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Kurzfassung

Der Einfluss von Hochverformung und anschlieRender Warmebehandlung auf eine High-
Entropy Legierung bestehend aus CoCrFeMnNi mit dquiatomarer Zusammensetzung
(,Cantor Legierung”) wurde untersucht. Als Hochverformungsverfahren wurde die

Hochdrucktorsion verwendet.

Die genutzten Charakterisierungsmethoden umfassten dabei Mikrohdrtemessungen,
Zugversuche, elektronenmikroskopische Untersuchungen sowie Rontgendiffraktometrie und
tomographische Atomsondemessungen. Bei der Hochverformung kam es dabei zum
Auftreten eines Sattigungszustandes beziglich der Harte und Mikrostruktur, wobei die
SattigungskorngroRe im Bereich von etwa 50 nm lag. Isochrone Warmbehandlungen (t=1h)
zeigten, dass es bei Glihtemperaturen zwischen 100°C und 550°C zu einem Anstieg in der
gemessenen Harte kommt, wobei das Hartemaximum bei 450°C auftritt. Isotherme
Warmebehandlungen (T=450°C) fiihrten dabei zu einem weiteren signifikanten Anstieg in
der Harte, wobei das Maximum von ca. 910 HV1 nach 100 h erreicht wurde. Um eine
Begriindung fir dieses Phdanomen zu finden wurden Untersuchungen mittels
Transmissionselektronenmikroskop in Kombination mit tomographischen

Atomsondenuntersuchungen durchgefiihrt.

Im Rahmen der Atomsondenuntersuchungen wurde festgestellt, dass es bei der
Warmebehandlung bei 450°C zur Entmischung der einphasigen High-Entropy Legierung und
zur Ausbildung intermetallischer Phasen kommt. Das Auftreten der neuer Phasen (n“, oy
sowie eine Cr-reiche Phase) wurde auch lber Messungen mittels Rontgendiffraktometrie

nachgewiesen.

Um den Einfluss der Hochverformung und Warmebehandlungen auf die Festigkeit und
Duktilitat des Werkstoffes einschatzen zu kdnnen wurden Zugversuche durchgefiihrt, wobei
insbesondere Glihbehandlungen bei 450°C zu einer starken Verspréodung des Materials
fiihren. Warmebehandlungen bei Temperaturen von lber 600°C resultieren in einem

merklichen Anstieg in der Duktilitat.



Abstract

The influence of severe plastic deformation on the high-entropy alloy CoCrFeMnNi in
equiatomic composition (,Cantor alloy”) was investigated. Severe plastic deformation was

achieved using high-pressure torsion (HPT).

As characterization methods microhardness testing, tensile testing, electron microscopy, x-
ray diffraction and atom probe tomography were used. A saturation effect regarding the
grain refinement during the HPT-process was observed. The saturation grain size was
approximately 50 nm. The significant grain refinement leads to an increase in hardness by
approximately a factor of three for the investigated alloy. Isochrone heat treatments (t =1h)
revealed that annealing temperatures between 100°C and 550°C resulted in an increase in
the materials hardness and the hardness maximum occurred at 450°C. Isothermal heat
treatments at 450°C lead to a further increase in hardness, the maximum of approximately
910HV1 was reached for an annealing time of 100h. A combination of transmission electron
microscopy as well as 3-dimensional atom probe tomography was used in order to find an

explanation for this effect.

The results showed that for annealing temperatures of 450°C a decomposition of the single-
phased high-entropy alloy and the formation of intermetallic phases occurred. The
occurrence of new phases (n“, a; and a Cr-rich phase) also was verified using analysis via x-

ray diffraction.

Furthermore the influence of severe plastic deformation und subsequent heat treatment on
the tensile properties of the CoCrFeMnNi alloy was investigated. Especially for an annealing
temperature of 450°C a significant embrittlement of the material occured. For annealing

temperatures higher than 600°C a significant increase in ductility was observed.
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1 Einleitung

High-Entropy Legierungen stellen eine neue Klasse von metallischen Legierungen dar, die
von Yeh et al. [1] als Legierungen mit 5 oder mehr Hauptlegierungselementen in oder
beinahe in dquiatomarer Zusammensetzung definiert wurden. Ein interessantes Beispiel flr
eine solche Legierung ist die als , Cantor-Legierung” [2] bezeichnete CoCrFeMnNi-Legierung.
Diese besitzt neben einer guten thermodynamischen Stabilitdt [3] und guter Schmiedbarkeit
[4] auch interessante mechanische Eigenschaften, beispielsweise eine mit sinkender
Verformungstemperatur ansteigende Streckgrenze und eine Zunahme der Duktilitat [4,5].
Die angefihrten Arbeiten charakterisieren das Material dabei im klassischen
KorngroRenbereich, der mittels Walzen und anschlieBender Rekristallisation zuganglich ist,
also im Bereich von etwa hundert um bis zu einigen wenigen um. Da eine weitere
Verringerung der KorngroBe aber haufig auch in einer Verbesserung der mechanischen
Eigenschaften resultiert, etwa im Bereich der Festigkeit, ist eine weitere Verkleinerung der
KorngrofRe von groBem Interesse. Die Kornfeinung wurde dabei UGber Hochverformung

mittels High-Pressure-Torsion (HPT) erreicht.

Im Rahmen dieser Arbeit wurde dabei die Anderung der Mikrostruktur in Abhingigkeit des
Verformungsgrades sowie Unterschiede in den mechanischen Eigenschaften zwischen
unverformten und  hochverformten  Material ermittelt. Der  Einfluss von
Warmebehandlungen auf die Mikrostruktur des hochverformte Materials wurde Uber
Untersuchungen im Transmissionselektronenmikroskop in Kombination mit Analysen mittels
tomographischer Atomsonde charakterisiert. Zusatzlich wurde eine Anderung in den

mechanischen Eigenschaften Gber Zugversuche bestimmt.

Die Kombination aus Untersuchungen der Mikrostruktur und mechanischen Eigenschaften
fiir verschiedene Verformungsgrade und Warmebehandlungen ermoglicht ein besseres

Verstandnis fir die Mikrostruktur-Eigenschafts-Beziehungen in High-Entropy Legierungen.



