt den fir einen krz
Werkstoff erwarteten Kurvenverlauf mit ausgepragter Hoch- und Tieflage und einer
DBTT zwischen -50und 0°C. Bei den UFG Varianten ist hingegen ein
uneinheitliches Verhalten erkennbar. Die 90 ° Orientierung zeigt als einzige UFG
Variante einen ahnlichen Verlauf wie das CG Material, allerdings liegt die Hochlage
bei niedrigeren und die Tieflage bei hoheren Werten der Kerbschlagarbeit und die
DBTT ist zu niedrigeren Temperaturen zwischen -50 und -100 °C verschoben.
Dieses Verhalten ist bereits fur ferritische UFG Stahle beobachtet worden und wird

mehreren Mechanismen zugeschrieben [148, 149].
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Ein feinkdrnigeres Geflige stellt generell einen erhéhten Widerstand gegeniiber dem
spréden Spaltbruch dar, da Korngrenzen ein Hindernis fur die Ausbreitung des
Risses und die Emission von Versetzungen an der Rissspitze darstellen [150, 151].
Insbesondere HAGB fuhren zu einer Ablenkung bzw. Aufspaltung des Risspfades,
was in der UFG Struktur eine gegenuber einer CG Struktur erhéhte
Energieaufnahme in der Tieflage, ein vergleichsweise zéheres Verhalten im
Ubergangsbereich und daher eine Verschiebung der DBTT bewirkt [148]. Daneben
konnen bei gerichtet verformten Mikrostrukturen Delaminationen auftreten, die in
paralleler Orientierung zur Rissausbreitungsrichtung dazu fihren kénnen, dass der
Rissfortschritt  in  einzelnen Lamellen einen weniger kritischen ebenen
Spannungszustand hervorruft, der ebenfalls zu einer erhdhten Energieaufnahme
fuhrt [148]. Die niedrigere Hochlage der UFG Struktur wird hingegen durch die
reduzierte Duktilitit gegenuber dem CG Zustand erklart, was eine geringere
Energieaufnahme im Bereich des Verformungsbruchs zur Folge hat [148].

Im Gegensatz zu den 90 ° orientierten Proben zeigt die 0° Richtung keine
erkennbare Hoch- und Tieflage (Abbildung 4.6), allerdings ist bei -50 °C ein
ausgepragtes Maximum der Kerbschlagarbeit zu verzeichnen, das etwas weniger
deutlich auch bei den 26 °x 90 ° Proben zu erkennen ist. Dieser sehr ungewohnliche
Effekt wurde in nochmals starker ausgepragter Form von Kimura et al. [152] in
ferritischen UFG Blechstrukturen beobachtet. Darin waren zwischen den stark
elongierten Kérnern vielfach Delaminationen zu beobachten, denen die stark erhéhte
Energieaufnahme zugeschrieben wird. Auf den Bruchflachen der hier untersuchten
0 ° UFG NbZr Proben sind bei -50 °C ebenfalls Delaminationen zusammen mit
duktilen Bruchelementen sowie eine starke Einschniirung der Probe zu verzeichnen
(Abbildung 4.9). Das starkere Verformungsvermégen beim Kerbschlagbiegeversuch
an dieser Variante ist ebenfalls in den Kraft-Weg Kurven fir -50 °C erkennbar
(Abbildung 4.7 b), die einen ,bauchigeren“ Verlauf im Vergleich zu den anderen
Varianten zeigen und damit eine hohere Energieaufnahme wahrend des
Rissfortschritts ausdriicken. Dieses Verhalten ist bei der 0 ° Variante vereinzelt bis
hin zu -150 °C beobachtet worden (Abbildung 4.7 a, Abbildung 4.8 b).
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Abbildung 4.7: Vergleich der Kerbschlagkraft-Weg Verlaufe unterschiedlich
orientierter UFG sowie CG Proben bei jeweils gleicher Temperatur von a) -150 °C, b)
-50°C und c¢) +50°C. Die Kurven wurden zugunsten der Ubersicht in
Abszissenrichtung verschoben

Die 26 ° Proben zeigen ein durchgehend sprodes Versagen mit geringer
Energieaufnahme bei allen betrachteten Temperaturen und ohne erkennbaren
Ubergangsbereich (Abbildung 4.6). Dieses Verhalten &uBert sich auf den
Bruchflachen in lamellenartig angeordneten Spaltbriichen und keiner nennenswerten
Einschnirung (Abbildung 4.10), die Kraft-Weg Kurven (Abbildung 4.8 c) zeigen einen
vergleichsweise steilen Abfall der Kraft bei allen Temperaturen, allerdings mit einer

hoheren Streuung im Vergleich zu den anderen Orientierungen.

30
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Abbildung 4.8: Vergleich der Kerbschlagkraft-Weg Verlaufe jeweils gleich orientierter
UFG sowie CG Proben bei Variation der Temperatur. Die Kurven wurden zugunsten
der Ubersicht in Abszissenrichtung verschoben

Die im Kerbschlagbiegeversuch erreichte Maximalkraft ist bei allen UFG Varianten
anndhernd gleich (Abbildung 4.11) und deutlich héher als die des CG Materials. Die
Temperaturabhangigkeit der Maximalkraft zeigt bei allen untersuchten Zustanden
den gleichen abnehmenden Verlauf. Die Maximalkraft ist dabei als Maf3 fir die
Festigkeit bzw. den Widerstand gegenuber der Rissinitierung zu verstehen. Im
Gegensatz zur Energieaufnahme weist demnach die Festigkeit der UFG Struktur
unter schlagartiger Belastung keine Anisotropie auf. Die Abnahme der Festigkeit mit
zunehmender Temperatur ist auf die generell bei Metallen steigende Mobilitat der

Versetzungen zurickzufthren.

30
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Abbildung 4.9: Rasterelektronenmikroskopische  Aufnahmen  verschiedener
Merkmale der Bruchflache einer UFG 0° Probe bei einer Versuchstemperatur von -50
°C [86]
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Abbildung 4.10: Rasterelektronenmikroskopische Aufnahmen verschiedener
Merkmale der Bruchflache einer UFG 26° Probe bei einer Versuchstemperatur von -
50 °C [86]

Die aufgezeigten Unterschiede zwischen den verschiedenen UFG Varianten liegen
mithin im Rissausbreitungsverhalten begriindet, das offenbar je nach erzwungener
Hauptrichtung der Ausbreitung von unterschiedlichen Mechanismen dominiert wird.
Die im EBSD und TEM sehr homogen erscheinende Mikrostruktur legt zwar
grundsétzlich ein isotropes Verhalten nahe, allerdings existieren offenbar weitere
mikrostrukturelle EinflussgroRen auf das Risswachstum, die mit diesen Verfahren

nicht aufgelost werden kénnen. Insbesondere entlang der Scherebenen des ECAP
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Prozesses, v.a. der des letzten Passes, werden vermutlich durch die massive
Verformung Defektstrukturen induziert, die mit Rissen interagieren kdnnen. Diese
konnen als Netze von Mikroporen vorliegen, die mechanisch geschwachte Ebenen
im Material zur Folge haben und damit das Risswachstum in diesen begtnstigen [85,
153, 154].
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Abbildung 4.11: Maximalkraft-Temperatur Verlaufe (Mittelwerte) aus den Kerbschlag-
biegeversuchen entsprechend Abbildung 4.7. Probenorientierungen siehe Abbildung
4.6

Des Weiteren wurden in bruchmechanisch orientierten Versuchen an UFG IF Stahl
teils deutliche Abweichungen von der wunter Mode | zu erwartenden
Rissausbreitungsrichtung beobachtet, die insbesondere bei nicht effizienten Routen
auf elongierte Strukturen durch die Scherverformung des ECAP Prozesses
zurUckzufihren waren [85]. Im Fall des UFG NbZr 8E sind derartige elongierte
Strukturen nur sehr schwach ausgepragt, in Abbildung 4.12 (b) sind diese
ansatzweise visualisiert, indem in der EBSD-Aufnahme Strukturen mit weniger als 10
° Orientierungsunterschied als einzelne Kdrner dargestellt werden.

Eine schematische Zusammenfassung des Einflusses von gerichteten
Kornstrukturen und Delaminationen auf die Rissausbreitung unter schlagartiger
Beanspruchung im UFG NbZr liefert Abbildung 4.12 (a). In bestimmten
Orientierungen (hier: 0° und 26 °x 90 °) fuhrt die gunstige Anordnung von
Delaminationen zu einer Ablenkung des Risspfades, welche einen erhdhten
Energieumsatz bedingen. In der 26 ° Orientierung ist die Rissausbreitung durch
Spaltbruch senkrecht zu den elongierten Strukturen begulnstigt. In den 90°
orientierten Proben sind diese Einflisse nicht zu beobachten, da der Riss frontal

senkrecht durch die ECAP Scherebenen verlauft.
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Abbildung 4.12: Schematische Darstellung des Einflusses von Delaminationen und
Spaltebenen auf die Rissausbreitung in UFG NbZr. Die EBSD Aufnahme zeigt die
Orientierungen der UFG Varianten 0 °, 26 ° und 90 ° bezogen auf die ED. In der hier
gewahlten Darstellung sind LAGB dominierte Bereiche mit
Orientierungsunterschieden < 10° farblich als einzelne Kdrner zusammengefasst [86]

4.4 Korrosionseigenschaften

Eine Ubersicht tber das elektrochemische Korrosionsverhalten von Nb-2,3Zr in
salzhaltigen Umgebungsmedien ist in Abbildung 4.13 gegeben, einen Vergleich zu
anderen aktuellen metallischen Implantatwerkstoffen zeigt Abbildung 4.14.
Insgesamt zeigt sich keine deutliche Beeintrachtigung des Korrosionsverhaltens
infolge des ECAP Prozesses. CG sowie UFG NbZr weisen eine &hnliche
Charakteristik auf wie die als Referenz verwendeten Ti (cp), Ti-6Al-4V und TizgNb2g4
Legierungen.

Beide NbZr Varianten zeigen, wie auch die Titanlegierungen ein ausgepragt passives
Verhalten bis zu einer Polarisation von +2000 mV, ohne Anzeichen von Lochfraf3
bzw. Transpassivitat, die lediglich im Fall von Nisg gTisg 2 bei etwa 300 mV beobachtet
wurde. Weiterhin charakteristisch sind weiche aktiv-passiv Ubergange bei ca. +450
mV, die keine sichtbare Passivierungsschwelle in Form einer kritischen Stromdichte
zeigen. Die Ruhepotentiale liegen bei rund -400 mV, die stationaren
Passivstromdichten zwischen 2,5 und 5 x 102 mA / cm? und damit auf &hnlich
niedrigem Niveau wie die der Titanlegierungen. Die Abweichungen hinsichtlich der
Ruhepotentiale sowie der mittels Tafelgeraden ermittelbaren Korrosionsstromdichten
zwischen CG und UFG NbZr haben sich bei wiederholten Messungen als nicht
signifikant herausgestellt. Die in Abbildung 4.13 gezeigten Verlaufe der stromlosen
Ruhepotentiale vor den Polarisationsmessungen zeigen, dass unter annéhernd

stationaren Bedingungen gemessen wurde.
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Abbildung 4.13: Quasi-stationar (¢ =4 mV /s) gemessene Stromdichte-Elektroden—
potentialkurven von UFG NbZr 8E und CG NbZr in Hanks Lésung und 1 M NacCl
[137]. Unten rechts: Vorab stromlos gemessene Ruhepotentiale von CG und UFG
NbZr in Hanks Lésung

Trotz der deutlich héheren lonenkonzentration zeigt UFG NbZr in 1 M NaCl Lésung
nur ein geringflgig verandertes Verhalten gegentber den Messungen in Hanks
Losung. Ahnliche Werte fur die Ruhepotentiale, eine ebenfalls schwach ausgepragte
Passivierungsschwelle sowie die nur geringfigig héhere Passivstromdichte sprechen
fur in beiden Fallen ahnlich aufgebaute, dichte Passivschichten in NaCl und Hanks
Losung, deren  Ladungsdurchtritt  geschwindigkeitsbestimmend  fir  die

Korrosionsreaktion ist.
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Abbildung 4.14: Quasi-stationar (¢ =4 mV /s) gemessene Stromdichte-Elektroden—
potentialkurven von UFG NbZr 8E im Vergleich mit anderen metallischen
Implantatwerkstoffen in Hanks Losung, teilweise aus [137] und [155]

Wahrend chloridhaltige Umgebungsmedien in einigen passiven Systemen, wie z.B.
Aluminium, Magnesium und austenitischen Cr-Ni Stahlen, zu Lochfra® fihren
kénnen, sind im Implantatbereich eingesetzte Titanlegierungen diesbeziglich
weitgehend unempfindlich. Weder unter in-vitro® noch unter in-vivo® Bedingungen
konnten bisher Spalt- oder Lochfral3korrosion beobachtet werden [41, 156-158].
NbZr weist diesbezlglich offenbar eine ahnlich hohe Bestandigkeit auf wie
Titanlegierungen, da weder die Stromdichtekurven noch mikroskopische
Untersuchungen Hinweise auf einen lokalisierten Angriff aufwiesen (vgl. Abbildung
4.13). Wahrend reines Niob durch eine dichte und stabile Nb,Os Passivschicht selbst
in aggressiven Umgebungsmedien bestandig ist [159, 160], wird diese durch das
Zulegieren von Zirkonium, das in Reinform ebenfalls sehr korrosionsbestandig ist,
nicht wesentlich beeintrachtigt.

Das Korrosionsverhalten von UFG Werkstoffen wurde in der Literatur bislang nur
vereinzelt beschrieben. Im Allgemeinen wird flr den Fall der aktiven Korrosion von
einem makroskopisch gleichmaligeren Angriff als im CG Zustand ausgegangen.

Dies ist zum einen durch den wesentlich héheren Flachenanteil von Korngrenzen

® auRerhalb des lebenden Organismus in kinstlicher Umgebung
% innerhalb des lebenden Organismus
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bedingt, die als Gitterstérungen bevorzugte Stellen fur die Metallauflésung darstellen.
Dartber hinaus wird durch den SPD Prozess eine homogenere Verteilung von
Verunreinigungen erreicht, deren lokale Konzentration im CG Material ebenfalls zu
einem lokalisierten Angriff fuhren kann [161-164].

Der Einfluss einer UFG Mikrostruktur auf die Korrosionseigenschaften in passiven
Werkstoffen ist bislang nicht eindeutig geklart, allerdings existieren vereinzelte
Anséatze. Potentiostatische Untersuchungen an UFG Titan (kommerzielle Reinheit,
cp) in simulierter Korperflissigkeit zeigten gegentber dem grobkdrnigen Zustand
deutlich reduzierte Stromdichten, was durch einen verbesserten Aufbau der
Passivschicht an der UFG Grenzflache erklart wurde [165]. Untersuchungen unter
deutlich kritischeren Bedingungen in verschieden konzentrierten HCI und H,SO,
Losungen zeigten ebenfalls positive Effekte der UFG Mikrostruktur auf die
Korrosionsbestandigkeit des Titan (cp) [166]. Allerdings waren die dort beobachteten
Effekte deutlich geringer ausgepragt als in der vorgenannten Studie.

Die Untersuchungen an NbZr im Rahmen dieser Arbeit haben bei der UFG Struktur
eine ebenfalls nur geringfiigige Verbesserung in Form einer gegenuber dem CG
Zustand leicht reduzierten Passivstromdichte in Hanks Lésung ergeben (Abbildung
4.13). Dies deutet auf eine leicht verbesserte Struktur der Passivschicht hin, die etwa
aus einer homogeneren Verteilung von Verunreinigungen resultieren konnte, welche
potentielle Storstellen in der Passivschicht darstellen.

Ein leicht erhdhter Polarisationswiderstand der UFG Struktur wurde auch im Rahmen
einer Elektrochemischen Impedanzspektroskopie (EIS) Studie an Titan (cp)
festgestellt [167], was ebenfalls fir eine Modifikation der Passivschicht spricht.
Allerdings konnten EIS Messungen an UFG und CG NbZr ebenfalls nur marginale
Unterschiede bezlglich der Eigenschaften der jeweiligen Passivschichten aufzeigen,
die hinsichtlich des elektrischen Ersatzschaubildes mit denen von Titanlegierungen
weitgehend ubereinstimmen (vgl. Abbildung 9.1 und Abbildung 9.2 im Anhang und
[9, 168, 169]).

Neben den verschiedenen Salzionen kénnen in menschlichen Korperflissigkeiten
vorhandene Serum-Proteine einen Einfluss auf das Korrosionsverhalten von
metallischen Implantaten austben. Je nach Art der Proteine und des metallischen
Werkstoffs kann dabei durch vermehrte Proteinadsorption die Korrosionskinetik
gehemmt werden oder durch die Bildung von Metallkomplexen eine erhdhte

Metallauflésung stattfinden [170].
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Wahrend das Korrosionsverhalten etwa von Kobalt, Chrom und Nickel durch die
Gegenwart der Serum-Proteine Albumin und Fibrinogen teils deutlich beeintrachtigt
wurde, haben Clark und Williams [101] keinen Einfluss dieser Proteine auf die
Korrosion der passiven Systeme Aluminium und Titan festgestellt. Cheng und
Roscoe berichten bereits bei einer sehr geringen Konzentration von Serum Albumin
von einer kathodischen Verschiebung des Ruhepotentials bei dem von ihnen
untersuchten Titan (cp) [103].