1.1 High-Entropy Legierungen

Gemal Yeh et al. [1] sind High-Entropy Legierungen als Legierungen mit 5 oder mehr
Hauptlegierungselementen definiert, wobei der Anteil in Atomprozent (at%) jeder
Komponente normalerweise gleich bzw. dhnlich grof§ ist. Durch diese Zusammensetzungen
ergeben sich  oftmals einzigartige Eigenschaften, die mit konventionellen
Legierungsansatzen, die nur auf einem Hauptlegierungselement basieren, nicht erreichbar

sind.
Einige charakteristische Merkmale fiir High-Entropy Legierungen sind [6,7]:

1) Hohe Konfigurationsentropie

GemalR der Gibb‘schen-Phasenregel, ergibt sich die Anzahl der vorhandenen Phasen (P) bei

konstantem Druck und Gleichgewichtsbedingungen zu
P=C+1-F (1)

Wobei C die Anzahl der Komponenten und F als Anzahl der Freiheitsgrade bezeichnet wird.
Betrachten wir beispielsweise ein 5-Komponenten System an einem invarianten Punkt (F=0)
bei gegebenem Druck, so wiirden wir ein Maximum von 6 Gleichgewichtsphasen vermuten.
Uberraschenderweise bilden sich bei ausgewahlten High-Entropy Legierungen iiblicherweise
jedoch einphasige  Mischkristalle aus. Diese Phasen besitzen eine hohe
Konfigurationsentropie und werden deswegen gegenliber beispielsweise intermetallische
Phasen, die sehr haufig geordnet sind und daher eine niedrige Konfigurationsentropie
besitzen, stabilisiert. Die hohe Konfigurationsentropie ergibt sich dabei aus der Annahme,
dass die Besetzungswahrscheinlichkeit fiir alle Hauptlegierungselemente an einem
Gitterplatz im Kristallgitter gleich groR ist. Bei aquiatomarer Zusammensetzung wiirde sich

die Konfigurationsentropie ASx damit zu:
ASg = R *In(N) (2)

ergeben. Wobei N die Anzahl an Legierungskomponenten ist und R die Gaskonstante.



Es sei jedoch angemerkt, dass nicht alle Multikomponentensysteme mit dquiatomarer
Zusammensetzung dazu neigen solche Mischkristallphasen auszubilden, sondern folgende

Kriterien erfillt sein sollten [8]:

Um den Einfluss des AtomgroRenunterschiedes zu beschreiben wurde der Parameter &

eingefihrt:

Ti
5 = [Shie(l-Ly 3)
Wobei ¢; die Konzentration der Komponente i in Atomprozent bzw. r; den Atomradius der i-

ten Komponente bezeichnet. r ist dabei definiert tiber:

r= YL *T; (4)

Zusatzlich gilt es auch noch die Mischungsenthalpie zu beriicksichtigen:

AHpi = YN 4% HAB * ;% ¢ (5)

i=1,j #i mix

Wobei H,ffx die Mischungsenthalpie fiir ein bindres System mit den Komponenten A und B

ist, die in den jeweiligen Konzentrationen (at.%) c; bzw. ¢j vorkommen.

Damit es zur Ausbildung von HE-Mischkristallphasen kommt, miissen nun folgende

Bedingungen erfiillt sein [9]:

15 [k]]<AH <45 K
Mol] = 7 mix = [Mol]

§ < 6.5[%]



Die im Rahmen dieser Diplomarbeit untersuchte Legierung erfillte dabei die

Voraussetzungen:

Material AH, i, [k)/mol] 6 [%]

CoCrFeMnNi -4,16 3,267

Tab. 1 : Mischungsenthalpie und AtomgrdRenunterschied fiir die untersuchte High-Entropy

Legierung.

Zur Berechnung von AH,,,;,, wurde dabei [10] als Referenz herangezogen, zur Berechnung

von & [11].

2) Starke Gitterverzerrung

Die starke Gitterverzerrung wird dadurch herbeigefiihrt, dass die GroRe der einzelnen
Atome, die einen Gitterplatz besetzen koénnen, bei High-Entropy Legierungen sehr
unterschiedlich sein kann. Die starke Gitterverzerrung wird auch als Begriindung fiir die hohe

Festigkeit von kubisch-raumzentrierten High-Entropy Legierungen herangezogen[12].

3)Cocktail-Effekt

Dieser Effekt besagt, dass beim Mischen verschiedener Elemente neue Eigenschaften
auftreten kénnen, die in den einzelnen Elementen getrennt betrachtet nicht auftreten[13].
Ein Beispiel fir diesen Effekt ware der E-Modul von CoCrFeNiCuAlgs. Dieser betragt gem.
Wang et al. [14] ungefahr 24.5 GPa, was ein wesentlich niedriger Wert ist, als die E-Moduli

der beteiligten Legierungselemente (niedrigster: reines Aluminium mit 69 GPa).

Ublicherweise besitzen viele High-Entropy Legierungen zudem niedrige
Diffusionskoeffizienten (,,sluggish diffusion”), gute Korrosions- und VerschleiReigenschaften

sowie gute mechanische Eigenschaften [7].



1.2 Hochverformung

Zur Verformung der Proben wurde High-Pressure Torsion (HPT) verwendet. Dabei wird eine
miinzférmige Probe zwischen zwei Stempel mit Aussparungen, deren Gesamtvolumen etwas
kleiner ist als jenes der Probe ist, eingebracht (Siehe Abb. 1)). Beim Aufbringen des Drucks,
der typischerweise im Bereich von einigen Gigapascal liegt, flieRt ein Teil des
Probenmaterials aus den Aussparungen und bildet, aufgrund der Reibung zwischen Stempel
und Material, einen Grat. Dies verhindert einerseits, dass die beiden Stempel einander
berthren, andererseits verbleibt dadurch ein (quasi)hydrostatischer Druckzustand im
Material, der hilft sehr hohe Umformgrade zu erreichen. Der untere Stempel wird
anschlieend mit konstanter Umdrehungsgeschwindigkeit gegen den oberen Stempel
verdreht und das Probenmaterial wird dabei einer fast reinen Scherverformung ausgesetzt.
Die hohe Reibung zwischen Probenmaterial und Stempel verhindert dabei ein Durchrutschen
der Probe, weswegen sowohl die Probe als auch die Aussparungen des Stempels

sandgestrahlt werden.

Der Scherverformung y kann naherungsweise berechnet werden mit:

(6)

Wobei der Radius r, die Dicke der Probe t und die Anzahl an Umdrehungen n in die
Verformung eingehen. Um aus der Scherverformung auf eine longitudinale
Vergleichsdehnung €, schliefen zu kénnen, wird meist das von Mises Vergleichskriterium
herangezogen.
14
€y, Mises = ﬁ (7)
Formel (6) hat jedoch nur Giltigkeit solange das Verhdltnis von Probendicke zu

Probendurchmesser kleiner als 1:10 ist. [15]



Wiéhrend des Versuchs kann das Drehmoment Uiber die Verformung aufgezeichnet werden.
Das Drehmoment setzt sich aus zwei Anteilen zusammen. Der Hauptanteil ergibt sich dabei
aus der plastischen Verformung des Materials, der andere Anteil aus der Reibung zwischen

Grat und Stempel.