Wie Abbildung 4.15 zeigt, ist fur UFG NbZr keine Veranderung des
Korrosionsverhaltens zwischen Versuchen in Phosphatpufferlésung (PBS) und
solchen mit zusatzlich geléstem Bovine Serum Albumin (BSA) zu erkennen.
Letzteres wurde verwendet, da es sich um das mengenmafig haufigste globulare
Serum-Protein handelt. Fir eine generelle Aussage zur Korrosionsanfalligkeit von
NbZr in proteinhaltigen Medien sind weitergehende systematische Untersuchungen

mit weiteren Proteinen und hoheren Gehalten erforderlich.
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Abbildung 4.15: Quasi-stationar gemessene Stromdichte-Elektroden—potentialkurven
von UFG NbZr 8E in Phosphatpufferlosung (PBS) mit und ohne Bovine Serum
Albumin (beide pH =7)

Alle bisher gezeigten Stromdichtekurven wurden in etwa neutralen Medien (pH = 7)
aufgenommen, was dem im menschlichen Kérper vorherrschenden pH-Wert etwa
entspricht (pH=7,4 im Blut, pH = 6,9 im Muskelgewebe, pH = 6,5 ... 7,5 im
Speichel). Wenngleich starke Sauren mit Ausnahme der Magenséafte (pH = 1 ... 4)
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nicht auftreten, wurden bei Untersuchung der pH-Wert-Abhangigkeit des
Korrosionsverhaltens auch starke Sauren und Laugen verwendet, um die
Einsatzgrenzen des NbZr auch auf3erhalb des menschlichen Korpers beurteilen zu
kénnen.

Abbildung 4.16 zeigt, dass eine Variation des pH-Wertes zwischen 4 und 9 keine
deutlichen Auswirkungen auf die Lage der Stromdichtekurven hat. Bei starker
alkalischen bzw. sauren LOsungen tritt eine Verschiebung des Ruhepotentials in
kathodischer bzw. anodischer Richtung auf, allerdings ist diese erst bei einem pH-
Wert von 0 deutlich ausgepragt. Eine Schéadigung der Passivschicht trat jedoch
selbst unter diesen Bedingungen nicht auf, da samtliche Kurven eine

naherungsweise konstante Passivstromdichte im Bereich bis +2000 mV aufweisen.
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Abbildung 4.16: Quasi-stationdr gemessene Stromdichte-Elektrodenpotentialkurven
von UFG NbZr 8E in 0,9 % NaCl Lésung mit verschiedenen pH-Werten durch
Zugabe von HCl bzw. NaOH (beide konzentriert)
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4.5 Ermidungseigenschaften

45.1 LCF Bereich

Bei dehnungsgeregelter Ermudung im LCF Bereich zeigen die drei untersuchten
UFG NbZr Varianten gleichermal3en ein aul3erst stabiles Verhalten (Abbildung 4.17).
Bei geringeren Dehnungsamplituden resultiert eine (ber den gesamten
Lebensdauerbereich annahernd konstante Spannungsantwort. Erst bei hohen
Dehnungsamplituden = 0,5 % (bei 8E: 0,7%) tritt eine leichte Wechselentfestigung
auf. Da von Niendorf et al. [63] kein dehnratensensitives LCF Verhalten fur UFG
NbZr 16E festgestellt worden ist, wurden alle LCF Versuche bei einer konstanten
Dehnrate von 6 x 102 s durchgefiihrt und Dehnrateneffekte nicht systematisch

untersucht.
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Abbildung 4.17: Wechselverformungskurven ermittelt an drei verschiedenen UFG
NbZr Materialien bei unterschiedlichen Gesamtdehnungsamplituden, teilweise aus
[139] und [63]

Im Vergleich der beiden Nb-1Zr Varianten weist das 8C‘ Material um 5 - 10 %
hohere Spannungsschwingbreiten bei gleichzeitig verlangerten Lebensdauern
gegenuber dem 16E Material auf. Der Grund hierfur liegt zum einen in einer etwas
hoheren monotonen Festigkeit (vgl. Abbildung 4.5) und einer daraus resultierend
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geringeren plastischen Dehnungsschwingbreite (Abbildung 4.18 b und [139]). Des
Weiteren ist Niob durch eine ausgepragte elastische Anisotropie gekennzeichnet
[171], so dass selbst geringe Texturunterschiede zu abweichenden
Elastizititsmoduln fihren (Abbildung 4.4, die IPF Nr. 1 entsprechen der
Belastungsrichtung beim LCF). Diese Abweichungen konnten auch im Vergleich der
elastischen Bereiche der Spannung-Dehnung-Hysteresen bestatigt werden
(Abbildung 4.18 a).

Die UFG Nb-2,3Zr 8E Variante zeigt bei einer Dehnungsamplitude von 0,3 % eine
geringere, bei allen héheren  Amplituden eine deutlich hohere
Spannungsschwingbreite. Dieses Verhalten ist ebenfalls durch einen geringeren E-
Modul und eine nochmals deutlich hohere monotone Festigkeit dieser Variante
erklart (Abbildung 4.18 a und Abbildung 4.5).
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Abbildung 4.18: Relativ aufgetragene Sattigungshysteresekurven der drei UFG NbZr
Varianten bei halber Lebensdauer und a) A¢/2 = 0,3 % und b) Ae/2 = 0,7 %, z. T. aus
[139]

Die ausgepragte zyklische Stabilitdt kann auf die mikrostrukturelle Charakteristik des
UFG NbZr zurtckgefuhrt werden. Bei zyklischer plastischer Verformung ist
hauptsachlich zwischen zwei mdglichen mikrostrukturellen Mechanismen zu
unterscheiden, die auch in Uberlagerter Form auftreten koénnen: Eine
Wechselverfestigung, wie z.B. ausgepragt in UFG Aluminium beobachtet [59]
resultiert aus einer Erhdhung der Versetzungsdichte in einer anfangs
versetzungsarmen Mikrostruktur. Diese tritt daher hauptsachlich wahrend der ersten
Belastungszyklen auf. Im Falle des UFG NbZr ist bereits infolge des ECAP
Prozesses eine initial hohe Versetzungsdichte vorhanden, so dass keine
nennenswerte zusatzliche Wechselverfestigung auftritt. Dieser Aspekt ist in Abschnitt
4.5.3 ausfiuhrlich diskutiert.
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Daneben kann es im Fall von instabilen Mikrostrukturen zu einer
Wechselentfestigung durch eine Umlagerung von Korngrenzen und daraus
resultierende Vergroberung kommen. Bei UFG Werkstoffen wurden diesbeztiglich als
kritische Einflussgrof3en die Art der inneren Grenzflachen und die Prasenz
stabilisierender Legierungselemente oder Verunreinigungen identifiziert. Wahrend
hochreine UFG Werkstoffe sowie solche mit LAGB dominierten Mikrostrukturen zur
Wechselentfestigung neigen, weisen tendenziell zyklisch stabile Strukturen
technischen Reinheitsgrad und einen hohen Anteil an HAGB auf [19, 20]. Fur den
Fall des UFG IF Stahls konnten Niendorf et al. [83] deutlich die ermidungsbedingte
Schadigung der LAGB dominierten Mikrostruktur der Route 4C zeigen, wahrend die
HAGB dominierte Mikrostruktur der Route 4E nach der Ermudung unverandert blieb.
Im Fall des UFG NbZr 8E zeigen sich selbst bei den hodchsten untersuchten
Dehnungsamplituden keine mikrostrukturellen Veréanderungen infolge der Ermidung
(Abbildung 4.19). Insbesondere die durchschnittliche KorngréRe und die Verteilung
der Orientierungsunterschiede blieben nahezu gleich. Fur die die 8C' und 16E
Varianten wurde dieses Verhalten in [139] und [63] gezeigt. Die zyklische Stabilitat
der Mikrostrukturen ist dabei in allen drei untersuchten UFG NbZr Varianten durch
den gleichermal3en hohen Anteil an HAGB erklart.

Auch hoher auflésende Untersuchungen mittels TEM vor und nach der LCF
Ermudung lieferten keine Hinweise auf ermidungsinduzierte Veradnderungen der
Mikrostruktur (Abbildung 4.20). FiUr beide Zustdnde sind sehr feine Koérner mit
schwach definierten Konturen und einer Vielzahl an Substrukturen und Versetzungen
charakteristisch. Insbesondere eine Vergroberung, die vielfach in kfz UFG
Werkstoffen infolge dehnungsgeregelter Ermudung bei RT beobachtet worden ist
[59, 172, 173], tritt im Falle des UFG NbZr 8E nicht auf.
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Abbildung 4.19: Vergleich der Mikrostruktur von UFG NbZr 8E vor und nach der LCF
Ermiidung bei Ae/2 = 0,7% mittels EBSD
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Abbildung 4.20: Vergleich der Mikrostruktur von UFG NbZr 8E vor und nach der LCF
Ermiidung bei As/2 = 0,5% mittels TEM, teilweise aus [174]

Die Entstehung von makroskopischen Scherbandern wurde bei der LCF Ermidung
von kfz UFG Werkstoffen, insbesondere bei Kupfer und Aluminium, beobachtet und
als wesentlicher Schadigungsmechanismus identifiziert [175-177]. Im UFG NbZr gibt
es, wie auch im UFG IF Stahl, keine Hinweise auf die Ausbildung derartiger
Strukturen. Weder eine damit einhergehende Aufrauhung der Oberflache wurde
beobachtet, noch haben EBSD und TEM Untersuchungen daflr charakteristische

Strukturen gezeigt.
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Die in Abbildung 4.21 dargestellten Spannung-Dehnung-Hysteresen im
Sattigungsbereich zeigen ndherungsweise Masing Verhalten. Dieses ist ein weiterer
Hinweis auf die ausgepradgte Stabilitdt der UFG  Struktur gegeniber
ermudungsinduzierter Veranderung, da unabhangig von der Hohe der Belastung in
Einstufentests jeweils die gleiche Mikrostruktur resultiert. Ein Grund dafur durfte die
feine Kornstruktur sein, die im Gegensatz zu CG Strukturen eine Ausbildung von

makroskopisch wirksamen Versetzungsnetzwerken verhindert [57].
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Abbildung 4.21: Spannung-Dehnung-Hysteresen ermittelt an UFG NbZr 8C‘ bei
verschiedenen Gesamtdehnungsamplituden und jeweils halber Lebensdauer

Vergleich mit CG NbZzr

Nach Mughrabi et al. [178] sind UFG Werkstoffe im HCF-Bereich aufgrund der
gesteigerten monotonen Festigkeit ihren CG Pendants uberlegen, wahrend im LCF
Bereich die duktileren CG Werkstoffe hohere Lebensdauern bei gleicher
Dehnungsamplitude zeigen. Dieses Verhalten resultiert in einem Uberkreuzen der
Gesamtdehnungswahlerlinien fir den UFG und CG Zustand und gilt fir die meisten
UFG Werkstoffe, so auch fir den dem UFG NbZr hinsichtlich Gitterstruktur,
Mikrostruktur und monotonem Spannung-Dehnung Verhalten sehr &hnlichen UFG IF-
Stahl [57, 179].
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Der Vergleich von UFG und CG NbZr (Abbildung 4.22) zeigt allerdings eine deutliche
Uberlegenheit des UFG Zustandes im LCF Bereich. Auf allen Dehnungsniveaus ist
eine signifikant hohere Spannungsantwort zu verzeichnen, gemeinsam mit einer
jeweils deutlich gesteigerten Lebensdauer. Die Auftragung im Dehnungs-
Wohlerdiagramm (Abbildung 4.23) verdeutlicht dieses vor dem Literaturhintergrund

ungewdhnliche Verhalten.
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Abbildung 4.22: Vergleich der Wechselverformungskurven ermittelt an UFG NbZr 8C*
und grobkoérnig geglihtem Nb-1Zr sowie Spannnungs-Dehnungs-Hysteresen bei
halber Lebensdauer

Fur den Vergleich von UFG und CG NbZr wurde UFG Material bei 1050 °C fir eine
Stunde grobgegliht, um ein mdglichst duktiles rekristallisiertes, versetzungsarmes
Gefuge einzustellen (vgl. Abschnitt 4.5.3). Das generell duktile Verhalten dieses
Werkstoffzustands spiegelt sich auch in der anfanglichen Wechselverfestigung wider.
Dennoch weist der UFG Zustand im untersuchten Bereich ein Uberlegenes LCF
Verhalten auf, welches offenbar aus dem ebenfalls uniblich hohen monotonen
Verformungsvermdgen resultiert, das in Abhangigkeit der ECAP-Route im NbZr
erreichbar ist (Abbildung 4.5). In Anbetracht der relativ hohen Versetzungsdichte
scheinen im UFG NbZr demnach neben der Versetzungsbewegung zuséatzliche
Verformungsmechanismen, wie etwa Korngrenzengleiten aufzutreten, was auch fir

andere UFG Materialien angenommen wird [16, 180].
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Abbildung 4.23: Dehnungs-Woéhlerdiagramm zum Vergleich von UFG NbZr und
grobkérnig geglihtem NbZr im Zeitfestigkeitsbereich

Einfluss eines korrosiven Mediums

Um den Einfluss einer salzhaltigen Losung auf das LCF Verhalten von UFG NbZr zu
charakterisieren, wurden potentiostatische Stromdichtemessungen an LCF Proben
jeweils im unbelasteten Zustand und unter zyklischer plastischer Verformung
durchgefuhrt. Um mdoglichst kritische Bedingungen einzustellen, wurde eine
gegenuber simulierter Korperflissigkeit deutlich héher konzentrierte 1 M NacCl
Lésung, sowie eine fur Kdrperimplantate relativ hohe Belastungsfrequenz von 1 Hz
verwendet.

Abbildung 4.24 zeigt, dass beide Belastungszustande zu anndhernd gleichen
Kurvenverlaufen fiihren, also &hnliche relative Stromdichten im lastfreien Zustand
und unter LCF Belastung erreicht werden. Letztere kann insofern kritisch fir einen
korrosiven Angriff sein, als durch die wiederkehrende plastische Verformung die
schitzende Passivschicht lokal an Gleitstufen zerstort werden kann (vgl. Abschnitt
2.5). Tritt an den freigelegten aktiven Bereichen anodische Auflésung auf, so geht
dies mit einer erh6hten Stromdichte einher und ist insbesondere dann kritisch, wenn

eine Repassivierung nicht ausreichend schnell erfolgt [95].
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Abbildung 4.24: Potentiostatisch gemessene Stromdichte-Elektrodenpotential-Kurven
an einer UFG NbZr 8E Ermidungsprobe, gemessen im unbelasteten Zustand und
bei iberlagerter LCF Beanspruchung bei 1 Hz mit R = 0,1; de/dt = 0,017 s™* und &max
= 09% in 1 M NaCl-Lésung. Die gezeigten Datenpunkte entsprechen den
Mittelwerten aus 200 s Messzeit je Potentialstufe.

In den exemplarisch gezeigten Stromdichte-Zeit Verlaufen in Abbildung 4.24 sind flr
den LCF belasteten Fall vereinzelte Ausschlage mit anschlieendem Abfall zu
erkennen, die diesen Aktivierungs-Repassivierungs-Mechanismus abbilden. Dass
sich im Mittel dennoch keine erhdhte Stromdichte gegentber dem unbelasteten
Zustand ergibt, resultiert zum einen aus einer sehr schnellen Repassivierungskinetik,
erkennbar an dem steilen Abfall der Stromdichte-Zeit Kurve, die ein schnelles
Ausheilen der Passivschicht bewirkt. Zum anderen trat eine nennenswerte
Aktivierung nur sehr selten auf. Insgesamt ist eine Beschleunigung der Korrosion

durch die aufgepragte LCF Belastung nicht gegeben.
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452 HCF Bereich

Ermittlung der Dauerfestigkeit

Fur eine Abschatzung der Dauerfestigkeit von UFG NbZr wurden Laststeigerungs-
versuche in Kombination mit in-situ Mikroskopie durchgefiihrt, bei denen ausgehend
von einer unkritischen Spannungsamplitude (250 MPa) diese nach jeweils 10° Zyklen
um ein Inkrement von 10 MPa erhéht wurde (vgl. Abschnitt 0). Vor der jeweiligen
Lasterhbhung wurden im lastfreien Zustand mikroskopische Aufnahmen der
Messlange aufgenommen, so dass mittels digitaler Bildkorrelation die Entwicklung
lokaler plastischer Verformungen verfolgt werden konnte.

Abbildung 4.25 zeigt die Dehnungsentwicklung einer Probe auf den letzten drei
Laststufen, bevor diese nach weiteren 27.000 Zyklen versagte. Die Aufnahmen a)
und b) weisen bereits plastische Dehnungen auf, die verstarkt am linken Bildrand
auftraten, mit maximal 0,1 % allerdings eher gering ausfielen. Auf dem Lastniveau
von 290 MPa (c und d) traten deutliche Felder lokaler Dehnungskonzentration in
Erscheinung, die auch den Ort des spateren Versagens umfassten (1 in Abbildung
4.25 c).

Laststeigerungsversuche sind ein gangiges Verfahren zur Abschéatzung der
Dauerfestigkeit. Grundlegende Annahme ist dabei, dass die Dauerfestigkeit
Uberschritten wird, sobald signifikante plastische Verformung auftritt. Als Kriterien
dafur dienen entweder direkt eine Offnung der Spannung-Dehnung-Hysterese oder
die Verédnderung damit einhergehender physikalischer Grél3en wie der Temperatur
oder des elektrischen Widerstands [181-184]. Letztere Effekte beruhen auf der
Energiedissipation infolge der zyklischen plastischen Verformung. Das Einsetzen
eines exponentiellen Anstiegs der entsprechenden Grol3en tber der Zeit dient dabei
als Schatzwert fur die Dauerfestigkeit.