Das HPT-Verfahren hat gegenlber anderen Hochverformungsverfahren einige Vorteile.
Beispielsweise ist auch die Hochverformung von sproden Materialen bei Raumtemperatur
moglich. Zudem sind Dehnung und Dehnraten gut steuerbar und hohe Verformungsgrade
sind durch einfache Mittel erreichbar. AuRerdem ermoglicht das HPT-Verfahren auch eine

zyklische Hochverformung. Ein wesentlicher Nachteil ist jedoch die begrenzte ProbengréRe.

Abb. 1) Schema des HPT-Prozesses. Beide Stempel besitzen Aussparungen, deren Volumen kleiner als
das Probenvolumen ist, sodass beim Aufbringen des Drucks ein Teil des Probenmaterials nach aulen
flieBt und dort einen Grat bildet. In der Probe selbst tritt ein (quasi)hydrostatischer Druckzustand auf.

[15]



1.2.1 Fragmentierung der Mikrostruktur

Ausgehend von einem rekristallisierten Metall, nimmt mit zunehmender Verformung die
Versetzungsdichte im Material zu, wobei sich die Versetzungen schon bei kleinen
Umformgraden nicht homogen im Kristall verteilen, sondern sich bevorzugt in Substrukturen
anordnen. Dadurch wird das urspringliche Korn in Zellen unterteilt innerhalb derer die
Orientierungsunterschiede gering sind, wobei zwei Zellen relativ zueinander zu Beginn
ebenfalls geringe Orientierungsunterschiede aufweisen. Nimmt der Verformungsgrad weiter
zu, so werden die Substrukturen kleiner und die Orientierungsunterschiede zwischen den
Zellen nehmen zu. Ab einer gewissen Verformung erreicht dieser Kornfeinungsprozess
jedoch eine Sattigung. In diesem Sattigungsbereich sind etwa 80% der Korngrenzen
GroRRwinkelkorngrenzen (Orientierungsunterschied > 15°) und die restlichen 20%
Kleinwinkelkorngrenzen [15]. Die KorngréRe, die sich im Sattigungsbereich einstellt, ist dabei
unabhangig von der urspriinglichen KorngréBe, sodass es bei der Hochverformung von
Materialen, deren AusgangskorngrofRe kleiner ist als die SattigungskorngroRe, sogar zu einer
Vergroberung der Mikrostruktur kommen kann. Fir die SattigungskorngrofRRe sind vor allem
die Verformungstemperatur, die chemische Zusammensetzung des Werkstoffs sowie, in
geringerem Ausmal, die Dehnrate entscheidend. Anhand von Abb.2 a) lasst sich erkennen,
dass mit abnehmender Verformungstemperatur die SattigungskorngroBe abnimmt. In Abb.
2 b) ist die Abhangigkeit der SattigungskorngréRe von der chemischen Zusammensetzung bei
AlMg-Legierungen gezeigt.
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Abb. 2 a) Abhdngigkeit der KorngroRe von Verformungstemperatur und — geschwindigkeit bei reinem
Eisen. b) Abhangigkeit der Korngr6Be von der Verformungstemperatur und chemischer

Zusammensetzung bei AlMg-Legierungen. [15].



2 Experimentelle Durchfiihrung

2.1 Probenmaterial :

Die untersuchte Legierung hatte folgende chemische Zusammensetzung:

Material Co [at%] Cr [at%]

Fe [at%]

Mn [at%]

Ni [at%]

CoCrFeMnNi 20 20

20

20

20

Tab. 2 : Chemische Zusammensetzung in at.% der untersuchten High-Entropy Legierung.

Das Probenmaterial wurde dabei mithilfe eines Lichtbogenofens und Drop-Casting

hergestellt und zur Homogenisierung 48 Stunden bei 1200°C gegliiht. Geliefert wurde das

Material in zylindrischer Form mit einem Durchmesser von 25 mm, die anschlieRend mittels

Drahtsage geviertelt wurden, um aus dem verbleibenden Material Zylinder mit einem

Durchmesser von 8mm zu drehen. Die Zylinder wurden zu miinzférmigen Proben mit einer

Solldicke von 0.8 mm geschnitten.

Umdrehungsgeschwindigkeit [U/min]

2700

Vorschub [mm/s]

0.01

Trennscheibe

Struers 50A15

Tab. 3 : Parameter der ACUTOM zur Herstellung der HPT-Proben.

AnschlieBend wurde das Material sandgestrahlt, um die Reibung zwischen Stempel und

Material zu verbessern und so ein Durchrutschen der Probe wahrend der Torsion zu

verhindern. Die Hochverformung erfolgte dabei mit folgenden Parametern:

Probendurchmesser [mm] 8
Typische Probendicke nach der ~0.6
Verformung [mm]
Druck [GPa] 7.70
Umdrehungsgeschwindigkeit [ U/min] 0.2

Tab. 4 : Gewdhlte Parameter bei Verformung mittels HPT.




2.2 Hartepriifung

Probenpraparation

Das Probenmaterial wurde kalt eingebettet und anschlieBend in mehreren Schritten bis hin
zur OPS-Politur prépariert. Das Kalteinbetten war notwendig um eine Anderung des
nanokristallinen Gefliges durch Warmeeintrag (bspw. Rekristallisation) ausschliefen zu

kénnen.

a) b)

Abb. 3) Kalt eingebettete Proben fiir die Hartepriifung, an Probe a) wurden die Hartewerte iiber den
Radius (Abstand je 0,5 mm) bestimmt, an b) wurden Messungen bei einem Radius von r=3mm

durchgefiihrt.

Versuchsdurchfiihrung

Die Hartemessungen wurden mit einem Bihler Micromet 5104 mit einem Vickers
Eindringkérper durchgefiihrt. Die Auswertung der Harteeindriicke erfolgte mit dem
Programm ,,Omnimet MHT”. Bei den unverformten Proben wurde dabei eine Priiflast von
500 g gewadhlt. Bei den verformten und den warmebehandelten Proben wurde, aufgrund der
hoheren Harte, jeweils mit einer Priflast von 1kg getestet. Bei Proben, die keiner
Warmebehandlung unterzogen wurden, wurde dabei ausgehend vom Mittelpunkt in einem
Abstand von 0.25 bzw. 0.5 mm die Harte gemessen (33 Messpunkte pro Probe). Die
angeflihrten Ergebnisse sind dabei die Mittelwerte Uber je vier Messungen, die jeweils am

gleichen Radius genommen wurden.



Bei warmebehandelten Proben hingegen wurden je 7 Hartemessungen bei einem Radius von

3 mm durchgefiihrt (siehe Abb. 4 a) und b)).

a) b)

0.50mm— |-

00 Q@ 0 00 0000000 Qa0

.00mm

.00 mm

Abb. 4)Priifschema fiir die Hartemessung der a) hochverformten Proben und b) warmebehandelten

Proben.
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2.3 Zugversuche

Probenpréaparation

Als Basis fiir die Zugproben dienten hochverformte HPT-Proben. Diese wurden zu Beginn
planparallel auf eine Dicke von 0.6 mm geschliffen. Mittels Drahterosion wurden
anschlieend die Zugproben mit dem in Abb. 5) ersichtlichen Design aus den HPT-Proben
gefertigt. Die notwendigen Warmebehandlungen wurden erst an den eigentlichen
Zugproben durchgefiihrt. Vor Durchfiihrung der Zugversuche wurden alle Proben poliert um
eine Auswirkung unterschiedlicher Oberflacheneinfliisse auf das Messergebnis ausschlieBen

zu kénnen.

—4.00mm—

[

~

2.50mm |

0.50mm
K//

Abb. 5) Schema fiir Fertigung der Zugproben mittels Drahterosion.

.60mm

Zur Durchfiihrung der Zugversuche wurde eine Zugprifmaschine von Kammrath und Weiss
genutzt (siehe Abb. 6)). Die Kraftmessung erfolgte mit einer 2kN Kraftmessdose und die
Wegmessung Uber einen induktiven Tauchanker im Querhaupt der Prifmaschine. Aufgrund
dieser Anordnung ware bei der Auswertung der Dehnung auch die Steifigkeit der
Zugprifmaschine zu bericksichtigen. Jedoch ist die Querhauptverschiebung fiir eine

qualitative Interpretation der Messergebnisse ausreichend.



Aufgrund des Probenhalters und der Tatsache, dass die Probe nicht vorgespannt wurde,
ergibt sich bei der Messung ein Einlaufspiel, das bei der Auswertung jedoch nicht
berlicksichtigt wurde. Die Prifung wurde bei einer Temperatur von 25°C und mit einer

Prufgeschwindigkeit von 2.5 um/s durchgefiihrt.

Abb. 6 a) Zugpriifmaschine von K&W das zur Priifung genutzt wurde, b) Detailaufnahme des

Probenhalters.
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2.4 Transmissionselektronenmikroskopie (TEM)

Die TEM-Proben, mit Blickrichtung parallel zur Verformungsachse, wurden aus den HPT-
Proben mit einem Durchmesser von 8mm gefertigt. Dazu wurden diese anfanglich auf eine
Dicke von etwa 150 um geschliffen und kreisférmig ausgestanzt. Die ausgestanzten Proben

haben dabei einen Durchmesser von 3 mm (Abb. 7)).

Abb. 7) Entnahmestellen der TEM-Proben, die Blickrichtung im TEM liegt dabei parallel zu

Verformungsachse

Die Proben wurden anschlieBend auf eine Dicke von etwa 15 um gedimpelt. Um einen
durchstrahlbaren Bereich zu erhalten wurde die hochverformten Proben, beziehungsweise
die Proben, die anschlieRend bei 450°C fiur 1 Stunde warmebehandelt wurden, zusatzlich

elektrolytisch gediinnt.

Elektrolyt A2
Spannung [V] 40

Strom [mA] 260
Flussrate [I/min] 4

Tab. 5 : Parameter fiir elektrolytisches Diinnen von TEM-Proben
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Jene Proben, die bei 450°C fir 15 Stunden gegliiht wurden, mussten mittels Precision lon
Polishing System (PIPS) per Argon-lonen gediinnt werden. Die Parameter lassen sich aus

Tabelle 6 enthnehmen.

Spannung [V] 4000
Temperatur [°C] 25
Winkel [ ° ] 4
Zeit [h] 6

Tab. 6 : Parameter des PIPS zur Herstellung von TEM-Proben.

Beim elektrolytischen Polieren der warmebehandelten Proben ergab sich dabei das Problem,
dass einige Koérner bevorzugt angegriffen wurden und in den durchstrahlbaren Bereichen
vollstandig herausgeatzt wurden, was sich durch Dinnen mittels PIPS vermeiden lasst. Im
Gegenzug besitzen die elektrolytisch polierten Proben einen wesentlich groReren,

durchstrahlbaren Bereich.
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2.5 Atomsonde

Mittels tomographischer Atomsonde kann eine ortsaufgeldoste Elementbestimmung in einer
elektrisch leitenden Festkorperprobe durchgefiihrt werden. Die nadelférmige Probe sollte
dabei eine Spitze mit einem Durchmesser unter 100 nm haben, sowie einen Offnungswinkel
< 20° besitzen. Per gepulstem elektrischem Feld werden dabei (ber Feldemission
Oberflachenatome aus der Probenspitze gelost. Ist der Radius der Spitze bekannt, kann aus

der angelegten Spannung [V], das elektrische Feld abgeschatzt werden.

Vo

E= (8)

ro*kf

Wobei E[V/m] das elektrische Feld, ro[m] der Radius der Spitze ist und k¢-]ein
Geometriefaktor, der Ublicherweise zwischen 5 und 7 liegt [16].

Die Identifizierung der lonen erfolgt Gber das Masse-Ladungsverhaltnis [17]:

tZ
== 0.1929 ¢ (Vae + @ * B * Vipuise) * = (9)
m/n ist dabei das Masse zu Ladungsverhaltnis, V4. [kV] die angelegte Grundspannung, Voyise
[kV] der gepulste Anteil an der Gesamtspannung, d [mm] die Distanz zwischen Probe und

Detektor. t [ns] ist die Flugzeit, die Uber die Zeitdifferenz zwischen Spannungspuls und

Registrierung durch den Detektor, bestimmt wird. a und B sind Korrekturterme.