Die optische Aufnahme von plastischen Dehnungsverteilungen mittels DIC bietet
konventionellen Verfahren gegeniber den Vorteil, dass eine berlhrungslose
Messung erfolgt, die zudem potentiell Rickschlisse auf den Ort und damit auf
mikrostrukturelle Ursachen fur eine Schadigung zulasst. Fir den Bereich hoher
zyklischer plastischer Dehnungen wurde dieses Verfahren bereits erfolgreich
angewendet um an UFG IF Stahl in einem frihen Stadium der Ermtdung den Ort der
spateren Rissinitierung zu detektieren und vor dem Versagen mikrostrukturell zu

charakterisieren [185].
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Abbildung 4.25: Dehnungsverteilung in der Messléange einer UFG NbZr 8E R20
Probe ermittelt im lastfeien Zustand nach unterschiedlichen Belastungen im
Laststeigerungs-versuch. (1) verweist auf den Ort der spateren Rissinitiierung

Im Fall der HCF Ermudung von UFG NbZr war eine genaue Prognose des
Versagensortes nicht moglich, da im Gegensatz zur LCF Ermidung anstelle einer
dominanten Dehnungslokalisation mehrere verteilte Bereiche mit jeweils relativ
schwacher plastischer Verformung auftraten. Eine Vorhersage fir das Lastniveau
und die Probenseite der Rissinitierung war damit dennoch frihzeitig moglich. Dieses
Ergebnis ist insbesondere deshalb bemerkenswert, da die Rissinitierung gem.
Abbildung 4.26 (b) nicht an den daflr geometrisch pradestinierten Kanten sondern in
der Mitte der Probenflanke erfolgte und damit fir das DIC System nicht direkt
sichtbar war.

Da die Probenflanken sorgfaltig prapariert worden waren und damit geometrische
Kerben weitgehend ausgeschlossen wurden, liegen mikrostrukturelle Ursachen fir
die Rissinitierung an dieser Stelle nahe. Um lokale Auffalligkeiten in der
Mikrostruktur zu detektieren wurden mehrere EBSD Untersuchungen in direkter

Umgebung der Rissflanke durchgefiihrt. Die meisten Aufnahmen zeigten homogene
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durch HAGB dominierte Strukturen ohne Texturen oder Vorzugsausrichtungen der
Kdrner, ahnlich den Aufnahmen in Abbildung 4.19. Vereinzelte Messungen wiesen

hingegen LAGB dominierte Strukturen auf, wie in Abbildung 4.27 (a) ersichtlich.

a) L& IO Qs : 420 i % b) Rissinitiierung Gewaltbruch

Abbildung 4.26: a) Rissflanke der HCF-Probe des LIT (Abbildung 4.25) und b)
zugehorige Bruchflache, jeweils mit dem Ort der Rissinitiierung

Werden LAGB dominierte Bereiche mit Orientierungsunterschieden von weniger als
10 ° zusammengefasst und als einzelne Korner dargestellt (Abbildung 4.27 b), so
ergeben sich StrukturgroRen, die mit 3 —5 um deutlich oberhalb der ansonsten
maximal auftretenden 1 — 2 um Durchmesser einzelner Kdrner liegen.

Niendorf et al. [185] konnten zeigen, dass grObere Korner bevorzugte Orte fur
Schadigungsakkumulation durch vergleichsweise intensive Versetzungsbewegung
und damit fur die Rissinitiierung in UFG Mikrostrukturen darstellen. Weiterhin wurde
gezeigt, dass sich benachbarte, lediglich durch LAGB getrennte Korner in diesem
Zusammenhang wie einzelne grobere Korner verhalten [83]. Die bevorzugte
Rissinitiierung an solchen, von LAGB dominierten Strukturen ist demnach vermutlich
auch im UFG NbZr gegeben. Bei diesen Strukturen handelt es sich offenbar nicht um
ermudungsinduzierte Umlagerungen, da die HAGB dominierte Mikrostruktur des
UFG NbZr selbst unter deutlich hoherer zyklischer plastischer Verformung stabil
bleibt (vgl. Abschnitt 4.5.1). Demnach resultieren diese Bereiche offenbar aus einer
nicht perfekten Umformung wahrend des ECAP Prozesses, die allerdings angesichts

des seltenen Auftretens nur einen sehr geringen Volumenanteil des Materials betrifft.
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zu b) KorngrofRe [um]:
Min Max
B 0222755 230527
[ 230527 3.25252
[] 325252 3.98033

/ [ 398039  4.59436

Bl 459436 513545

Abbildung 4.27: EBSD Aufnahme an der Rissflanke einer HCF ermudeten UFG NbZr
8E Probe in a) IPF Darstellung und b) farblicher Kodierung nach LAGB dominierten
Bereichen

Elongierte Strukturen, die darlber hinaus zu lokal erhéhten Spannungsgradienten
fuhren koénnen [185], sind im UFG NbZr, wenn auch nur in schwacher Auspragung
vorhanden (Abbildung 4.12 b), wurden aber nicht explizit im Zusammenhang mit der
Ermudungsrissinitierung beobachtet.

Da fur die Auslegung von lasttragenden Dauerimplantaten die Dauerfestigkeit einen
wesentlichen Parameter darstellt, wurde erganzend zu den
Laststeigerungsversuchen ein Treppenstufenverfahren in Kombination mit einer
statistischen Auswertung angewandt. Dabei wurde mit 13 Proben fur UFG NbZr 8E
eine mittlere Dauerfestigkeit von 291 MPa (= 0,39 R,) ermittelt. Ausgehend von
einem Startwert von 250 MPa wurde die Spannungsamplitude in 10 MPa Stufen
verandert. Die Auswertung des Verfahrens nach Dixon und Mood ist in Tabelle 4.1
dargestellt, die zugehoérigen Berechnungsvorschriften finden sich z.B. in [109].

Der Mittelwert der Dauerfestigkeit liegt in dem mittels Laststeigerungsversuch
abgeschéatzten Bereich. Bedingt durch einen Probenbruch bei einer Spannungs-
amplitude von 260 MPa ist die Standardabweichung mit 30 MPa relativ hoch.
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Tabelle 4.1: Auswertung des Treppenstufenverfahrens an UFG NbZr 8E nach Dixon
und Mood

Haufig-
Anzahl Proben Keit X
. X - Probenbruch . 24
! Ag/2 (MPa) 0 = Dauerfest (2 x 10° Zyklen) X ° f I e
5 300 X 1 0 1 5 25
4 290 X o X X 3 1 3 12 48
3 280 o 0 (o] 0 3 0 0 0
2 270 o] 0 1 0 0 0
1 260 X 0 1 1 1 1 1
0 250 o o] 0 2 0 0 0
i 3 8 3 18 74
Mittelwert m=291,0 MPa
Standardabweichung s = 30,3 MPa
Uberlebenswahrscheinlichkeit: P(90%): 253,2MPa P(10%): 329,8 MPa

Referenzwerte bezlglich der Dauerfestigkeit von CG NbZr bei Raumluft und
Raumtemperatur sind in der Literatur, vermutlich aufgrund der davon deutlich
abweichenden Einsatzbedingungen in konventionellen Anwendungsbereichen
(Natriumdampflampen, Flussigalkalimetall-betriebene Reaktoren in der Raumfahrt),
nicht verfugbar. Eine LCF Studie von an CG Nb-1Zr (rekristallisiert,
lichtmikroskopische Korngréf3e 20 — 50 um) von Dickerson und Gibeling [186] ergab
bei einer Sattigungsspannungsamplitude von 193 MPa eine Lebensdauer von rund
15.000 Zyklen, so dass die Dauerfestigkeit fir diesen Werkstoffzustand deutlich
unterhalb von 190 MPa angenommen werden kann. Im Gegensatz dazu wurde von
Papakyriacou et al. [157] im Falle von massiv kaltverfestigtem Nb (cp) (70 %
kaltgeschmiedet, R, = 533 MPa) eine Lebensdauer von 2 x 10° zZyklen bei ca. 275
MPa festgestellt. Ahnlich dazu weist das in der vorliegenden Arbeit untersuchte,
bereits im Ausgangszustand kaltverfestigte, CG Nb-2,3Zr ein besseres HCF
Verhalten auf, als anhand der geringeren Festigkeit im Vergleich zur UFG Variante
zu erwarten ware (Abbildung 9.4). Durch Kaltverfestigung lasst sich demnach das
HCF Verhalten von Nb(Zr) auch aul3erhalb des UFG Bereichs deutlich verbessern.

Einfluss eines korrosiven Mediums

Abbildung 4.28 zeigt im  Wohler-Diagramm den Vergleich der
Ermudungslebensdauern von UFG NbZr 8E an Raumluft und in Hanks Ldsung im
HCF Bereich. Eine Reduktion der Lebensdauern infolge eines korrosiven Angriffs ist

dabei nicht zu beobachten, insbesondere wurde keine reduzierte Dauerfestigkeit
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festgestellt. Auch mikroskopische Untersuchungen zeigten, wie auch im Falle der

LCF Ermidung in Salzlésung, keine Korrosionsspuren auf den Oberflachen.
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Abbildung 4.28: Wdohler-Diagramm fir UFG NbZr 8E, ermidet an Raumluft und in
Hanks Losung. Durchlaufer sind mittels Pfeil gekennzeichnet [137]

Eine Reduktion der Lebensdauer im HCF Bereich kann grundsatzlich in passiven
Systemen durch einen lokalisierten Korrosionsangriff entstehen, der als
geometrische Kerbe eine Spannungskonzentration hervorruft und damit die in
diesem Belastungsbereich kritische Rissinitierung begunstigt. Insbesondere
chloridhaltige Umgebungsmedien sind diesbezuglich fir einige ansonsten passive
Werkstoffe kritisch. So zeigen Aluminium und Magnesiumlegierungen deutlich
reduzierte Ermidungslebensdauern in chloridhaltigen Medien aufgrund von
Lochfral3korrosion [187, 188]. In geringerer Auspragung tritt dieser Mechanismus
auch bei dem als Implantatwerkstoff verwendeten korrosionsbestandigen
austenitischen Stahl 316L in simulierten Koérperflissigkeiten auf [96, 189, 190].

Titanlegierungen sind dem gegenuber relativ unanfallig fur Lochfral3, dennoch
wurden bei Ti (cp) und Ti-6Al-7Nb leicht reduzierte Dauerfestigkeiten in
physiologischen Salzlésungen gegentber den Versuchen an Raumluft beobachtet
[156, 157]. In nochmals geringerem Umfang gilt dies auch fur Tantal (cp) und Niob

(cp), die in diesem Rahmen ebenfalls untersucht worden sind [157]. Nachdem eine
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Rissinitiierung an Korrosionsgrtibchen in diesen Fallen auszuschliel3en ist, kommt als
Rissinitierungsmechanismus, wie auch bei UFG NbZr eine Interaktion von
Gleitstufen und dem Elektrolyten in Betracht. Aufgrund der starken Triebkraft zur
Repassivierung in allen genannten Materialien sind die Auswirkungen auf die
Lebensdauer allerdings gering.

Wahrend hcp Titanlegierungen unter SWRK Bedingungen zur Versprodung in Form
von interkristallinem Risswachstum neigen, wurde ein solcher Wechsel des
Risswachstumsmechanismus fir die duktileren Werkstoffe Tantal und Niob nicht
beobachtet [157]. Auch im Vergleich der Bruchflachen von an Raumluft und in Hanks
Losung ermidetem UFG NbZr zeigen sich diesbeziglich keine Unterschiede (vgl.
auch Abbildung 4.38). In beiden Fallen sind relativ topografiearme
Ermidungsbruchflachen zu beobachten, die keine Hinweise auf einen Einfluss des
Umgebungsmediums liefern. Die teils deutliche Abweichung der Rissebene von der
unter Mode | Belastung zu erwartenden Ebene senkrecht zur Belastungsrichtung
(Abbildung 4.26 a) ist dabei charakteristisch und tritt, abhangig von der
Entnahmerichtung auch bei UFG IF Stahl auf [185, 191]. Demnach bestimmt auch
unter Ermidungsbeanspruchung der ECAP Prozess gewisse Vorzugsrichtungen fur

die Schadigungsentwicklung.

4.5.3 Einfluss erh6hter Temperaturen

Die menschliche Korpertemperatur ist mit rund 37 °C fur konventionelle metallische
Implantatwerkstoffe eine konstante, relativ niedrige Einsatztemperatur. Das
Verhalten bei deutlich h6heren Temperaturen scheint daher fir den Einsatz von UFG
NbZr als Implantatwerkstoff nicht unmittelbar relevant. Jedoch liefert die Kenntnis der
thermischen Stabilitatsgrenzen wesentlichen Aufschluss tber die generelle Stabilitat
der UFG Mikrostruktur und die spezifischen stabilisierenden Mechanismen. Des
Weiteren ermdglicht sie die Definition eines Rahmens flr die Fertigungstechnik zur
Erreichung der fur Implantate bendtigten Geometrien.

Bedingt durch den hohen Energieeintrag des SPD Prozesses gelten fur UFG
Werkstoffe meist engere zyklische und thermische Stabilitdtsgrenzen als fir ihre CG
Pendants. Insbesondere die fir UFG Mikrostrukturen spezifischen Merkmale, wie ein
hoher Anteil an Korngrenzen im thermodynamischen Ungleichgewicht sowie relativ
hohe Versetzungsdichten und damit erhdohte Triebkrafte zur (dynamischen)

Rekristallisation erklaren dieses Verhalten. Die Stabilitatsgrenzen sind dabei in
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hohem Mal3e abhangig von der Gitterstruktur und der Legierungszusammensetzung
des Materials, sowie von der verwendeten Prozessroute, die ihrerseits mafigeblich
die Mikrostruktur bestimmt [83, 88, 90, 192]. So wurde etwa fur Al 99,999 % gezeigt,
dass bei Raumtemperatur die UFG Struktur bereits durch den Energieeintrag des
ECAP Prozess teilweise rekristallisierte, wahrend Al 99,5 % erst oberhalb von 200 °C
zyklisch rekristallisierte [19].

Aus den genannten Erwagungen wurden sowohl im lastfreien Zustand die kritischen
Erholungs- und Rekristallisationstemperaturen fur UFG NbZr ermittelt als auch die
Temperaturgrenzen der zyklischen Stabilitat untersucht. Um den Einfluss
unterschiedlicher Legierungszusammensetzungen und ECAP Routen bewerten zu
kénnen, wurden sowohl UFG Nb-2,3Zr 8E als auch Nb-1Zr 16E Material verwendet.
Zur Einordnung der Ergebnisse erfolgte ein Vergleich mit UFG IF Stahl 8E aus [193].
Wie in Abbildung 4.29 gezeigt, nimmt die Harte von UFG NbZr und UFG IF Stahl
durch Warmebehandlung oberhalb einer kritischen Temperatur deutlich ab, bevor ein
Sattigungswert bei vollstandiger Rekristallisation erreicht  wird. Waéhrend
unterschiedliche Legierungszusammensetzungen in anderen UFG Werkstoffen durch
ihre stabilisierende Wirkung auf die Mikrostruktur teils deutlich unterschiedliche
Rekristallisationstemperaturen hervorrufen [19], liegen diese fur UFG IF Stahl und
beide UFG NbZr Legierungen bei Betrachtung der homologen Temperaturen auf
einem sehr ahnlichen Niveau von etwa 0,43 T,. Der Harteabfall oberhalb von 0,5 Tp,
ist bei beiden NbZr Legierungen geringer ausgepragt als im IF Stahl, was fur eine
effektive Mischkristallhdrtung auch im CG Zustand spricht. Die insgesamt etwas
hohere Harte von UFG Nb-2,3Zr 8E gegenuber Nb-1Zr 16E ist ebenfalls auf den
hoheren Gehalt an Legierungselementen (iW. Zr und Ta) zurtckzufuhren, da
unterschiedliche effiziente Prozessrouten auch im Fall des UFG IF Stahls zu sehr
ahnlichen Hartewerten gefiihrt haben und ein Routeneinfluss demnach

unwahrscheinlich ist [193].
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Homologe Temperatur der Warmebehandlung
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Abbildung 4.29: Mikroh&rte von UFG NbZr und UFG IF Stahl (aus [193]) nach jeweils
einstundiger Warmebehandlung. Zur besseren Vergleichbarkeit enthalt die
Auftragung zusétzlich die homologe Temperatur (obere Abszisse). Die Punkte a bis d
beziehen sich auf Abbildung 4.30 [174, 193]

Im Temperaturbereich zwischen 0,35 und 0,43 T, zeigen beide NbZr Legierungen im
Unterschied zum IF Stahl ein Plateau reduzierter Harte. Bedingt durch den hohen
Schmelzpunkt von NbZr erfolgt der ECAP Prozess bei RT bei einer deutlich
geringeren homologen Temperatur von 0,11 (Stahl: 0,16), so dass im Gegensatz zu
IF Stahl eine prozessinduzierte dynamische Erholung durch adiabatische Erwarmung
weitgehend ausgeschlossen ist. Die resultierende hohere Versetzungsdichte nach
dem ECAP Prozess fiuhrt daher bei einer Warmebehandlung von UFG NbZr knapp
unterhalb der kritischen Rekristallisationstemperatur zZu deutlichen
Erholungseffekten.