Needle-shaped specimen Position—sensitive
Tip radius 20-100nm local-electrode detector
Cooled to 20-100K XY
. D: " D?
E-field . N
~10-50V/nm ol
e Field
evaporated
ion
HV dc
(2-20kV) \[’
HV pulse\/ | aser or voltage pulsing to Time-of-flight
initiate field evaporation and position
from the tip surface data

Abb. 8) Funktionsweise einer 3-dimensionalen Atomsonde. Per gepulstem elektrischem Feld werden
lonen aus der Probenoberfliche gelost. Uber einen Positions-sensitiven Detektor in Kombination mit
einem time-of-flight Massenspektrometer kann die Position der Atome an der Spitze bestimmt werden.
[18]
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Um die raumliche Auflosung zu verbessern, muss die thermische Bewegung der Atome
verringert werden. Atomsondenmessungen finden daher bei 20 K bis 100 K statt. Jeder
Spannungspuls fihrt auch zu einer mechanischen Belastung der Spitze. Je niedriger die
Probentemperatur liegt, desto hoher ist auch die Wahrscheinlichkeit fir einen Bruch der
Probe. Um dies zu vermeiden, kann anstatt eines elektrischen Feldes zu Verdampfung der

Oberflachenatome auch ein gepulster Laser im Femto-Sekunden Bereich verwendet werden.

Abb. 9) Bild einer Atomsondenspitze mittels Rasterelektronenmikroskop (REM) aufgenommen. Fiir eine

Messung sind Spitzendurchmesser von weniger als 100 nm und Offnungswinkel < 20° erwiinscht.

Probenpréparation

Aus den HPT -Proben wurden stabférmige Proben enthommen. Dazu wurden die Proben
zuerst auf eine Dicke von 0,3 mm poliert und anschliefend mittels Prazision-Drahtsadge in 0,3
mm Dicke Stlicke geschnitten. Die Stabchen wurden danach elektrochemisch poliert. Dazu
wurde in eine Platinschlaufe der Elektrolyt eingebracht und eine konstante Spannung
angelegt. Die Probe wurde anschliefend horizontal durch die Schlaufe bewegt. Um eine
Verunreinigung der Probespitze durch das abgetragene Material zu vermeiden, musste der

Elektrolyt dabei mehrfach gewechselt werden.
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__—7 Electrolyte -

+

Specimen

Loop

Abb. 10) a) Schematische Darstellung der Entnahmestelle der Probe fiir die Messung in der
Atomsonde. b) Darstellung der Schlaufe in die der Elektrolyt eingebracht wird. Nach dem Anlegen einer

konstanten Spannung von 10 bis 20 Volt wird das Stabchen horizontal durch die Schlaufe bewegt.

Die Probenprdparation wird dabei in einen groben und einen feinen Schritt unterteilt, wobei

folgende Paramater gewahlt wurden: [17].

Schritt 1 (grob) Schritt 2 (fein)
Elektrolyt 25 % Perchlorsaure in 2 % Perchlorsaure in 2 -
Essigsaure Butoxyethanol
Spannung 10-12V 14-20V

Tab. 7 : Parameter zur Herstellung der Spitzen fiir die Atomsondenmessungen

Um den Atzfortschritt beobachten zu kénnen, wurde die Priparationen unter einem
Stereomikroskop durchgefiihrt. AbschlieBend wurde mittels Rasterelektronenmikroskop
(REM) noch kontrolliert ob die einzelnen Spitzen, die notwendigen Anforderungen fiir eine
Messung mittels Atomsonde erfiillen. Zudem wurden im REM auch der Spitzendurchmesser

und der Offnungswinkel ermittelt.
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Messung

Die Messung der hochverformten CoCrFeMnNi-Legierung wurde mit einer anfanglichen
Grundspannung von etwa 2 kV begonnen. Die Spannungsimpulse zur Feldverdampfung
waren dabei um 20% hoher als die angelegte Grundspannung und wurden mit einer
Frequenz von 200 kHz aufgebracht. Gemall Abb. 11) ist zu berlicksichtigen, dass die
angelegte Grundspannung mit der Messdauer ansteigen muss um das notwendige
elektrische Feld zur Feldverdampfung mit zunehmendem Spitzenradius aufrechterhalten zu

kénnen.

‘Weltage kimtry

Abb. 11) Verlauf der Spannung liber Anzahl der gemessenen lonen. Mit zunehmendem Spitzenradius

muss die Spannung ansteigen damit eine kontinuierliche Feldverdampfung weiterhin gewahrleistet ist.

Alle eingestellten Parameter zur Messung der Spitzen kdnnen Tabelle 8 enthommen werden

Spannungspuls (% d. 20
Grundspannung)
Frequenz [kHz] 200
Target-Verdampfung [%] 1
Temperatur [K] 60

Tab. 8 : Gewdhlte Parameter bei der Messung der Atomsondenspitzen.

Die eigentliche Auswertung erfolgt mit dem Programm ,,IVAS 3.6.6“. Zur Rekonstruktion der
Spitzen wurden dabei die sogenannte ,Shaft Reconstruction” genutzt, bei der die
Rekonstruktion tiber den vorab gemessenen Spitzendurchmesser und den Offnungswinkel,
erfolgt. Eine Alternative dazu ware die ,Voltage Reconstruction” bei dem die

Spitzengeometrie mithilfe des Spannungsverlaufs (siehe Abb. 11) ermittelt wird.
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3 Ergebnisse und Diskussion

Zunachst wird die Mikrostrukturentwicklung und die Eigenschaftsanderungen der Cantor-
Legierung infolge der HPT-Verformung besprochen und die Sattigungsstruktur mit der
Ausgangsstruktur verglichen. Im zweiten Teil des Kapitels stehen dann die

Warmebehandlungsexperimente im Vordergrund

3.1 Hochverformung der Cantor-Legierung

3.1.1 Harte

CoCrFeMnNi
700 = I & & = & .7 2 J = 1T = & = 1
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Abb. 12) Der Harteverlauf der CoCrFeMnNi-Legierung in Abhdngigkeit des Probenradius und der Anzahl
an Umdrehungen. Es kommt dabei mit zunehmendem Verformungsgrad zu einer starken Verfestigung

und zum Auftreten eines Sattigungsbereichs.