Die resultierenden Mikrostrukturen und KorngroR3enverteilungen von UFG NbZr 8E
nach ausgewéhlten Warmebehandlungen sind in Abbildung 4.30 dargestellt. Bei
700 °C (b) sind trotz reduzierter Harte keine Anderungen an der Kornstruktur
gegenuber dem Ausgangszustand erkennbar, was die Annahme reiner Erholung bei
dieser Temperatur bestatigt. Die Warmebehandlungen bei 950 bzw. 1000 °C (c und
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d) fihren dem gegentber zu teilweise bzw. annédhernd vollstandig rekristallisierten
Gefligen, wie auch an der Verschiebung der Korngréf3enverteilungskurven erkennbar
ist. Abgesehen von einigen verbliebenen feinen Kornern sind allerdings keine

bimodalen Strukturen, also einzelne grobe Koérner mit UFG Sdumen erkennbar, die in

einigen anderen UFG Werkstoffen mit entsprechenden Warmebehandlungen
einstellbar sind [58, 87, 179].
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Abbildung 4.30: EBSD Aufnahmen (IPF) von UFG Nb-2,3Zr 8E nach lastfreier
Warmebehandlung (a-d) und zugehérige Korngré3enverteilung [174]

Unter Ermidungsbelastung zeigt UFG NbZr 8E bis 600 °C (T, = 0,32) ein ahnlich
stabiles Verhalten wie bei RT (Abbildung 4.31). Bei 650 °C und daruber tritt dem
gegenuber eine deutliche Wechselentfestigung und eine Reduktion der
Lebensdauern auf. Eine &ahnliche Charakteristik wurde auch bei UFG NbZr 16E
beobachtet (vgl. Abbildung 9.3 im Anhang). Dieses Verhalten deutet bereits auf
mikrostrukturelle Verdnderungen hin, wenngleich mittels EBSD keine Vergroberung
festgestellt wurde. Unter vergleichbarer Belastung'® weist UFG IF Stahl bereits bei
0,26 T, eine Reduktion der Lebensdauer um mehr als 50 % gegenuber der

1% Die verwendete Dehnungsamplituden betrug bei UFG IF Stahl 2,8 x 10, bei UFG Nbzr 5 x 107>
Aufgrund der unterschiedlichen E-Moduln von Stahl und NbZr von 210 bzw. 85 GPa und einer
ahnlichen monotonen Festigkeit, wurden dadurch in beiden Fallen bei RT ahnliche plastische
Dehnungsamplituden von rund 1,3 x 10" erreicht [57, 139].
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Ermidung bei Raumtemperatur auf, die auf eine deutlich vergroberte Mikrostruktur

zurlckgefuhrt werden konnte [193].

500
UFG Nb-2,3Zr 8E RT (T,=0,11)
450 ‘M
s N
400 — 600 °C (T, =0,32) — stabil]
$ ot § e ———— "
¥ ¢e **0 . .
350 - instabil
;‘i: v
= 300
=~ 500 800 °C
§ 250 ] L0 —n—w%— 700 °C
S 200 L (0.52) A (Th=0.35)
200 H o * (0,39)‘ |
5 (0,22)
<1200
T, in Klammern
150 100 ' : : :
1 10 100 1000 10000
100 T T . .
1 10 100N 1000 10000

Abbildung 4.31: Wechselverformungskurven von UFG Nb-2,3Zr 8E auf
verschiedenen Temperaturniveaus bei konstanter Dehnungsamplitude von
Ael2 =0,5 % (unten links: Wechselverformungskurven von UFG IF Stahl 8E aus
[193]) [174]

Wie bereits fur die Ermidung bei RT beschrieben, hangt auch die kritische
Temperatur  fir  zyklische Instabilitdt maRgeblich vom  Gehalt an
Legierungselementen und Verunreinigungen ab [19, 193]. Geloste Elemente wie
auch Ausscheidungen begrenzen dabei die Beweglichkeit von Korngrenzen, so dass
eine Umlagerung und daraus resultierende Kornvergroberung erst bei héheren
Temperaturen auftritt, als bei Werkstoffen hoherer Reinheit. Die stabilisierende
Wirkung nimmt dabei mit steigendem Legierungsgehalt zu, wie z.B. der Vergleich
von UFG AIMg0,5 und AIMg2 zeigt [19]. Dem entsprechend zeigt sich eine
effektivere Stabilisierung durch die Mischkristallverfestigung im UFG NbZr, verglichen
mit dem relativ geringen Karbidgehalt des UFG IF Stahl.

Wahrend der UFG IF Stahl in weiten Temperaturbereichen (0,16 bis 0,32 T,) nach
anfanglicher Wechselverfestigung ein anndhernd gleiches Sattigungsniveau der

Spannungsamplitude erreicht, weist UFG NbZr abnehmende Spannungsamplituden
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mit zunehmender Temperatur auf. Wie bereits bei RT gezeigt, tritt auch bei héheren
Temperaturen keine Verfestigung auf, was einen weiteren Hinweis auf deutlich

unterschiedliche inititale Versetzungsdichten in den beiden Werkstoffen darstellt.
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Abbildung 4.32: Mittelspannungsentwicklung von UFG Nb-2,3Zr (unten links: UFG IF
Stahl 8E aus [193]) bei der Ermiudung auf unterschiedlichen Temperaturniveaus

[174]

Als weiterer sensitiver Indikator fur mikrostrukturelle Stabilitat dient die Entwicklung
von  Mittelspannungen  (Abbildung 4.32). Diese entstehen bei der
dehnungsgeregelten Ermidung von UFG Werkstoffen durch Relaxation von SPD
induzierten inneren Eigenspannungen infolge von mikrostruktureller Umordnung. Bei
beiden UFG Werkstoffen werden auf diesem Wege Zugmittelspannungen aufgebaut,
die mit steigender Temperatur geringere Maximalwerte erreichen und schneller
abgebaut werden. Bei niedrigeren Temperaturen entstehen in beiden Fallen
Mittelspannungen von bis zu 100 MPa, die allerdings im Fall des UFG NbZr im
Gegensatz zu UFG IF Stahl durch die Ermidung bei RT nicht nennenswert abgebaut

werden, was ebenfalls fir eine hdhere mikrostrukturelle Stabilitdat des UFG NbZr

unter diesen Bedingungen spricht.
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Abbildung 4.33: EBSD Aufnahmen (IPF) und zugehérige Korngréf3enverteilung von
UFG Nb-1Zr 16E im Ausgangszustand (a), und im bei 800 °C ermudeten Zustand (b
und c). (c) zeigt die Mikrostruktur unmittelbar an der Rissspitze [174]

Um eine  mikrostrukturelle  Charakterisierung in  den am  starksten
ermidungsgeschadigten Bereichen vornehmen zu kénnen, wurde ein Versuch bei
800 °C (0,39 Ty,) in der Rissfortschrittsphase angehalten und EBSD Untersuchungen
in direkter Nahe der Rissspitze durchgefuhrt (Abbildung 4.33 c). Wenngleich unter
statischen Bedingungen bei dieser Temperatur noch keine Vergréberung zu erwarten
ist (vgl. Abbildung 4.29), kann eine Uberlagerte zyklische plastische Verformung
aufgrund des zusatzlichen Energieeintrags zu dynamischer Rekristallisation
unterhalb der statischen Rekristallisationstemperatur fihren. So wurde bei UFG IF
Stahl bereits bei 0,26 T, eine deutliche Vergroberung in der plastischen Zone
beobachtet [193]. UFG NbZr zeigt hingegen bei 0,39 T,, weder global (b), noch
lokalisiert (c) deutliche Anderungen gegeniiber dem Ausgangszustand (a), wie auch

die im Rahmen der Messabweichung unverdnderten Korngrof3enverteilungen
bestatigen.
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UFG Nb-2,3Zr 8E UFG Nb-1Zr 16E

ermiidet bei RT
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Abbildung 4.34: TEM Hellfeldaufnahmen von UFG Nb-2,3Zr 8E (a und c) und Nb-1Zr
16E (b und d) im ermideten Zustand bei Raumtemperatur (a und b) und bei 800 °C
(cund d) [174]

Um einen tiefergehenden Einblick in die mikrostrukturelle Entwicklung von UFG NbZr
bei erhéhten Temperaturen zu erhalten, wurden ausgewahlte Proben mittels TEM
untersucht (Abbildung 4.34). Die Aufnahmen (a) und (b) zeigen die Mikrostrukturen
von UFG NbZr 8E und 16E nach der Ermidung bei RT, die i.W. gegenliber dem
Zustand vor der Ermidung unveréndert sind (vgl. Abschnitt 4.5.1). Infolge der
Ermudung bei 800 °C sind hingegen in beiden Materialien deutliche mikrostrukturelle
Veranderungen sichtbar. Die Aufnahmen (c) und (d) zeigen schérfer abgegrenzte
Kdrner, deren Substrukturen weitgehend aufgel6st sind und die daher gegentber der
RT Ermudung grober erscheinen. Offenbar haben dynamische Erholungs- und
Rekristallisationsvorgénge stattgefunden, die die zyklische Entfestigung erklaren. Da
die TEM Proben aus Bereichen der Messlange abseits des Ermudungsrisses

stammen, handelt es sich dabei nicht um lokale Effekte.
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Werden lediglich HAGB betrachtet, ist der effektive Unterschied der Korngréf3en
allerdings gering, so dass auch nach der Ermudung bei 800 °C ein UFG Geflige
bestehen bleibt. Die Unterschiede sind dabei zu schwach ausgepréagt, um mithilfe
von EBSD ermittelt werden zu konnen, was zum einen in der geringeren
Ortsauflosung, zum anderen an den unterschiedlichen Techniken der
Kontrasterzeugung bei EBSD und TEM begriindet liegt. Letzteres Verfahren nutzt
dazu kristallographische Orientierungsunterschiede und Versetzungen, so dass sehr
feine Strukturen dargestellt werden konnen. Im EBSD Verfahren werden hingegen
Beugungsinformationen aus einem deutlich grél3eren Volumen ausgewertet. Diese
Unterschiede kénnen grundsatzlich zu Abweichungen bei der Ermittlung sehr kleiner

KorngrofRen fuhren [83].

45.4 Rissfortschrittsverhalten

Die Auslegung von Dauerimplantaten erfolgt Ublicherweise anhand der
Dauerfestigkeit bzw. einer Grenzlastspielzahl, so dass Ermudungsrisswachstum in
der Praxis nicht vorgesehen ist. Dennoch liefern Untersuchungen des
Rissfortschrittsverhaltens wesentliche Erkenntnisse Uber die Schadenstoleranz eines
Werkstoffs. Insbesondere der Einfluss eines korrosiven Umgebungsmediums kann
dabei unter wesentlich kritischeren Bedingungen als im HCF Versuch untersucht
werden. Einerseits fuhrt ein wachsender Ermidungsriss grundsatzlich zur
Freisetzung aktiver Metalloberflache, daneben kann der Elektrolyt an der Rissspitze
gegenuber der Ubrigen Umgebung, ahnlich der Spaltkorrosion, aufgrund

eingeschrankter Konvektion deutlich héhere lonenkonzentrationen erreichen.

Vergleich mit CG NbZr und titanbasierten Werkstoffen

Abbildung 4.35 zeigt das Rissfortschrittsverhalten von UFG NbZr 8E im Vergleich mit
CG NbZr und zwei CG titanbasierten Implantatwerkstoffen. Die Betrachtung
beschrankt sich dabei, wie in Abschnitt 3.5 erlautert, bedingt durch die
Probengeometrie, auf den unteren Paris- und den Schwellenwertbereich. Sowohl
UFG als auch CG NbZr weisen im Schwellenwertbereich bei dem jeweils gréReren
Lastverhéltnis von R = 0,5 hohere Rissfortschrittsraten gegeniber R = 0,1 auf. Dies
legt eine Beeinflussung des Risswachstums durch RissschlieBeffekte nahe,

dahingehend dass das grol3ere Lastverhaltnis einen hoheren Rissoéffnungsanteil des
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zyklischen Spannungsintensitatsfaktors bewirkt. Wéahrend die Kurven fur UFG und
CG Nbzr im Paris-Bereich einen gemeinsamen Verlauf annehmen, weist die UFG
Variante  fur beide Lastverhdltnisse im  Schwellenwertbereich  hohere

Rissfortschrittsraten und insgesamt deutlich glattere Kurvenverlaufe auf.
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Abbildung 4.35: Rissfortschrittskurven von UFG NbZr 8E im Vergleich mit CG Nb-
2,3Zr und den titanbasierten Implantatwerkstoffen Ti-6Al-4V und TizgNbog,
aufgenommen an Raumluft bei R = 0,1 (Quadrate) und R = 0,5 (Dreiecke), teilweise
aus [137]

Beide Phanomene lassen sich anhand der unterschiedlichen Mikrostrukturen
erklaren. So wurden fur UFG Werkstoffe generell reduzierte Schwellenwerte und
héhere Rissfortschrittsraten im Vergleich zu ihren CG Pendants beobachtet [85, 194,
195]. Die deutlich topografiearmeren Bruchflachen (Abbildung 4.36) lassen dabei auf
eine geringere Energieaufnahme wahrend des Risswachstums aufgrund der
reduzierten Duktilitdit schlieBen, des Weiteren wird dadurch das Ausmal}
rauhigkeitsinduzierten Rissschliel3ens reduziert [196].

Die hohere Streuung der Datenpunkte im Falle des CG NbZr resultiert aus dessen
inhomogener Mikrostruktur (vgl. Abbildung 4.1). Stark variierende lokale Texturen

und Korngrof3en kdnnen insbesondere im Schwellenwertbereich das Risswachstum
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beeinflussen, da hier pro untersuchtem Lastniveau unter Umstanden nur eine

geringe Anzahl an Kérnern mit dem Riss interagiert.

Abbildung 4.36: REM Aufnahmen (SE-Kontrast) der Ermidungsbruchflachen und
Rissflanken von CG und UFG NbZr 8E bei gleicher nominaler Belastung von AK =
10,8 MPam bei 20 Hz an Raumluft

Im Vergleich zu konventionellem Ti-6Al-4V zeigt UFG NbZr geringere Riss-
fortschrittsraten im Schwellenwertbereich (Abbildung 4.35). Die beschrankte
Verformbarkeit der hcp a-Titan Phase zeigt sich hier nachteilig gegeniiber dem
duktileren krz NbZr. Dass UFG NbZr diesbezlglich auch gegentber dem ebenfalls
krz TizsNby4 vorteilhaft ist, resultiert vermutlich aus der hdheren Festigkeit bei
ahnlicher Duktilitat der beiden Werkstoffe [197].
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Abweichende Risspfade in UFG Werkstoffen

Bei der Rissausbreitung in UFG IF Stahl wurden teilweise deutliche Abweichungen
von der unter Mode | zu erwartenden Rissausbreitungsrichtung beobachtet [85].
Diese waren abhéngig von der untersuchten Prozessroute und ebenfalls von der
Orientierung der Proben im ECAP Billet. Insbesondere in Routen mit wenigen
Passen war ein bevorzugtes Risswachstum entlang der LAGB dominierten Bereiche
zu erkennen, die deutlich in Richtung der letzten Scherebene elongiert waren. In
HAGB dominierten effizienten Routen waren elongierte Kérner weniger ausgepragt,
fuhrten allerdings ebenfalls zu einem bevorzugten Rissfortschritt entlang der
Richtung der Elongation.

Im Falle des UFG NbZr traten &hnliche Abweichungen der Rissausbreitungsrichtung
auf, die auf die gleichen mikrostrukturellen Besonderheiten und insbesondere auf
einen Einfluss der Verformungsrichtung des ECAP Prozesses zurtickzufihren sind,
wenngleich diese mittels EBSD nur ansatzweise visualisiert werden konnten (vgl.
Abbildung 4.12 b). Auf eine systematische Untersuchung verschiedener Proben-
orientierungen wurde daher verzichtet, stattdessen wurden alle UFG NbZr CT-
Proben in der gleichen Orientierung aus den ECAP Billets entnommen (vgl.

Abbildung 3.1), so dass eine Vergleichbarkeit der Ergebnisse gegeben ist.

Einfluss eines korrosiven Umgebungsmediums

Abbildung 4.37 zeigt den Vergleich des Rissfortschrittsverhaltens von UFG NbZr an
Raumluft und in physiologischer Hanks Losung sowie héher konzentrierter 1M NacCl
Lésung. Die Versuche hatten eine Dauer von ca. 3 x 10° Zyklen, so dass eine
Immersionsdauer von rund 40 h pro Versuch bis zum Erreichen des Schwellenwerts

gegeben war.
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Abbildung 4.37: Rissfortschrittskurven (unterer Ast) von UFG NbZr 8E, ermittelt an
Laborluft, in Hanks Lésung und in 1M NaCl Loésung bei R =0,1 (Quadrate) und
R = 0,5 (Dreiecke) [137]

Bei beiden untersuchten Lastverhéltnissen liegen die Kurven fiur die drei

Umgebungsmedien in gemeinsamen Streubdndern, so dass hier keine

offensichtliche Beschleunigung des Risswachstums durch die salzhaltigen
Elektrolyten gegeben ist.

Bei dem kritischeren hoheren Lastverhaltnis von R = 0,5 weichen die Kurven kaum
voneinander ab, die etwas hthere Abweichung der Kurve fir Hanks Ldsung bei
R = 0,1 resultiert demnach vermutlich ebenfalls nicht aus einem SwRK Effekt, zumal
fur 1M NacCl keine signifikante Verschiebung gegentber der an Raumluft ermittelten
Kurve auftrat. Insbesondere im Schwellenwertbereich kdnnen  mikrostrukturelle
Einflusse, bedingt durch die unterschiedlichen Positionen der verschiedenen Proben
im ECAP Billet, die geringfiigigen Abweichungen der Kurven erklaren, damit auch
den scheinbar leicht erhéhten Schwellenwert in 1M NaCl gegeniber Raumluft.
Denkbar ware dennoch ein korrosiver Einfluss, etwa von Phosphat- oder Sulfationen
der Hanks Losung, der in reiner NaCl Lésung nicht auftritt. Dieser ware jedoch so
begrenzt, dass er im Rahmen der durchgefiihrten Versuche nicht aufgelost werden

konnte.
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Auch ein Vergleich der Bruchflachen von an Raumluft und in Hanks Ldsung
ermidetem UFG NbZr (Abbildung 4.38) zeigt keine sichtbaren Spuren eines
korrosiven Angriffs in den Bereichen, die am langsten in Kontakt zum Elektrolyt
standen, sondern gleichermal3en topografiearme Ermudungsbruchflachen in beiden
Fallen. Bei den geringeren Lastniveaus wurden ebenfalls keine sichtbaren

Unterschiede der Bruchflachen festgestellt.

AK = 10,8 MPaym, Hanks Lésung

X7 oy

Abbildung 4.38: Rasterelektronenmikroskopischer Vergleich der Ermidungs-
bruchflachen von UFG NbZr 8E ermidet a) an Raumluft und b) in Hanks Ldsung bei
jeweils gleichem Lastniveau, teilweise aus [137]

Frequenzeinfluss auf das SwRK Verhalten

Die im vorhergehenden Abschnitt diskutierten Ergebnisse legen nahe, dass UFG
NbZr auch unter zyklischem Risswachstum weitgehend unanféllig gegeniiber SWRK
in simulierter Korperflissigkeit ist. Die dabei verwendete Versuchsfrequenz von 20
Hz ist allerdings deutlich héher als die Belastungsfrequenz von realen Implantaten. In
wie weit ein Einfluss des Umgebungsmediums bei geringeren Frequenzen und damit
bei einer héheren Immersionsdauer pro Belastungszyklus gegeben ist, wurde daher

in einem weiteren Schritt untersucht.
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Abbildung 4.39: Einfluss der Versuchsfrequenz auf das Rissfortschrittsverhalten von
UFG NbZr 8E in Hanks L6sung bei R = 0,1. Die Kurven zeigen fur jeweils konstante
Lastniveaus den Ubergang von hoher Frequenz (20 Hz, untere Kurvenabschnitte) zu
niedriger Frequenz (0,2 Hz, obere Kurvenabschnitte) [137]

Abbildung 4.39 zeigt in relativer Auftragung bei verschiedenen konstanten AK den
Rissfortschritt. Die unteren Kurvenabschnitte wurden bei 20 Hz ermittelt, nach einem
definierten Rissfortschritt erfolgte eine Reduktion der Versuchsfrequenz auf 0,2 Hz,
welche die oberen Kurvenabschnitte ergab. Der Vergleich der Rissfortschrittsraten ist
unmittelbar anhand der jeweiligen Geradensteigungen mdglich. Wahrend bei allen
hoheren Lastniveaus die Rissfortschrittsrate infolge der Frequenzreduktion
unveréandert blieb, ist im Bereich von AKy, (=4 MPavm) ein leicht beschleunigtes
Risswachstum bei der verringerten Versuchsfrequenz festzustellen.

Eine néahere Beschreibung dieses Effekts ist anhand von Abbildung 4.40 mdoglich.
Darin sind die Rissfortschrittsraten bei der Ermidung von UFG NbZr in Hanks
Losung bei konstantem AK im Schwellenwertbereich und variierten Frequenzen von
20 Hz, 2 Hz und 0,2 Hz dargestellt. Um mdgliche mikrostrukturelle Einflisse auf die
Ergebnisse auszuschliel3en, wurden die verschiedenen Frequenzen entsprechend
den schematischen Darstellungen jeweils an einer Probe in direkter Folge eingestellt.

In  doppelt

logarithmischer linear abnehmende

Auftragung ergibt sich eine

Rissfortschrittsrate mit zunehmender Versuchsfrequenz.
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Abbildung 4.40: Einfluss der Versuchsfrequenz auf die Rissfortschrittsrate von UFG
NbZr 8E in Hanks Ldsung bei konstantem Lastniveau im Schwellenwertbereich [137]

Dieser Zusammenhang steht im Einklang mit einem Superpositionsmodell fir SWRK
[114], worin der zeitabh&ngige korrosive Anteil der Schadigung durch die erhohte
Immersionsdauer pro Zyklus erhoht wird, wahrend der zyklenabhangige
mechanische Anteil konstant bleibt. Diese Modellvorstellung bezieht sich allerdings
zunachst nur auf den stationaren Fall aktiver Korrosion und bericksichtigt damit
streng genommen nicht den vorliegenden Fall eines repassivierenden Werkstoffs. In
passiven Systemen kénnen je nach Lastniveau weitere diffusionsbasierte Effekte,
wie z.B. Wasserstoffabsorption und —versprédung an der Rissspitze ahnlichen
Gesetzmaliigkeiten folgen. Daneben kann durch eine lokal verdnderte
Elektrolytkonzentration an der Rissspitze in einem ansonsten passiven System auch
aktive Korrosion erfolgen [95]. So wurde fur Aluminiumlegierungen in chloridhaltigen
Umgebungsmedien ein deutlicher, ebenfalls negativer Frequenzeinfluss auf die
Rissfortschrittsrate beobachtet [198], wahrend einige Titanlegierungen einen ,cross-
over Effekt aufweisen, der bei einem bestimmten AK Niveau einen Ubergang von
steigenden zu abnehmenden Rissfortschrittsraten infolge einer Reduktion der
Versuchsfrequenz beschreibt [199]. In Systemen, die ein nennenswertes Ausmald

an Korrosionsprodukten aufweisen, wie etwa Magnesium in chloridhaltiger
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Umgebung, ist neben den genannten Korrosions- und Versprodungseffekten auch
eine Veranderung des RissschlieBverhaltens fir eine Veranderung der
Rissfortschrittsrate maf3geblich [200].

Zumindest der letztgenannte Effekt kann im Falle von UFG NbZr ausgeschlossen
werden, da dieser eine umgekehrte Relation von Frequenz und Rissfortschrittsrate
bedingen wirde und eine rasterelektronenmikroskopische Betrachtung der
Bruchflachen auch im Ubergangsbereich zu dem frequenzbedingt beschleunigten
Risswachstum (Abbildung 4.41) keine Anhaltspunkte fur einen korrosiven Angriff
liefert. Die tatsachlichen Mechanismen flr ein beschleunigtes Risswachstum bleiben
daher unklar. Erschwerend fir die Aufklarung ist dabei, dass der Effekt nur im
unmittelbaren Schwellenwertbereich auftritt und bei einer 100 fachen Verringerung
der Frequenz lediglich eine Steigerung der Rissfortschrittsrate um den Faktor 3,5
erfolgt. Der Rissfortschritt pro Zyklus liegt dabei in der GréRenordnung von 1 nm und
ist daher selbst mit elektronenmikroskopischen Methoden kaum zuganglich. Fur die
Verwendung von UFG NbZr als Implantatwerkstoff bedeuten die beschriebenen
Effekte im Umkehrschluss allerdings ebenfalls nur eine sehr begrenzte
Beeintrachtigung durch SWRK.

Riss-
wachstums-
richtung

AK 4 MPa\m, Hanks Losung !
PRy A L B T AN Y

Abbildung 4.41: REM Aufnahme des Ubergangsbereichs von 20 Hz zu 0,2 Hz
Versuchsfrequenz bei der Ermidung von UFG NbZr in Hanks Losung bei
konstantem Lastniveau im Schwellenwertbereich (Punkt A in Abbildung 4.39) [137]
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4.6 Randschichthartung mittels Oxidation

Um das Eigenschaftsprofi von UFG NbZr hinsichtlich der Verschlei3- und
Ermidungsbeanspruchung weiter zu verbessern, bietet sich die Moglichkeit einer
Randschichthartung. Nachdem der dafur bendtigte Oxidationsprozess in bisherigen
Untersuchungen neben der erwinschten Aufhartung auch eine
Oberflachenschadigung herbeifiihrte, wurden im Rahmen der vorliegenden Arbeit
systematisch verschiedene EinflussgréRen auf den Prozess untersucht, mit dem Ziel,
eine  moglichst schadigungsfreie Oberflache bei gleichzeitig verbesserten

mechanischen Eigenschaften zu erreichen.

4.6.1 Einfluss der Warmebehandlungsparameter

Oxidation an Raumluft

Samtliche Warmebehandlungen von NbZr an Raumluft bei Temperaturen oberhalb
von 500 °C fuhrten zur Bildung einer nicht fest anhaftenden pordsen Nb,Os Schicht.
Die mit der Oxidation einhergehenden Massezunahmen (Abbildung 4.42)
beschreiben folglich die kombinierte Sauerstoffaufnahme infolge innerer und aul3erer
Oxidation. Samtliche Kurven zeigen einen anfangs parabolischen Verlauf, der auf die
initiale Bildung einer schwach ausgepréagten Diffusionsbarriere hindeutet. Die weitere
Massezunahme erfolgt anndhernd linear, so dass hier von einem stationaren
Prozess aus Oxidschichtbildung und Abblattern auszugehen ist, in dem die
Oxidschicht keinen Deckschichtcharakter hat und damit keinen wirksamen Schutz
gegenuber weiterer Oxidation bietet. In dem betrachteten Temperaturbereich wird in
der Literatur ebenfalls ein linearer Oxidationsverlauf angenommen [201]. Der grol3e
Volumenunterschied von Nb,Os gegeniber Nb (PBW =2,68) fuhrt zu starken
Wachstumsspannungen zwischen Grundwerkstoff und Oxidschicht, wodurch deren
schwache Anhaftung verstandlich ist.

Wahrend Ublicherweise eine Erhdhung der Temperatur aufgrund von beginstigten
Diffusionsbedingungen eine erhthte Massezunahme durch Oxidation bedingt, gilt
dieser Zusammenhang im vorliegenden Fall nur unterhalb von 560 °C und oberhalb
von 620 °C, nicht aber dazwischen. So fuhrte die Warmebehandlung bei 620 ° zu der
insgesamt geringsten Massezunahme, waéahrend bei 560 °C die hochste

Massezunahme und break-away Oxidation im Anfangsstadium beobachtet wurde.
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Eine Verdnderung des Oxidationsmechanismus zwischen den beiden
Temperaturniveaus ist ebenfalls anhand des Erscheinungsbilds der Oberflachen zu
vermuten. Nach Entfernen der losen Oxidschicht zeigt die konfokalmikroskopische
Aufnahme infolge der 560 °C Warmebehandlung Oxidanhdufungen und eine
deutliche Zerrittung der Probenoberflache, wahrend die Warmebehandlung bei
620 °C zu einer wesentlich glatteren, schadigungsarmeren Oberflache flhrte
(Abbildung 4.42).
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Abbildung 4.42: Masseveranderung von CG und UFG NbZr 8E bei
Oxidationswarmebehandlungen auf verschiedenen Temperaturniveaus an Raumluft.
Darin: konfokalmikroskopische Aufnahmen der Probenoberflachen nach Warme-
behandlungen bei 560 °C und 620 °C [202]

Alle Warmebehandlungen ergaben eine signifikante Aufhartung der jeweiligen
Randschicht. Diese ist auf die innere Oxidation und damit auf die interstitielle Lésung
von Sauerstoff sowie die Bildung von ZrO, Dispersoiden zurtickzufuhren [123, 201-
204]. Je nach Werkstoff und Warmebehandlungstemperatur wurden deutliche
Unterschiede der maximalen Aufhartung und Einhartung (EHT)* ermittelt (Abbildung
4.43). Da in den hier betrachteten Temperaturbereichen keine Erholungs- und
Rekristallisationseffekte auftreten (vgl. Abschnitt 4.5.3), sind diese allein durch

Unterschiede in den jeweiligen Oxidations- und Diffusionsprozessen bedingt.

1 Einhartung bzw. Einhartetiefe (EHT) wird hier als der Abstand zwischen Probenoberflache und nicht
gehartetem Grundmaterial definiert.
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Unabhangig von der Legierungszusammensetzung und der Warmebehandlungs-
temperatur wurde bei allen UFG NbZr Proben die gleiche Randschichtharte von rund
820 HV ermittelt (Abbildung 4.43, 1). Dieser Wert stellt damit die maximale mittels
Oxidation erreichbare Harte in UFG NbZr dar. Die Einhartbarkeit ist in den hier
gegebenen Grenzen ebenfalls unabhangig von der Legierungszusammensetzung,
wie die sehr ahnlichen Harteprofile fir UFG Nb-1Zr und Nb-2,3Zr bei 560 °C zeigen
(2). Fur das System Nb-Zr ist zwar eine positive Abhangigkeit des
Diffusionskoeffizienten von der Zr Konzentration bekannt, die allerdings bei den hier
untersuchten Legierungszusammensetzungen im Bereich der Streuung der Daten
liegt [205]. Unter der Annahme, dass das geldste Zirkonium naherungsweise
vollstandig mit dem eindiffundierten Sauerstoff reagiert, ware eine starker
ausgepréagte Dispersionshartung im Falle des Nb-2,3Zr zu erwarten. Demnach ist
zusatzlich von einem malRgeblichen Hartungsbeitrag von interstitiell geléstem
Sauerstoff auszugehen, dessen Loslichkeit in beiden Legierungen etwa gleich hoch
ist. Fur diese Annahme spricht ebenfalls der abknickende Kurvenverlauf bei den 620
und 650 °C Warmebehandlungen von UFG NbZr (3). Bis zu einer Tiefe von etwa
15 um folgt demnach die Verfestigung einer anderen GesetzmaRigkeit als im
linearen Verlauf danach.

Die beiden letztgenannten Warmebehandlungen fihrten zu deutlich hoheren
Einhartetiefen von rund 200 um gegeniber jenen bei 500 und 560 °C (30 — 40 um).
Diese Abweichung ist nicht allein durch die begunstigte Diffusion aufgrund der
hoéheren Temperaturen erklarbar, zumal die beiden héheren, als auch die beiden
niedrigeren Temperaturniveaus untereinander kaum Abweichungen zeigen. Vielmehr
deutet auch dieses Verhalten auf einen Wechsel der Oxidationsmechanismen
zwischen 560 und 620 °C hin.
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Abbildung 4.43: Harteprofile verschiedener UFG und CG Nb-2,3Zr Proben nach der
Warmebehandlung auf unterschiedlichen Temperaturniveaus fur jeweils 6 h. Darin:
Schliffbilder von UFG NbZr 8E, die eine deutlich hdéhere Einhéartung bei 620
gegeniber 560 °C zeigen. [123, 202]

Das UFG NbZr zeigt im Gegensatz zur CG Variante eine deutlich héhere Auf- und
Einhartung bei gleichen Warmebehandlungstemperaturen. Dieses Verhalten ist
durch unterschiedliche Diffusionsbedingungen in UFG und CG Werkstoffen erklarbar.
Wahrend in CG Werkstoffen Volumendiffusion vorherrscht, deren Geschwindigkeit
durch den Diffusionskoeffizienten des Matrixmaterials bestimmt ist, ist in UFG
Werkstoffen durch den hohen Anteil an Korngrenzen eine Kurzschlussdiffusion in
diesen gestorten Gitterbereichen mdglich [206, 207]. Diese fuhrt zu einer schnelleren
Eindiffusion des Sauerstoffs und damit zu einer hoheren Kinetik der inneren
Oxidation im UFG NbZr und zu einer tieferen Einhartung bei gleicher
Warmebehandlungsdauer. Die gleichzeitig héhere Aufhartung liegt in der Struktur der
gebildeten ZrO, Teilchen begrindet. Wie TEM Aufnahmen von Niendorf et al. fur
UFG und CG Nb-1Zr zeigen (Abbildung 4.44), werden bei gleichen
Warmebehandlungen in UFG NbZr nanoskalige ZrO, Dispersoide gebildet, wahrend
in der CG Variante erheblich grobere Teilchen entstehen [123]. Der Grund dafir liegt
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vermutlich in der deutlich héheren Zahl an Keimstellen in der UFG Struktur. Nach
dem Orowan Passiermechanismus (vgl. Abschnitt 2.6) ist der Verfestigungsbeitrag
von Teilchen umso hoher, je feiner diese sind. Eine Abschatzung anhand der
Dispersoidgrof3en in Abbildung 4.44 ergibt eine mindestens vierfach ho6here
Verfestigungswirkung der nanoskaligen Dispersoide im UFG Material gegentiber den
groben Dispersoiden im CG Material.

Wahrend in der Literatur teilweise die Festigkeitssteigerung allein dem interstitiell
gel6sten Sauerstoff zugeschrieben wird und fir die bei héheren Temperaturen
gebildeten ZrO, Teilchen hingegen keine signifikanten Auswirkungen auf die
mechanischen Eigenschaften von NbZr angenommen werden [203], deuten die
vorliegenden Ergebnisse auf einen deutlichen Festigkeitsbeitrag der Dispersoide hin,
da allein Uber die Diffusion des gelosten Sauerstoffs zwar eine grof3ere Einhartetiefe
in UFG NbZr gegentiber dem CG Material erklarbar ware, nicht jedoch die hdhere

Aufhartung.

UFG Nb-1Zr CG Nb-1Zr

a) 50 nm b) o 1 nm .