Die Ergebnisse der Harteprifungen lassen sich aus Abbildung 12 entnehmen. Die
unverformte Legierung hat dabei relativ geringe Hartewerte im Bereich von 160 HV1, was
bei einer kubisch-flaichenzentrierten High-Entropy Legierung, die Ublicherweise geringe
Festigkeitswerte besitzen [7], zu erwarten war. Die groBen Standardabweichungen ergeben
sich dabei aus der Grobkornigkeit des unverformten Materials. Bei der Kurve mit der

Legende ,0 rotations” wurde eine reine Druckbelastung mit 7,7 GPa aufgebracht, um

19



abschéatzen zu konnen, welche Auswirkungen die Druckverformung auf die Harteentwicklung
hat. Da beim Aufbringen des Drucks ein Teil des Materials nach auRen flieBt und sich dort ein
Grat bildet (Kapitel 1.2), ergeben sich in den Randbereichen héhere Verformungsgrade und
somit auch hoéhere Hartewerte. Wahrscheinlich setzt hier schon die spater besprochene
Zwillingsbildung ein, die flir den ausgepragten Harteanstieg verantwortlich sein koénnte.
Prinzipiell verbleibt das Material aber grobkornig, was auch hier die groRen Streuungen in
Form der Standardabweichung bei den Ergebnissen erklart. Wie erwartet, fiihrt die HPT-
Umformungen dabei mit steigendem Verformungsgrad zu einem Ansteigen der Harte, wobei
sich die Harte nach % Umdrehungen am Rand etwa verdreifacht hat. Dadurch, dass die
Scherverformungsgrad gem. Formel (6) mit dem Radius zunimmt, steigen bei den HPT-
verformten Proben die Hartewerte mit dem Radius bis zum Erreichen einer maximalen
Harte, die der kleinstmoglichen erreichbaren KorngoRBe entspricht, an. Der Plateaubereich ist
bei der Cantor-Legierung nach 5 Umdrehungen bei einem Radius r > 1Imm erreicht, was

gemal den Formeln (6) und (7) einem Verformungsgrad von € >22.7 entspricht.
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3.1.2 Untersuchungen der Mikrostruktur mittels REM

Bildgebung mittels Riickstreuelektronenkontrast

Abb. 13) BSE-Aufnahmen einer a) unverformten CoCrFeMnNi-Probe und b) einer Probe, die einer relativ
geringen Verformung ausgesetzt war. Der dominante Verformungsmechanismus ist die mechanische

Zwillingsbildung. Die KorngréBe nimmt mit zunehmenden Verformungsgrad ab.

Abb. 13) a) zeigt eine BSE (,Back Scattered Electrons“)-Aufnahme einer unverformten
CoCrFeMnNi Probe, die eine sehr grobe Mikrostruktur mit KorngrofRen von deutlich iber 500

um besitzt. Nach Aufbringen eines ,relativ geringen” Verformungsgrades (Abb. 13) b))
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lassen sich die urspriinglichen Korngrenzen des Ausgangsmaterials noch erkennen. Es
kommt in den Kornern zum Auftreten von zahlreichen mechanischen Zwillingen
unterschiedlicher  Orientierung. In  diesem Fall ist dies der dominante
Verformungsmechanismus in der CoCrFeMnNi-Legierung, der im Zugversuch jedoch nur bei
niedrigen Temperaturen beobachtet werden kann [5]. Dabei haben bei niedrigen
Verformungsgraden die Zwillinge in einem Korn eine Vorzugsorientierung. Mit hoheren
Verformungsgraden werden jedoch mehr Zwillingssysteme aktiviert und eine sogenannte
»twin-matrix (TM) lamellar structure” bildet sich durch sich schneidende Zwillinge aus (siehe
Abb. 14). Wahrend die Zwillinge eine Dicke im nm-Bereich besitzen haben die sich bildeten

Substrukturen noch GréRen im pm-Bereich. [19]

Abb.14) Ausbildung der ,,TM lamellar structure” in einer CoCrFeMnNi-Probe

Bei hoheren Verformungsgraden kommt es dabei wieder zu einer Fragmentierung dieser
Struktur(siehe Kapitel 1.2.1). Das Resultat ist eine nanokristalline Mikrostruktur mit equi-
axialen Kornern. In einigen Kornern sind aber nach wie vor Verformungszwillinge sichtbar.
(siehe Abb. 15). Jedoch muss auch erwahnt werden, dass es sich hier generell um Zwillinge

infolge von Warmeeintrag handeln kénnte.
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Abb. 15) TEM-Aufnahme einer hochverformten CoCrFeMnNi-Probe. Markiert sind einige Bereiche in
denen Zwillinge sichtbar sind.

Bildgebung mittels Electron-Backscatter-Diffraction (EBSD)

Die EBSD-Scans wurden mithilfe der Software ,,O0IM Data Collection 5“ durchgefiihrt und die
Auswertung erfolge mit dem Programm ,OIM Data Analysis 57
Abb. 16 a) zeigt dabei einen Triplepunkt der grobkérnigen, leicht verformten CoCrFeMnNi-
Legierung. Bei geringen Verformungsgraden (Abb. 16b)) ist die Ausbildung von
Verformungszwillingen zu erkennen. Abb. 16 c) hingegen zeigt einen EBSD-Scan einer
hochverformten, nanokristallinen Probe. Die KorngroBe betragt dabei etwa 50 nm.
Da sich KorngroRen im Bereich von unter 100 nm nur noch schwer mit konventionellen
EBSD-Scans auflosen lassen, wurde fiir dieses Bild ein Transmissions-EBSD-Scan an einer
elektrolytisch gedtzten TEM-Probe durchgefiihrt. Abb. 16 d) zeigt zum Vergleich eine TEM-
Aufnahme einer hochverformten Probe, in der wieder einige Verformungszwillinge
ersichtlich sind. Der Grund fiir den unscharfen Bildeindruck wird dabei in Kapitel 3.2.2

erlautert.
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Abb. 16) EBSD-Scans von CoCrFeMnNi-Proben a) leicht verformt b) reine Druckbelastung. c)

Transmissions-EBSD an einer hochverformten Probe. d) Zeigt im Vergleich eine TEM-Aufnahme einer

hochverformten Probe.
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3.1.3 Zugversuch
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Abb. 17) Zugversuch einer unverformten und einer hochverformten CoCrFeMnNi-Probe. Die

Hochverformung fiihrt zu einem starken Anstieg in der gemessenen Zugfestigkeit, jedoch auf Kosten der

Duktilitat.

Die Hochverformung der CoCrFeMnNi-Legierung fiihrt zu einem starken Anstieg der
Festigkeitswerte im Gegenzug aber auch zu einer Reduktion der Duktilitdt des Materials.
Die Zugfestigkeit steigt dabei von 410 MPa beim unverformten Material auf etwa 1950 MPa.

beim hochverformten Material.