Abbildung 4.44: TEM Aufnahmen und Beugungsbilder von a) UFG Nb-1Zr 16E und
b) CG Nb-1Zr nach jeweils gleicher Oxidationswarmebehandlung. Die Pfeile in den
Beugungsbildern deuten auf Reflexe der ZrO, Phase hin [123]

Variation des Sauerstoffpartialdrucks

Da bei 620 °C die geringste Oberflachenschadigung an Raumluft auftrat, wurden alle
folgenden Warmebehandlungen bei dieser Temperatur durchgefuhrt. Eine
Verringerung des Sauerstoffpartialdrucks von rund 200 hPa auf 2 bzw. 0,2 hPa
bewirkte dabei jeweils eine deutlich reduzierte Massezunahme (Abbildung 4.45).
Gleichzeitig nahm die Oberflachenschadigung durch Oxidation bei 2 hPa soweit ab,
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dass keine Oxidanhaufungen mehr entstanden; bei 0,2 hPa war schlie3lich keine
oberflachliche Nb,Os Bildung mehr sichtbar. Abgesehen von den reduzierten
Massezunahmen blieben die charakteristischen Kurvenverlaufe — initial parabolisch,
danach linear — erhalten, was fur weitgehend unveranderte Diffusionsbedingungen

spricht.
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Abbildung 4.45: Masseveranderung von UFG NbZr 8E bei Oxidations-
warmebehandlungen bei 620 °C unter variiertem Sauerstoffpartialdruck. Darin:
konfokalmikroskopische Aufnahmen der Probenoberflachen nach
Warmebehandlungen bei 2 und 0,2 hPa [202]

Alle drei Umgebungsmedien fihrten trotz der deutlich unterschiedlichen
Massezunahme zu anndhernd identischer Auf- und Einhartung (Abbildung 4.46). Die
innere  Oxidation verlauft folglich unverandert und wunabhéngig von der
oberflachlichen Oxidation bei den niedrigeren Sauerstoffpartialdriicken. Von der
Massezunahme an Raumluft entfallen demnach lediglich etwa 5 % auf die innere
Oxidation, wahrend der tbrige Teil durch die unerwtinschte oberflachliche Oxidation
hervorgerufen wird.

Eine deutlich tiefere Einhartung wurde durch Verlangerung der Warme-
behandlungsdauer auf 18 h erreicht, was unter den vorliegenden naherungsweise
stationdren Diffusionsbedingungen (konstant hohe Sauerstoffkonzentration im

Umgebungsmedium und konstant geringe Konzentration im Probenkern) zu erwarten
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ist. Der nichtlineare Kurvenverlauf ist hingegen durch Diffusion allein wiederum nicht
erklarbar sondern spricht ebenfalls fir eine kombinierte Verfestigungswirkung durch

geldsten Sauerstoff und gebildete Dispersoide.
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Abbildung 4.46: Harteprofile von UFG NbZr 8E Proben nach der Warmebehandlung
bei 620 °C bei unterschiedlichen Sauerstoffpartialdricken und variierter Warme-
behandlungsdauer [202]

4.6.2 Auswirkungen auf die mechanischen Eigenschaften

Monotone Eigenschaften

Abbildung 4.47 zeigt exemplarisch den Vergleich einer mittels innerer Oxidation
randschichtgeharteten UFG NbZr Probe (560 °C fiir 6 h bei poz =200 hPa, 40 pm
EHT) mit einer nicht geharteten Probe unter monotoner Zugbelastung. Die
Randschichthartung fiihrt dabei zu einer leicht erhdhten Festigkeit bei gleichzeitiger
Reduktion der Bruchdehnung von 17 % auf 10 %. Die geringe Festigkeitszunahme
ist dabei durch den relativ geringen Volumenanteil der gehérteten Randschicht
erklart. Diese ist relativ sprode und versagt bereits bei geringer plastischer
Verformung, so dass durch eine erhdhte Kerbwirkung ein frihzeitiges Einschniren

erfolgt und daher eine verminderte Dukiilitdt resultiert. Durch Erhdéhung der
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Warmebehandlungsdauer und damit der Dicke der Randschicht ist damit die
Einstellung eines hoherfesten, sproderen makroskopischen Spannung-Dehnung-
Verhaltens moglich.
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Abbildung 4.47: Monotones Spannung-Dehnung-Verhalten von mittels innerer
Oxidation randschichtgehartetem UFG NbZr 8E (560 °C fir 6 h bei poz = 200 hPa) im
Vergleich zu nicht gehartetem UFG NbZr 8E [124]

VerschleiReigenschaften

Der Masseverlust durch Trockenverschlei? von CG, UFG und gehartetem UFG NbZr
(560 °C fur 6 h bei po, =200 hPa, 40 um EHT) ist in Abbildung 4.48 dargestellt. Bei
relativ geringen Anpressdriicken von bis zu 0,5 MPa erfolgt bei 300 m Verschleil3weg
kein nennenswerter Abtrag bei der randschichtgeharteten Variante, wahrend UFG
und CG NbZr bereits hier einen vielfach hoheren Masseverlust zeigen (a). Unter
hoheren Anpressdriicken steigt auch der Abtrag des geharteten Materials an, bleibt
jedoch bei allen untersuchten Driicken unter den durchweg &hnlichen Werten von
UFG und CG NbZr. Auch eine deutliche Verlangerung des Verschlei3weges fihrt zu
keinem nennenswerten Abtrag des geharteten Materials bei geringem Anpressdruck
(b). Dem gegenuber tritt bei UFG und CG NbZr ein deutlich hoherer Masseverlust

auf, der gleichermal3en linear mit dem Verschlei3weg ansteigt.
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Abbildung 4.48: TrockenverschleiReigenschaften von CG, UFG und randschicht-
gehartetem UFG NbZr 8E gegen gesinterte Tonerde a) bei variiertem Anpressdruck,
b) bei konstantem Anpressdruck in Abhéngigkeit des Verschleildweges [124]

REM Untersuchungen der verschleiBbeanspruchten Oberflachen zeigen dem
entsprechend bei geringem Anpressdruck von 0,25 MPa eine im Wesentlichen
intakte Randschicht des gehéarteten UFG NbZr (Abbildung 4.49 e), wahrend bei dem
hohen Druck von 3 MPa die Randschicht ganzlich abgetragen ist (f), was ebenfalls
durch den geringeren mittels XRD gemessenen ZrO, Anteil belegt wird (h). Das
Erscheinungsbild entspricht daher weitgehend dem des nicht geharteten UFG NbZr
nach dem VerschleiRversuch (d). Dieses zeigt darliber hinaus unabhéngig vom
Anpressdruck keine wesentlichen Unterschiede gegentber dem CG Zustand (a und
b gegentber c und d).

Bei geringem Anpressdruck minimiert die oxidierte Randschicht offenbar dauerhaft
den Abtrag, was auf eine Verringerung von abrasivem, adhasivem und oxidativem
Verschlei3 zurlckgefuhrt werden kann [208]. Unter héherem Druck wird diese
Schicht hingegen frihzeitig abgetragen, so dass im Folgenden kein wirksamer
VerschleiRschutz mehr gegeben ist und ein Abtrag wie bei dem nicht geharteten
UFG NbZr erfolgt. Letzterer wird durch die mangelnde plastische Verformbarkeit und
ein damit beglnstigtes Absplittern der Randschicht beginstig [209]. Die
tribologischen Bedingungen der hier beschriebenen Untersuchungen sind dabei
aufgrund eines fehlenden Fluids zwischen der Reibpaarung und eines sehr harten
Gegenkorpers deutlich kritischer als im anvisierten Einsatzfall im menschlichen

Korper.
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Abbildung 4.49: REM Aufnahmen der Oberflachenmorphologie von CG NbZr (a und
b), UFG NbZr (c und d) und gehartetem UFG NbZr (e und f), geprift bei 0,25 MPa (a,
c, und e und 3MPa (b, d, und f) Anpressdruck bei konstanter
VerschleiRgeschwindigkeit (0,5 m/s) und konstantem VerschleiBweg (300 m). Die
XRD Spektren (g und h) entsprechen den Oberflachen der geharteten Proben (e und
f) [124]

Wahrend die Randschichthartung erwartungsgemald das VerschleiRverhalten von
NbZr deutlich beeinflusst, zeigt sich zwischen CG und UFG NbZr kein nennenswerter
Unterschied bezlglich des Materialabtrags, unabhéngig von Anpressdruck und
VerschleiBweg. Trotz deutlicher monotoner Festigkeitssteigerung bewirkt die
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Ultrafeinkornhartung demnach keine Verbesserung der VerschleiR3eigenschaften
gegenuber dem CG Ausgangszustand. Die sehr &hnlichen Oberflachen deuten
ebenfalls auf gleiche Verschleimechanismen hin. Diese Beobachtungen stehen
damit im Einklang mit Untersuchungen an CG und UFG Titan [210], die ebenfalls
keine deutlich veranderten Verschleil3eigenschaften infolge des ECAP Prozesses
und ahnliche Dimensionen von Verschlei3- und Verformungsschichten fur CG und
UFG Material ergeben haben. Ein direkter Vergleich des Abtrags von UFG NbZr und
UFG Titan ist dabei aufgrund der unterschiedlichen Materialien der verwendeten
Gegenkorper nicht maglich.

Zur  Einordnung der Ergebnisse  bezuglich der hier untersuchten
randschichtgeharteten UFG NbZr Proben ist zu beachten, dass diese teilweise
oxidationsgeschéadigte Oberflachen aufwiesen, da die VerschleiRuntersuchungen vor
der Optimierung des Oxidationsprozesses erfolgt sind. Ein nochmals verbessertes
VerschleiBverhalten von UFG NbZr bei Verwendung von schadigungsfreien

Wwarmebehandlungen ist daher anzunehmen.

LCF Eigenschaften

Unter LCF Belastung zeigt randschichtgehartetes UFG NbZr 8E (620 °C fiir 6 h bei
Po2 = 0,2 hPa, 200 um EHT) eine sehr stabile Spannungsantwort mit keinerlei Ver-
oder Entfestigung bei Dehnungsamplituden von 0,4 und 0,5 % (Abbildung 4.50). Das
Spannungsniveau liegt dabei deutlich Gber dem des nicht geharteten Materials. Das
Versagen nach ca. 5000 Zyklen auf dem hoheren Lastniveau ist dabei nicht
reprasentativ, da hier ein Riss an der Zentrierbohrung im Probenkopf initiierte.

Fur randschichtgehartete Werkstoffe ist eine LCF Belastung generell kritisch, da die
hohen zyklischen Dehnungen in der Randschicht nur sehr begrenzt durch plastische
Verformung aufgenommen werden konnen. Dem entsprechend ist von einer
kritischen Dehnungsamplitude auszugehen, unterhalb derer die erschwerte
Rissinitiierung zu einer deutlichen Lebensdauerverlangerung fuhrt, wahrend dariber
ein frihzeitiges Versagen durch ein Aufrei3en der Randschicht zu erwarten ist. Im

vorliegenden Fall liegt diese offenbar oberhalb von 0,5 %.
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Abbildung 4.50: Wechselverformungskurven aus dehnungsgeregelten LCF
Versuchen ermittelt an randschichtgehartetem UFG NbZr 8E (620 °C fir 6 h bei
poz = 0,2 hPa) im Vergleich zu nicht gehartetem UFG NbZr 8E

Niendorf et al. haben  bei  vorhergehenden  Untersuchungen an
randschichtgehartetem UFG Nb-1Zr 16E (560 °C fur 6 h bei po, = 200 hPa, 40 um
EHT) ebenfalls eine deutliche Lebensdauerverlangerung bis zu einer
Dehnungsamplitude von 0,5 % festgestellt, allerdings begleitet von einer deutlichen
Entfestigung [123]. Letztere resultiert aus dem grof3eren Volumenanteil nicht
geharteten Materials im Vergleich zu dem hier untersuchten Zustand. Bei einer
Dehnungsamplitude von 0,6 % wurde eine verkirzte Lebensdauer gegeniber dem
nicht geharteten UFG Zustand beobachtet (Abbildung 9.6), so dass hier die
Stabilitatsgrenze der geharteten Randschicht angenommen wurde.

Im vorliegenden Fall ist demnach von einer ahnlichen Stabilitatsgrenze auszugehen,
allerdings lasst die hohe Kerbempfindlichkeit des geharteten Materials in Verbindung
mit der hier verwendeten Probengeometrie aufgrund der bevorzugten Rissinitiierung
in den Bereichen der Einspannungen, der Ubergangsradien und der
Zentrierbohrungen keine abschlie3ende Aussage zu.
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HCF Eigenschaften

Unter HCF Bedingungen fuhrt eine Randschichthartung von UFG NbZr 8E (620 °C
fur 6 h bei po2=0,2hPa, 200 um EHT) zu einer deutlichen Erhdhung der
Dauerfestigkeit gegeniiber dem nicht geharteten Zustand (Abbildung 4.51). Die dabei
im Wesentlichen elastisch belastete Randschicht erschwert demnach wirksam die
Rissinitiierung. Der abgeschétzte Bereich der Dauerfestigkeit liegt dabei mit rund
400 MPa etwa auf dem Spannungsniveau der LCF Versuche bei einer
Dehnungsamplitude von 0,5 % (= 420 MPa).
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Abbildung 4.51: Wohler-Diagramm fiir randschichtgehértetes UFG NbZr 8E (620 °C
fur 6 h bei po2 = 0,2 hPa) im Vergleich zu nicht gehartetem UFG NbZr 8E. [202]

Die Lebensdauer von rund 1,5 x 10° Zyklen bei einem Spannungshiveau von
430 MPa ist allerdings auch hier nur bedingt reprasentativ, da wiederum ein
Versagen im Einspannbereich erfolgte. Einschrankend fur die HCF Ergebnisse war
demnach erneut die hohe Kerbempfindlichkeit der geharteten Proben in Verbindung
mit dem Einspannkonzept, welches trotz einiger systematischer Verbesserungen bei

den meisten Versuchen den limitierenden Faktor darstellte.
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4.6.3 Eigenschaftsverbesserung durch zweistufige Warmebehandlung

Nachdem alle Warmebehandlungen an UFG NbZr eine sehr hohe Randhérte von
mehr als 800 HV und damit eine erhdhte Sprodigkeit und Kerbempfindlichkeit zur
Folge hatten, wurde ein zweistufiger Warmebehandlungsprozess untersucht, mit

dem Ziel, ein ausgewogeneres Eigenschaftsprofil mit reduzierter Sprodigkeit zu

erreichen.
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Abbildung 4.52: Harteprofile von UFG NbZr 8E Proben nach zweistufiger
Warmebehandlung bei 1.) po2 =0,2 hPa und 620 °C fir 6 h und 2.) poz, =2 x 10°
® hPa bei unterschiedlichen Temperaturen und Warmebehandlungsdauern [202]

Die erste Warmebehandlung (Oxidationsbehandlung) wurde dabei basierend auf den
Erkenntnissen aus Abschnitt 4.6.1 stets fur 6h bei 620°C und 0,2 hPa
Sauerstoffpartialdruck ~ durchgefuhrt  (Zustand ,gehartet®). Die  zweite
Warmebehandlung (Diffusionsbehandlung, Zustand ,nachbehandelt®) erfolgte bei
deutlich reduziertem Sauerstoffpartialdruck von etwa 2 x 10° hPa. Abbildung 4.52
zeigt die Harteverlaufe in der Randschicht von UFG NbZr infolge unterschiedlicher
Nachbehandlungen. In dem untersuchten Temperatur- und Zeitbereich stellte sich
annahernd unabhéngig von diesen beiden Parametern ein gleichermalien

veranderter Harteverlauf ein. Die Randharte ist dabei auf rund 520 HV deutlich
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reduziert und es schliel3t sich ein flacherer Harteabfall mit einer erhdhten
Einhartetiefe an.

Durch den geringen Sauerstoffpartialdruck wahrend der Nachbehandlung erfolgt
keine weitere Sauerstoffaufnahme der Probe — allerdings auch keine nennenswerte
Sauerstoffabgabe, wie der Masse-Temperatur Verlauf in Abbildung 4.52 zeigt. Eine
signifikante Gegendiffusion von Zirkonium in die Randschicht ist dabei nicht gegeben
(Abbildung 9.5). Durch die hohe Temperatur sind die Diffusionsbedingungen
erleichtert, so dass der bereits in der Probe geldste Sauerstoff beweglich wird. Da die
vorher gebildeten ZrO, Dispersoide thermisch sehr stabil sind, handelt es sich dabei
offenbar ausschlieBlich um den interstitiell gelosten Sauerstoff. Dessen
Konzentrationsprofil  wird  dahingehend ausgeglichen, dass aus dem
sauerstoffreichen Randbereich Sauerstoffdiffusion ins Probeninnere stattfindet und
zu weiterer Dispersoidbildung fuhrt, weshalb die Harte oberhalb von ca. 50 pm
Einhartetiefe ansteigt. Gleichzeitig verarmt der Randbereich an geldstem Sauerstoff
und die Zusatzverfestigung entfallt dort. Die Randharte von 520 HV stellt demnach
einen rein dispersionsverfestigten Zustand dar. Die Tatsache, dass der Harteverlauf
naherungsweise  unabhangig von der Temperatur und Dauer der
Diffusionsbehandlung ist, unterstitzt die Annahme, dass dieser nunmehr fast
ausschlie8lich durch die Dispersionsverfestigung und nicht mehr durch das
Konzentrationsprofil des interstitiell gelésten Sauerstoffs bestimmt ist. Dafur spricht
ebenfalls die Lage des Hartemaximums unmittelbar am Rand, wo Sauerstoff bei der
Diffusionsbehandlung aufgrund des niedrigen Umgebungsdrucks ausdiffundieren
kann.

Eine schematische Zusammenfassung der vorherrschenden Verfestigungs-
mechanismen infolge der Warmebehandlungen von UFG NbZr bietet Abbildung 4.53.
Demnach tritt nach der Oxidationsbehandlung infolge der Sauerstoffeindiffusion eine
Verfestigung durch geldsten Sauerstoff sowie durch gebildete ZrO, Dispersoide auf.
Die nachfolgende Diffusionsbehandlung, in der kein weiterer Sauerstoff
aufgenommen wird, sondern lediglich der bereits geloste durch Diffusion umverteilt
und zu weiteren Dispersoiden gebunden wird, fuhrt zu einem abgeflachten

Harteverlauf mit dominierender Dispersionsverfestigung.
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Abbildung 4.53: Schematische Darstellung der Harteverlaufe und der dominierenden
Verfestigungsmechanismen in UFG NbZr nach einer ersten Warmebehandlung bei
relativ.  hohem  Sauerstoffpartialdruck  (Oxidationsbehandlung) und einer
nachfolgenden  zweiten = Warmebehandlung  (Diffusionsbehandlung)  unter
naherungsweisem Sauerstoffausschluss [202]

Auswirkungen einer Diffusionsbehandlung auf die Ermidungseigenschaften

Fir eine erste Beurteilung, in wie weit die HCF Eigenschaften von
randschichtgehartetem UFG NbZr durch eine Diffusionsbehandlung beeinflusst
werden, wurde ein LIT mit 100.000 Zyklen pro Lastniveau, beginnend bei 300 MPa
und R = -1 durchgefiihrt. Dabei kam es bei 495 MPa und insgesamt rund 1,3 x 10°
Zyklen zum Versagen der Probe. Damit ist auch fir diesen Zustand eine gegenuber
dem nicht geharteten UFG NbZr deutlich gesteigerte Dauerfestigkeit anzunehmen.
Wenngleich die Randschicht mit 520 HV im Vergleich zu dem gehéarteten Zustand
eine deutlich verringerte Harte aufweist, konnte dennoch mittels DIC keine plastische
Verformung vor dem Versagen detektiert werden. Eine Rissinitiierung im Inneren der
Proben, die bei randschichtgeharteten  Werkstoffen aufgrund der
Dehnungsinkompatibilitat haufig im Ubergangsbereich zwischen Randschicht und
Grundmaterial  erfolgt [211], ist daher auch hier ein  mdglicher
Schadigungsmechanismus. Ein typisches Versagensbild ist in Abbildung 4.54
gezeigt. Auf der Probenflanke ist dabei die Delamination einer wenige um dinnen

Randschicht zu erkennen, die fur die weiterhin hohe Kerbempfindlichkeit trotz
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reduzierter Randhérte gegeniiber dem geharteten Zustand ursachlich sein kdnnte

und daher naherer Charakterisierung bedarf.

b)

Abbildung 4.54: a) REM-Ubersichtsaufnahme der Bruchflache einer im HCF-Bereich
ermudeten geharteten und nachbehandelten UFG NbZr 8E Probe, b)
Detailaufnahme der Probenflanke mit delaminierter Randschicht
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5 Relevanz der Ergebnisse fir die Eignung von UFG
NbZr als Implantatwerkstoff

Zusammenfassend soll eine Diskussion wesentlicher Ergebnisse der vorliegenden
Arbeit vor dem Hintergrund der anvisierten Verwendung von UFG NbZr als
Implantatwerkstoff erfolgen, um eine Beurteilung von Potentialen und Einsatzgrenzen
dieses Werkstoffs zu erméglichen. Dazu dient unter anderem ein Vergleich mit
derzeit gangigen Implantatwerkstoffen, wobei insbesondere Titanlegierungen [2, 30,
41, 142, 156, 158] aufgrund ihrer Uberlegenheit beziglich wesentlicher
mechanischer und korrosiver Eigenschaften gegenuber biomedizinischen
austenitischen Stahlen [96, 97] und Kobalt-Basislegierungen [98] eine Referenz fir
das hier untersuchte UFG NbZr darstellen.

Grundvoraussetzung fur den Einsatz metallischer Werkstoffe im menschlichen
Korper ist eine hohe Biokompatibilitat. Wesentliche Kriterien sind dabei die
Kdrpervertraglichkeit der verwendeten Legierungselemente sowie eine geringe
Freisetzung von Metallionen durch Korrosion in Kdrperflissigkeiten [7, 8]. Niob und
Zirkonium verfugen &hnlich dem Titan tUber eine gleichermalRen hohe Vertraglichkeit,
etwa hinsichtlich der Zellproliferation, Zelllebensfahigkeit und Knochenbildung [13,
32, 212], die vorteilhaft gegentber den meisten anderen in konventionellen
Implantatwerkstoffen verwendeten Legierungselementen (Aluminium, Vanadium,
Chrom, Nickel, Kobalt u.a.) ist [6, 35]. Demnach kann ebenfalls eine hohe
Vertraglichkeit von NbZr Legierungen vorausgesetzt werden. Die lonenfreisetzung
durch Korrosion ist bedingt durch eine effektiv schiitzende Passivschicht auf einem
sehr geringen Niveau, ebenfalls vergleichbar mit der von Titanlegierungen. Auch
unter moderater LCF Belastung erféhrt die Passivschicht keine Schadigung bzw.
eine ausreichend schnelle Repassivierung, so dass kein lokalisierter
Korrosionsangriff erfolgt. Die UFG Struktur beeintrachtigt die Korrosionsbestandigkeit
von NbZr im Vergleich zum CG Zustand trotz der deutlich hoheren Gitterdefektdichte
nicht, so dass der Werkstoff insgesamt als weitgehend bioinert zu bezeichnen ist. Ob
Titan in seltenen Fallen zu Unvertraglichkeitsreaktionen fuhren kann, wird derzeit
kontrovers diskutiert [36, 37, 213]. Eine Beurteilung dieser Frage ist an dieser Stelle
nicht moglich. Sollte allerdings tatsachlich Titanunvertraglichkeit existieren, so wére
bereits aus diesem Grund ein titanfreies, hoch biokompatibles Legierungskonzept

eine winschenswerte Alternative.
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Durch Anwendung des ECAP Verfahrens mit effizienten Prozessrouten (8C’, 8E und
16E) ist eine hochfeste NbZr Legierung herstellbar, welche keine potentiell
gesundheitsschadlichen Legierungselemente zur Verfestigung bendtigt. Mit
Dehngrenzen zwischen 600 und 680 MPa wird ein Einsatz fur lasttragende
Implantate hinsichtlich der monotonen Festigkeit ermdglicht [1], auch wenn UFG
NbZr damit hinter hochstfesten Ti-6Al-4V Legierungen zurtickbleibt [142]. Je nach
Route und Ausgangsmaterial wird durch den ECAP Prozess eine anndhernd
gleichbleibend hohe oder sogar verbesserte Duktilitaét mit Bruchdehnungen bis zu 40
% erreicht, was sich zum einen positiv hinsichtlich der Schadenstoleranz auswirkt
und daneben weitere Umformprozesse bei der Herstellung von Implantaten
begunstigt. Einen Vergleich von UFG NbZr mit verschiedenen gangigen
Implantatwerkstoffen bezuglich der erreichbaren Bruchdehnungen bietet Abbildung
5.1.

Mittels ECAP sind homogene Mikrostrukturen mit schwachen Texturen und
globularen Kornern einstellbar, die ein annahernd isotropes mechanisches
Materialverhalten, etwa unter LCF-Beanspruchung, gewahrleisten [20]. Unter
bestimmten Belastungsbedingungen, etwa bei der Rissausbreitung und unter
schlagartiger Belastung, zeigt sich allerdings richtungsabhangiges Materialverhalten,
das durch ECAP induzierte Defektstrukturen [85, 153, 154] bedingt und
gegebenenfalls bei der Auslegung zu bertcksichtigen ist.

Der geringe E-Modul von NbZr (= 85 GPa fur UFG Nb-2,3Zr, 69 GPa fur Nb-1Zr laut
Hersteller [126]) ist fir einen Einsatz als Implantatwerkstoff vorteilhaft, da eine zu
hohe Steifigkeit von lasttragenden Implantaten zu Stress Shielding Effekten fuhrt, die
eine Degeneration des umliegenden Knochen und damit eine Lockerung des
Implantats  hervorrufen  kénnen. Fast alle konventionellen metallischen
Implantatwerkstoffe weisen hdéhere E-Moduln auf als NbZr. Eine Ausnahme bilden
dabei [ stabilisierte Titanlegierungen, die &hnlich niedrige Werte erreichen.
Abbildung 5.2 zeigt eine Einordnung von UFG NbZr gegeniiber anderen metallischen
Implantatwerkstoffen hinsichtlich des E-Moduls.

Unter LCF Belastung zeigt UFG NbZr selbst unter hohen Dehnungsamplituden keine
ausgepragte Entfestigung, was auf eine hohe Stabilitat der UFG Mikrostruktur
zuruckzufiihren ist. MaRgebliche Faktoren dafur sind ein hoher Anteil an HAGB [19,
85], Zirkonium als stabilisierendes Legierungselement sowie ein hoher Schmelzpunkt

und eine daraus resultierende geringe homologe Temperatur im Anwendungsfall. Die
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dehnungskontrollierte zyklische Verformung bei hohen (plastischen) Dehnungs-
amplituden stellt dabei bereits einen deutlich kritischeren Lastfall dar, als fur

ausreichend dimensionierte Implantate anzunehmen ist.
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Abbildung 5.1: Vergleich von UFG NbZr mit verschiedenen gangigen
Implantatwerkstoffen hinsichtlich der Dauerfestigkeit und der Bruchdehnung nach
Niinomi [2]. Ausgehend von der ermittelten Dauerfestigkeit von UFG NbZr 8E wurde
eine Abschatzung fur die weiteren untersuchten Routen anhand deren Zugfestigkeit
vorgenommen (gestrichelter Verlauf).

Lasttragende Implantate sind vielfach einer hohen Gesamtzahl von Belastungszyklen
ausgesetzt. Im Fall einer Huftendoprothese sind dies bei angenommener
Implantationsdauer von 40 bis 60 Jahren durchschnittlich etwa 1 bis 2 x 10® Zyklen
[1, 214]. Daher stellt die Dauerfestigkeit des verwendeten Werkstoffs eine
wesentliche KenngréRe fur die Auslegung dar. Bedingt durch die deutliche
Steigerung der monotonen Festigkeit und damit des Rissinitiierungswiderstandes
weist UFG NbZr mit einer Dauerfestigkeit von rund 290 MPa (hier bei 2 x 10° Zyklen)
gegenuber Nb (cp) (= 150 MPa [2]) aber auch gegeniber CG Nb-1Zr (< 190 MPa
[186]) eine deutliche Steigerung auf, die durch starke konventionelle Kaltverfestigung
nur ndherungsweise und unter Verlust von Duktilitat und Isotropie erreicht wird [157].
Durch eine Randschichthartung mittels innerer Oxidation ist eine weitere Steigerung
auf etwa 400 MPa mdglich. Damit rickt UFG NbZr in einen Dauerfestigkeitsbereich,
der fur lasttragende Implantatwerkstoffe gefordert wird (mindestens 225 — 400 MPa)
[1, 157], auch wenn die Dauerfestigkeiten gangiger Titanlegierungen nicht erreicht
werden (400 — 800 MPa). Die Einordnung der im Rahmen dieser Arbeit gewonnenen
Ergebnisse zur Dauerfestigkeit von UFG NbZr in ein Vergleichsschaubild nach
Niinomi [2] bietet Abbildung 5.2.
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Abbildung 5.2: Vergleich verschiedener gangiger Implantatwerkstoffe hinsichtlich der
Dauerfestigkeit und des E-Moduls nach Niinomi [2]

Wesentliche Voraussetzung fur den Werkstoffeinsatz im menschlichen Korper ist
dabei, dass die Dauerfestigkeit auch unter Einfluss praxisrelevanter
Umgebungsmedien gewabhrleistet ist. HCF Versuche in simulierter Korperfliissigkeit
haben im Rahmen der vorliegenden Arbeit keinen Einfluss des Umgebungsmediums
auf die Lebensdauer von UFG NbZr ergeben. Diesbezlglich sind allerdings weitere
Untersuchungen notwendig, um diese Einschatzung statistisch zu belegen und
Aussagen fiir hoéhere Grenzlastspielzahlen bis 10° treffen zu kénnen, da
entsprechende SWRK Effekte teilweise erst in diesem Bereich auftreten [2].

Auch unter deutlich kritischeren bruchmechanischen Bedingungen zeigte UFG NbZr
in simulierter Korperflussigkeit unter den meisten untersuchten
Belastungsparametern keine SwRK Effekte. Erst eine deutliche Reduktion der
Belastungsfrequenz  fuhrte im  Schwellenwertbereich zu einer leichten
Beschleunigung des Risswachstums. Wenngleich Anrisse und scharfe Kerben bei
Implantaten ohnehin vermieden werden sollten, ist bei dem Einsatz von UFG
Werkstoffen eine gegentber dem CG Zustand erhdhte Kerbempfindlichkeit [85] und
ein reduzierter Schwellenwert zu beachten, welcher allerdings bei UFG NbZr
aufgrund der hohen Duktilitat hoher ist als der von konventionellem Ti-6Al-4V.
Hinsichtlich der VerschleiReigenschaften zeigt UFG NbZr gegentber dem CG

Zustand trotz gesteigerter Festigkeit keine Verdnderung. Anhand der vorliegenden
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Ergebnisse ist kein direkter Vergleich zu Titanlegierungen maglich, allerdings ist
bereits aufgrund der krz Gitterstruktur von NbZr diesbeztglich ein Vorteil gegentber
hcp a- und o+p Titanlegierungen zu erwarten, die aufgrund der schlechten
Verformbarkeit bei Raumtemperatur eine erhéhte VerschleiRempfindlichkeit
aufweisen [215]. Durch eine Oxidationswarmebehandlung bei Temperaturen von
etwa 620 °C und Sauerstoffpartialdricken von 0,2 hPa ist eine Randschichthartung
von UFG NbZr auf maximal 820 HV bei annédhernd schadigungsfreier Oberflache
maoglich. Die Hartbarkeit erweitert das Einsatzspektrum dahingehend, dass
insbesondere flr tribologisch beanspruchte Implantate eine Verbesserung erreicht
werden kann [124].

Hinsichtlich der Oberflacheneigenschaften, etwa vor dem Hintergrund der
Osseointegration, wird das randschichtgehéartete, wie auch das nicht gehartete UFG
NbZr, noch néher zu untersuchen sein. Im Falle von Titanlegierungen kann durch
verschiedene Oberflachenmodifikationen, wie z.B. Nanostukturierung, Anodisierung
und Phosphatbeschichtungen deren Bioaktivitdt erhoht werden [45-48]. Bei UFG
Titan wurde allein durch die veranderte Nanotopographie der Oberflache eine
verbesserte Anhaftung und Ausbreitung von Stammzellen gegentber CG Titan
festgestellt [216]. Fiur UFG NbZr sind weitgehend die gleichen
Oberflachenmodifikationen wie fur Titanlegierungen denkbar [49, 217]. In wieweit
durch diese oder bereits durch die UFG Struktur an sich eine bioaktive Wirkung
erzielt werden kann, ist noch zu klaren. Ebenso die Frage, in wieweit sich die
Adhasionseigenschaften verschiedener Oberflachenzustande fir eine Verbindung,
etwa mittels Knochenzement [218], eignen.

Eine Limitierung der moglichen erreichbaren Geometrien mittels ECAP hergestellter
UFG Materialien stellt die GroRe des Gesenks dar. Wéhrend die im Rahmen dieser
Arbeit verwendeten UFG NbZr Billets einen Querschnitt von 25 mm x 25 mm
aufwiesen, sind aufgrund der besseren Beherrschung des ECAP Prozesses
mittlerweile Gesenke mit dem vierfachen Querschnitt (50 mm x 50 mm) im Einsatz
[219]. Das in Abschnitt 2.2 beschriebene ECAP Verfahren ist grundsatzlich
diskontinuierlich, was hinsichtlich eines hohen angestrebten Materialdurchsatzes
nachteilig ist. Weiterentwicklungen hin zu kontinuierlichen Verfahren, etwa durch eine
Kombination mit dem Conform Prozess [70, 220, 221], bieten diesbezuglich eine
Perspektive, dass zumindest geringere Querschnitte in einem kontinuierlichen

Prozess zu UFG Material umgeformt werden kdnnen.
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Nachdem der Kostendruck im medizinischen Bereich in den vergangen Jahren
immer grélBer geworden ist, spielen fiur einen Einsatz von UFG NbZr als
Implantatwerkstoff sicherlich die zu erwartenden Herstellkosten eine Rolle.
Abschlie3end soll daher an dieser Stelle zwar keine umfassende wirtschaftliche
Betrachtung, aber dennoch eine kurze Einschatzung erfolgen. Die Rohstoffpreise fur
Niob unterlagen in den letzten Jahren, wie auch die Preise fur andere metallische
Rohstoffe an den Markten hohen Schwankungen. Im Zweijahresdurchschnitt (2006 -
2007) kostete ein kg Niob (99,9 %) rund 45 US$ und lag damit auf einem ahnlichen
Niveau wie Titan (55 US$, Ti-6Al-4V) [222]. Die Herstellkosten fir Implantate sind in
hohem MalRRe von der Stickzahl und den verwendeten Fertigungsverfahren
abhangig, so dass hier keine Einordnung moglich ist. Das im Vergleich zu
konventionellen Umformverfahren aufwendige ECAP-Verfahren bedeutet aus oben
genannten Grinden jedoch offensichtlich einen Kostennachteil. Allerdings stellen die
Materialkosten gerade bei der Implantation von Endoprothesen lediglich einen
kleineren Teil der Gesamtkosten dar. Wahrend sich die durchschnittlichen klinischen
Gesamtkosten fur eine Huftendoprothese inklusive Krankenhausaufenthalt in
Deutschland auf rund 10.000 € beliefen (Stand 1997) [223], hatten die Kosten fir die
Endoprothese selbst mit durchschnittlich 1.350 bis 1.750 € je nach Modell daran
einen Anteil von nur rund 15 %. Die Wirtschaftlichkeit eines in der Herstellung
teureren Implantats hangt letztendlich in hohem Maf3e davon ab, ob durch dessen
Einsatz Folgekosten, etwa durch seltenere Revisionsoperationen, verringert werden

kdnnen.
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6 Zusammenfassung

Im Rahmen der vorliegenden Dissertation wurde das mechanische Verhalten von
ultrafeinkdérnigem (UFG) Niob-Zirkonium (NbZr), einem potentiellen biomedizinischen
Implantatwerkstoff, unter verschiedenen Randbedingungen untersucht. Insbesondere
die Ermidungseigenschaften sowie der Einfluss von simulierter Korperflussigkeit
(SBF) auf das Materialverhalten waren dabei von Interesse. Begleitend zu den
mechanischen Versuchen, die vorwiegend an servohydraulischen Prifsystemen
erfolgten, wurden verschiedene mikroskopische Techniken, darunter hauptsachlich
Rasterelektronenmikroskopie (REM), Electron Backscatter Diffraction (EBSD) und
Transmissionselektronenmikroskopie (TEM) genutzt, um mikrostrukturelle Ursachen
des Materialverhaltens zu charakterisieren.