Mogliche festigkeitssteigernde Mechanismen bei hochverformten Metallen waren
Kaltverformung(Formel (10)), insbesondere aufgrund der geringen KorngrofRen auch die

Kornfeinung (Hall-Petch Mechanismus, Formel (11)

Aasz*kv*G*\/E (10)
ky
UY:O-O-I_\/_H (11)
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Wobei gy, die FlieBspannung, g, und k, materialabhédngige GroRen und d die KorngroRe ist
bzw. M der Taylor-Faktor, G der Schubmodul, k, ein materialabhangiger Vorfaktor und p die
Versetzungsdichte. Die beiden Mechanismen basieren dabei auf einer Behinderung der
Versetzungsbewegung bzw. Versetzungsaufstau an den Korngrenzen. Da aber wie in Kapitel
1.2.1 beschrieben in hochverformten Metallen ein GroRteil der Versetzungen zu
GroBwinkelkorngrenzen angeordnet ist und die Versetzungsdichte innerhalb der meisten
Korner relativ gering ist bzw. die KorngroRe unter der GrofRe von typischen
Versetzungsstrukturen liegt, lasst sich der Mechanismus der Kaltverfestigung nur bedingt auf
hochverformte Metalle umlegen. Da die genauen Werte fiir oy und k, fiir die getestete
Legierung nicht bekannt sind, ist ein Vergleich zwischen berechneten und experimentell

bestimmten Festigkeitswerten jedoch nicht moglich.

Obwohl die Verfestigung wahrend des Zugsversuchs beim unverformten Material noch sehr
ausgepragt ist, ist diese beim nanokristallinen Material hingegen kaum gegeben. Gemal
Wang et al. [20] sind Korngrenzen sowohl Senken als auch Quellen fiir Versetzungen. In
nanokristallinen Materialen miissen Versetzungen nur geringe Wege zuricklegen um an der
nachsten Korngrenze wieder zu annihilieren. Daher kommt es innerhalb des Korns nicht zur
Anhdufung von Versetzungen und entsprechend kommt es auch kaum zu

Verfestigungseffekten.

Es ist anzumerken, dass Kornfeinung nur bis zu einer bestimmten Korngrofle
(materialabhadngig, ca. 20 nm) zu einer Festigkeitssteigerung fluhrt und bei einer weiteren
Reduktion der KorngrofRe sogar zu einer Festigkeitsabnahme fiihrt (inverser Hall-Petch-
Effekt). Dies ist darauf zurick zu filihren, dass bei geringeren KorngroRen andere

Verformungsmechanismen, beispielweise Korngrenzengleiten, dominieren.
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Als Kennwert fir die Duktilitat wurde zudem noch die Brucheinschniirung Z berechnet:

7 = (A"A'ﬂ «100% (12)

0

Wobei Aq die Ausgangsflache ist, die vor der Zugpriifung per Mikrometerschraube bestimmt

wurde. Ag wurde direkt im REM bestimmt und ist die Abmessung der Bruchflache.

Zustand Ao [mm?] Ag [mm?] Z [%)]
Unverformt 0,366 ~ 0,190 ~ 48,08
Hochverformt 0,449 0,448 0,11

Tab. 9: Vergleich der Brucheinschniirung bei einer unverformten und einer hochverformten

CoCrFeMnNi-Zugprobe

Abb.18 zeigt die beiden Bruchflachen, wobei in beiden Fillen ein duktiler Wabenbruch zu

sehen ist.

Abb. 18) a) Zeigt die Bruchfliche der unverformten Zugprobe der Cantor-Legierung, b) die Bruchflache

der hochverformten Zugprobe. In beiden Fillen erfolgt der Bruch dabei duktil (Wabenbruch).
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3.2 Warmebehandlungen der hochverformten Cantor-

Legierung

Im zweiten Teil der Arbeit wurde der Einfluss einer Warmebehandlung auf die Mikrostruktur
und die mechanischen Eigenschaften der hochverformten Cantor-Legierung untersucht.
Dabei wurden Hartemessungen, Zugversuche, elektronenmikroskopische Untersuchungen,

Rontgenbeugung sowie Messungen mittels Atomsonde genutzt.

3.2.1 Harte
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Abb. 19) a) Harteverlauf in Abhingigkeit der Gliihtemperatur nach einer isochronen Warmebehandlung

(t=1h) b) Harteverlauf von isotherm (T=450°C) gegliihten Proben in Abhéngigkeit der Gliihdauer.

Um eine erste Einschatzung, der durch eine Warmebehandlung hervorgerufenen
Anderungen zu bekommen, wurden Hirtemessungen durchgefiihrt. Bei der getesteten
Legierung resultiert eine einstlindige Warmebehandlung bei relativ niedrigen Temperaturen
in einem Anstieg der Harte, wobei das Hartemaximum bei 450°C erreicht wird (Abb. 19) a)).
Dieser anfangliche Harteanstieg wurde bereits bei anderen hochverformten Metallen [19,21-
24] festgestellt, der Grund dafiir wird aber in der Literatur noch kontrovers diskutiert. Als
Ursache werden einerseits die mogliche Ausbildung von Segregationen an der Korngrenzen
[23], andererseits aber auch eine Versetzungsverarmung innerhalb der Koérner im
warmebehandelten Material [24] genannt. Der rapide Abfall der Hartewert nach dem

Erreichen des Hartemaximums hingegen ist auf Kornwachstum zuriick zu fihren.
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Zusatzlich wurde eine isotherme Warmebehandlungsversuchsreihe (T=450°C, siehe Abb. 19)
b)) durchgefiihrt um die Kinetik des Harteanstiegs zu studieren. Bereits bei Zeiten von t= 30s
kommt es dabei zu einem merklichen Anstieg der Harte. Bei Glihzeiten von t =5 min ist der
Unterschied zum in Abb. 19) a) festgestellten Hartemaximums nur mehr gering (~ 5%). Die
Datenwerte fir t=30 min und t=1h lassen vermuten, dass die Kurve in ein Plateau gehen
wirde. Bei Glihzeiten ab t=5h kommt es jedoch zu einem starken Anstieg in den
gemessenen Hartewerten, was auf das Auftreten eines zweiten Hartungsmechanismus

zurickzufihren sein kdonnte.

Nach einer Warmebehandlung bei 450°C fir 100h erreichen die Proben ein
Sekundarhartemaximum im Bereich von ~ 900 HV1 und zeigen nach Durchfiihrung der
Harteprifung Palmquist-Risse, was eine ndherungsweise Berechnung der Bruchzadhigkeit

ermoglicht.