Die Herstellung des Materials erfolgte durch den Kooperationspartner, die
Arbeitsgruppe von Prof. I. Karaman (Texas A&M University), mittels Equal Channel
Angular Processing (ECAP) aus zwei Ausgangsmaterialien (Nb-1Zr und Nb-2,3Zr)
konventioneller Korngréf3e (CG), die unter Verwendung effizienter Prozessrouten zu
UFG Material umgeformt worden sind.

In einem ersten Schritt wurde eine mikrostrukturelle Charakterisierung der
verschiedenen UFG und CG Ausgangszustande durchgefuhrt. Daran anschliel3end
wurde das Materialverhalten unter monotoner und schlagartiger mechanischer
Beanspruchung untersucht. Die Korrosionseigenschaften von UFG NbZr in
simulierter Korperflussigkeit wurden zunachst fur den lastfreien Fall mittels
potentiostatischer Polarisation charakterisiert.

Ein Schwerpunkt lag auf der Untersuchung der Ermudungseigenschaften von UFG
NbZr. Dazu wurden Versuche im Low-Cycle Fatigue (LCF) Bereich mit relativ hohen
plastischen Dehnungsamplituden, im High-Cycle Fatigue (HCF) Bereich nahe der
Dauerfestigkeit (hier: 2 x 10° Zyklen) sowie bruchmechanische Versuche zum
Rissfortschrittsverhalten unter zyklischer Belastung, zunachst an Raumluft,
durchgefuhrt. Der Einfluss einer SBF wurde unter diesen drei Belastungsarten in
einem weiteren Schritt untersucht, da eine Uberlagerung von korrosivem Angriff und
zyklischer mechanischer Belastung (Korrosionsermidung, SwRK) als kritische
Beanspruchung fur metallische (Implantat-) Werkstoffe angesehen werden kann. Zur
Beurteilung der Stabilitatsgrenzen der UFG Mikrostruktur wurden LCF Versuche

auch bei hoheren homologen Temperaturen bis Ty = 0,39 durchgefuhrt.
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In einem weiteren Schritt wurde die Randschichthartung von UFG NbZr mittels
innerer Oxidation untersucht und daraus Prozessparameter abgeleitet, mittels derer
eine Randschichthartung ohne eine Schadigung der Oberflache ermdglicht wurde,
welche eine deutliche Verbesserung der HCF- und Verschleil3eigenschaften

bewirkte.

Durch den ECAP Prozess wurden in den drei untersuchten UFG NbZr Varianten (Nb-
1Zr 8C‘’, Nb-1Zr 16E wund Nb-2,3Zr 8E) é&ahnliche Mikrostrukturen mit
durchschnittlichen Korngréf3en von 450 — 500 nm, relativ hohen Versetzungsdichten
und schwach ausgepragten Texturen eingestellt. Diese fuhrten zu einer deutlichen
Steigerung der monotonen Festigkeit (Rpo2 =600 ... 680 MPa) gegentber den
jeweiligen CG Ausgangszustanden (Rpo2 =240 ... 410 MPa). Abhangig von
Prozessroute und Ausgangsmaterial wurden dabei nur geringfligig reduzierte bis hin
zu deutlich gesteigerten Bruchdehnungen von bis zu 42 % erreicht. Aus den
Zugversuchen wurde ein E-Modul von rund 85 GPa ermittelt, was beziglich der
anvisierten Anwendung von UFG NbZr als Werkstoff fiir lasttragende Implantate als
vorteilhaft zu beurteilen ist. Insbesondere im Vergleich zu konventionellen
austenitischen Stahlen, Kobaltbasislegierungen und a(+f)-Titanlegierungen bietet ein
geringerer E-Modul eine bessere Anpassung an den menschlichen Knochen,
wodurch eine Degeneration des umliegenden Knochengewebes aufgrund von
Entlastungseffekten (Stress Shielding) reduziert wird.

In Kerbschlagbiegeversuchen bei Temperaturen von - 150 bis + 50 °C wurde ein
deutlich unterschiedliches Verformungsverhalten von UFG NbZr 8E fur verschiedene
Probenentnahmerichtungen festgestellt. Bei einer elektronenmikroskopisch als
anndhernd isotrop charakterisierten Mikrostruktur ist diese Richtungsabhéngigkeit
neben teilweise schwach elongierten Kornmorphologien hauptsachlich auf ECAP
induzierte Defektstrukturen zurlckzufihren. Diese treten bevorzugt entlang der
Scherebene (26 ° zur Extrusionsrichtung) auf und bewirken unter bestimmten
Bedingungen anstelle von Spalt- oder Verformungsbruch ein durch Delaminationen
dominiertes Risswachstum. Im Vergleich zum CG Ausgangszustand, der eine flr
kubisch raumzentrierte (krz) Materialien typische Hoch- und Tieflage bei hohen bzw.
tiefen Temperaturen aufwies, wurde ein solches Verhalten nur bei 90 ° zur
Extrusionsrichtung (ED) orientierten Proben beobachtet. Dabei traten eine

Verschiebung der Ubergangstemperatur von ca. - 40 °C hin zu - 80 °C und eine
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Annaherung der Kerbschlagarbeit der Hoch- und Tieflage auf, die gleichermal3en auf
den erhdhten Korngrenzenanteil der UFG Struktur zurtckzufiihren sind.

Unter potentiostatischer Polarisation in SBF und hoher konzentrierten Salzldsungen
zeigte UFG NbZr eine hohe Korrosionsbestandigkeit, &hnlich der von Titan. Eine
dichte spontan aufwachsende Passivoxidschicht schiitzt den Grundwerkstoff effektiv
vor anodischer Auflésung, Transpassivitat wurde im untersuchten Bereich bis + 2 V
weder in den Salzlésungen, noch in stark saurer Umgebung (HCI, pH = 0)
beobachtet. Eine Verschlechterung der Korrosionsbestandigkeit der UFG Struktur
gegenuber dem CG Zustand war trotz des deutlich hoéheren Anteils durch
Korngrenzen gestorter Gitterbereiche nicht zu beobachten, eine leichte Reduzierung
der Passivstromdichte lasst eher eine strukturelle Verbesserung der Passivschicht
annehmen.

Dehnungsgeregelte LCF Versuche zeigten gleichermal3en ein stabiles Verhalten mit
geringfugig unterschiedlichen Spannungsamplituden fir die drei UFG NbZr Varianten
und eine Uberlegenheit gegeniiber dem CG Zustand. Auch bei vergleichsweise
hohen Dehnungsamplituden von 0,7 % war nur eine leichte Wechselentfestigung zu
beobachten, naherungsweises Masing-Verhalten stellte sich ein. Initiale Wechsel-
verfestigung trat ebenfalls nicht auf, was, wie auch die relativ geringe monotone
Gleichmal3dehnung, fur eine hohe Versetzungsdichte bereits nach dem ECAP
Prozess spricht. Mikrostrukturelle Veranderungen in Form von Kornvergroberung
durch dynamische Rekristallisation oder makroskopischen Scherbandern, die in der
Literatur haufiger bei UFG kubisch flachenzentrierten Werkstoffen beobachtet
wurden, blieben bei Raumtemperatur ebenfalls aus. Erst bei einer homologen
Temperatur von 0,39 wurde eine global leicht vergroberte UFG Mikrostruktur
beobachtet, Wechselentfestigung setzte etwas friher ein (T, = 0,32). Die
ausgepragte mikrostrukturelle Stabilitat ist zum einen auf einen hohen Volumenanteil
an GroRwinkelkorngrenzen, bedingt durch die Verwendung effizienter ECAP Routen,
zuriickzufuihren, zum anderen verringern Verunreinigungen oder, wie in diesem Fall,
als Mischkristall geléste Legierungselemente die Mobilitat der Korngrenzen.
Potentiostatische Polarisationsmessungen bei Uberlagerter LCF Beanspruchung mit
relativ geringen plastischen Dehnungsamplituden zeigten keine Erh6hung der
relativen anodischen Stromdichten. Die Entstehung von Gleitstufen bewirkte
demnach keine nachhaltige Schadigung der Passivschicht, dahingehend dass
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gegebenenfalls eine schnelle Repassivierung einen lokalisierten Korrosionsangriff
verhinderte.

In HCF Versuchen wurde fur UFG NbZr 8E eine Dauerfestigkeit von rund 290 MPa
ermittelt (hier: 2 x 10° Zyklen). Als Rissinitierungsmechanismus an den glatten
Ermudungsproben wurde eine Dehnungslokalisation an lokal durch Kleinwinkel-
korngrenzen (LAGB) dominierten Bereichen identifiziert. Diese resultieren aus einer
lokal nicht perfekt homogenen Umformung mittels ECAP, so dass an diesen Stellen
eine reduzierte Festigkeit zu einer erhohten Versetzungsbewegung fihren kann.
Versuche in SBF ergaben im Bereich der Dauerfestigkeit keine Reduktion der
Lebensdauer durch SwRK Effekte, Spuren eines Korrosionsangriffs auf den
Probenoberflachen wurden ebenfalls nicht nachgewiesen. Beziglich dieser
Ergebnisse sollte im Weiteren eine Uberprifung bei héheren Grenzlastspielzahlen
erfolgen.

Bruchmechanische Rissfortschrittsversuche an UFG NbZr 8E an Raumluft zeigten,
wie bereits von anderen UFG Werkstoffen bekannt, einen Verringerung des
Schwellenwerts gegeniber dem CG Ausgangszustand, die auf das reduzierte
Verformungsvermdgen in der plastischen Zone und verringerte rauhigkeitsinduzierte
RissschlieReffekte zurtickzufiihren ist. Die deutlich topografiearmeren Bruchflachen
verliefen dabei teilweise abweichend von der unter Mode-I zu erwartenden Richtung
senkrecht zur Belastungsrichtung, was wiederum auf einen Einfluss ECAP
induzierter Defektstrukturen zuriickzufihren ist. Versuche in SBF zeigten keine
deutliche Verschiebung der Rissfortschrittskurven gegeniber jenen an Raumluft bei
einer Pruffrequenz von 20 Hz. Erst eine deutliche Reduktion der Frequenz auf 2 bzw.
0,2 Hz bewirkte eine leichte Beschleunigung des Risswachstums, die auf den
unmittelbaren Schwellenwertbereich beschréankt blieb. Korrosionsspuren auf den
entsprechenden Bruchflachen waren dabei nicht nachweisbar.

Mittels Oxidationswarmebehandlung wurde eine deutliche Randschichthartung von
UFG NbZr auf 820 HV gegentiber 210 HV im Ausgangszustand erreicht. Die Bildung
von ZrO, Dispersoiden sowie die interstitielle Loésung von Sauerstoff sind ursachlich
fur die Verfestigung, die an Raumluft mit einer Oberflachenschadigung durch auf3ere
Oxidation einhergeht. Durch eine gezielte Verringerung des Sauerstoffpartialdrucks
wurde ein gleichbleibendes Auf- und Einh&rtungsvermégen bei annahernd
schadigungsfreier Oberflache erreicht. Durch die Randschichthartung wurde eine

deutliche Verbesserung des Verschleil3- sowie des Ermiudungsverhaltens im HCF
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Bereich und im LCF Bereich unterhalb einer kritischen Dehnungsamplitude erzielt. Im
Falle einer Uberbelastung versagte die Randschicht sprode, was zu einer deutlichen
Reduktion der Lebensdauer fuhrte. Um die hohe Sprodigkeit und Kerbempfindlichkeit
des randschichtgeharteten UFG NbZr zu reduzieren und ein insgesamt
ausgewogeneres Eigenschaftsprofii zu erreichen, wurde ein zweistufiger
Warmebehandlungsprozess entwickelt, bei dem die Randharte infolge einer
Diffusionsbehandlung auf 520 HV deutlich reduziert und ein insgesamt geringerer
Hartegradient eingestellt wurde. Erste Ermidungsversuche zeigten fur diesen
Werkstoffzustand sehr gute HCF Eigenschaften, wobei eine weitere Reduktion der

Sprodigkeit der Randschicht anzustreben ist.
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7 Kurzzusammenfassung / Summary

Das mechanische Verhalten von biokompatiblem ultrafeinkérnigem (UFG) Niob
Zirkonium (Nbzr), hergestellt mittels Equal Channel Angular Processing (ECAP)
wurde unter verschiedenen Randbedingungen, insbesondere hinsichtlich der
Ermidungs-eigenschaften und des korrosiven Einflusses von simulierter
Korperflissigkeit (SBF), untersucht. Die mechanischen Versuche wurden von
Mikrostrukturuntersuchungen  begleitet, um die jeweils vorherrschenden
Schadigungsmechanismen zu charakterisieren.

UFG NbZr weist gegenuber jenem mit konventioneller Korngréf3e eine deutlich ge-
steigerte Festigkeit bei unverminderter Duktilitat auf. Verbesserte Ermidungseigen-
schaften wurden sowohl im Low-Cycle- (LCF), als auch im High-Cycle Fatigue (HCF)
Bereich beobachtet und auf eine hohe Stabilitdt der Mikrostruktur zurtckgefihrt.
Letztere beruht maf3geblich auf der Verwendung effizienter ECAP Prozessrouten.
Mittels Randschichthartung durch innere Oxidation bei geringem
Sauerstoffpartialdruck, lasst sich die Verschlei3- und Ermidungsbestandigkeit von
UFG NbZr im HCF Bereich nochmals erhéhen. Durch seine stabile Passivschicht
weist UFG NbZr eine dem Titan vergleichbare hohe Bestandigkeit in SBF auf. Unter
LCF und HCF Bedingungen wurde kein korrosionsbedingter Einfluss auf das
Ermudungsverhalten festgestellt. Auch unter kritischeren bruchmechanischen
Bedingungen wurde eine leichte Beschleunigung des Risswachstums lediglich im
Schwellenwertbereich bei erheblicher Reduktion der Versuchsfrequenz beobachtet.

The mechanical behavior of biocompatible ultrafine-grained (UFG) Niobium
Zirconium alloy (NbZr), processed by Equal Channel Angular Processing (ECAP),
was investigated under several loading conditions with a focus on fatigue properties
and the effect of a simulated body fluid environment. Mechanical tests were
accompanied by microstructural investigations in order to characterize the damage
mechanisms prevalent.

As compared to conventional grain size material, UFG NbZr exhibits high strength
along with unaltered ductility. Fatigue properties were found to be improved in both
the low-cycle (LCF) and the high-cycle fatigue (HCF) regime. This was attributed to
the pronounced stability of the UFG microstructure, which is promoted by using
efficient ECAP routes. The application of an internal oxidation heat treatment at low
partial pressures of oxygen leads to significant surface hardening without surface
disruption and therefore promotes further improved wear- and HCF properties. Due
to its stable dense passive oxide layer UFG NbZr is characterized by a high corrosion
resistance in simulated body fluid, which is in the range of titanium alloys. Under LCF
and HCF conditions, no alteration of the fatigue properties due to corrosive attack
was observed. Even under more critical fatigue crack propagation conditions, a slight
acceleration of crack growth was observed only in the near-threshold regime upon a
significant reduction of test frequency.
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Abbildung 9.1: Bode-Diagramm mittels EIS an UFG und CG NbZr in Hanks Losung
bei 10 mV nach 5 min Einwirkdauer
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Abbildung 9.2: Nyquist-Diagramm mittels EIS an UFG und CG NbZr in Hanks Losung
bei 10 mV nach 5 min Einwirkdauer
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Abbildung 9.3: Wechselverformungskurven von UFG Nb-1Zr 16E auf verschiedenen
Temperaturniveaus bei konstanter Dehnungsamplitude von Ag/2 = 0,5 % [174]
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Abbildung 9.4: Wo6hler-Diagramm fur CG Nb-2,3Zr (Ausgangszustand) im Vergleich
zu UFG NbZr 8E, beide ermidet an Raumluft. Durchlaufer sind mittels Pfeil

gekennzeichnet. Teilweise aus [137]



Anhang 145

120%

100% -

80%

60%

Zr Anteil (relativ)

40%

20%

00/0 T T
1 10 100 1000

Randabstand [um]

Abbildung 9.5: Mittels energiedispersiver Rontgenspektroskopie ermittelter
Zirkoniumanteil in der Randschicht einer zweistufig bei 1.) 620 °C und po2 = 0,2 hPa
fur 6 h und 2.) 620 °C und poz =2 x 10° hPa fir 6 h innenoxidierten UFG Nbzr
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Abbildung 9.6: Wechselverformungskurven von UFG NbZr 16E im
randschichtgeharteten Zustand (560 °C fur 6 h bei poz =200 hPa) und im nicht
geharteten Zustand bei unterschiedlichen Gesamtdehnungsamplituden, grof3tenteils

aus [123]