ége ;44 .59 pm

Abb. 20) Héarteeindruck in einer CrCoFeMnNi Probe, die fiir 100h bei 450°C gegliiht wurde.
Mittels Intendation-Fracture Methode kann die Bruchzdhigkeit des Werkstoffs in Abhangigkeit

der Priifkraft und der Risslangen bestimmt werden.

K;c = 0.0725 = P/a”(3/2) = 3.39 MPavm (13)

Wobei K|c die Bruchzahigkeit des Materials in MPa+/m ist, P die aufgebrachte Belastung in
[N], und a die Risslange in [mm].
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3.2.2 Entwicklung der Mikrostruktur in Abhangigkeit einer isothermen Warmebehandlung

Um die Anderungen der Mikrostruktur charakterisieren zu kénnen, wurden Untersuchungen
im Transmissionselektronenmikroskop an isotherm warmbehandelten Proben durchgefiihrt,
wobei diese zusatzlich noch durch Analysen mittels tomographischer Atomsonde (APT)
erganzt wurden. Bei isochron behandelten Proben wurden bei Temperaturen lber 450°C
(Temperatur des Hartemaximums) BSE-Bilder aufgenommen. Da insbesondere TEM und APT
nur Ergebnisse von einem sehr begrenzten Probenvolumen liefern, wurden erganzend noch

Messungen mittels Rontgendiffraktometrie (XRD) durchgefiihrt.
Transmissionselektronenmikroskop (TEM)

Abb. 21) a) zeigt erneut die Mikrostruktur einer HPT-verformten Probe. Die KorngrolRRe liegt
dabei im Bereich von etwa 50 nm. Innerhalb der Korner sind dabei noch einige feine
Verformungszwillinge zu erkennen. Die Strukturaufnahmen machen meist einen unscharfen
Eindruck, der jedoch nicht auf eine falsche Justierung des Gerats zurlckzufiihren ist. In der
Literatur findet man dazu Untersuchungen, die von Nichtgleichgewichtskorngrenzen
ausgehen [25], welche im Kristall lokal zu hohen Spannungen und somit Gitterverzerrungen
fihren. Dies resultiert in Hellfeldaufnahmen in einen unscharfen Bildeindruck. Im Vergleich
sieht man in Abb. 21) b) eine hochverformte Probe, die bei 450°C fir 1 Stunde

warmebehandelt wurde.

Wahrend die KorngrofRe sich im Wesentlichen nicht verandert wirkt das Bild aufgrund des
Abbaus der inneren Spannungen bzw. der Relaxation der Korngrenzen viel klarer.
Obwohl beide Proben mit demselben Elektrolyt gedliinnt wurden ist in der
warmebehandelten Probe klar ersichtlich, dass einige Bereiche vollstindig weggeatzt
wurden. Ein moglicher Schluss ware, dass es bei der Warmebehandlung zur Ausbildung einer
Zweitphase gekommen ist, die wesentlich empfindlicher auf den Elektrolyten reagiert.
Nach einer Warmebehandlung von 15 Stunden bei 450°C ist das Probenmaterial stark
magnetisch, wodurch die TEM-Aufnahmen ,unscharf” wirken. Gegenilber den einstiindig
behandelten Proben hat sich zumindest eine weitere, langlich wirkende Phase ausgebildet

(markierte Bereiche, Abb. 21 c))
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Abb. 21) TEM-Bilder von CoCrFeMnNi-Proben, a) hochverformt, b) hochverformt und bei 450°C fiir 1h

gegliiht. Bei beiden Proben ist die KorngroRe ungefdhr dieselbe. Aufgrund des Abbaus von inneren
Spannungen und Relaxation von Korngrenzen wirkt Bild b) wesentlich klarer. In c) ist die Probe, die bei
450°C fiir 15h warmebehandelt wurde, ersichtlich. Probe a) und b) wurden dabei elektrolytisch, Probe

c) hingegen mittels Argon-lonen gediinnt.

Uber eine Analyse mittels Selected Area Diffraction (SAD), siehe Abb. 22) a) und b) kann
nachgewiesen werden, dass es tatsachlich zum Auftreten einer Zweitphase kommt da, im

Vergleich zur SAD-Analyse der hochverformten Probe, neue Peaks auftreten.
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Abb. 22) a) Beugungshild einer hochverformten CoCrFeMnNi-Probe mit b) dazugehoriger
Diffraktorgramm. d) Beugungsbild einer hochverformten und bei 450°C fiir 1h wirmebehandelten
Probe mit d) dazugehdérigen Diffraktogramm . e) Ist das Beugungsbild einer bei 450°C fiir 15h gegliihten
Probe. Das Auftreten neue Peaks in d) und f) ist auf Ausbildung einer neuen Phase wdhrend der

Warmebehandlung zuriickzufiihren.
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Abb. 22) a) zeigt dabei das Beugungsbild der HPT-verformten Probe, in Abb. 22) b) ist dabei
die Intensitdt in Abhangigkeit des Wellenvektors k zu sehen. Die Berechnung der

Gitterkonstante a erfolgte dabei unter der Annahme eines kfz-Gitters tber:

R="Ls 2 +i+12 . (14)
a

Wobei R den Abstand eines Beugungsrings zum Primarstrahl darstellt und sich somit Gber
eine Vermessung des Beugungsbildes ergibt und das Produkt A * L die Beugungskonstante
ist. Fur die Gitterkonstante a ergab sich dabei ein Wert von etwa 0.35 nm.
Wahrend der Hochverformung kommt es bei der untersuchten CoCrFeMnNi-Legierung also
zu keiner verformungsinduzierter Bildung von Ausscheidungen, sondern die Legierung bleibt
weiterhin einphasig, da alle Peaks einem kfz-Gitter mit der berechneten Gitterkonstante
zuordenbar sind. Abb.22 c) und d) zeigen hingegen die warmbehandelte Probe. Die Anzahl
der neu aufgetretenen Peaks ist dabei jedoch zu gering um eine eindeutige Zuordnung zu
ermoglichen. Abb. 22 e) und f) zeigen Beugungsbild und Diffraktogramm der bei 450°C fiir
15h gegliihten Probe. Die in d) neu aufgetretenen Peaks sind hier bereits wesentlich starker

ausgepragt. Hinzu kommen auch neue Peaks bei k-Werten > 10.
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3.2.2.1 Atomsonde

Flr jeden der gemessenen Zustande (Hochverformt, Warmebehandlung bei 450°C fiir 1h
bzw. 15h) wurden jeweils zwei erfolgreiche Messungen durchgefiihrt. Da die Darstellung
jeweils beider Ergebnisse keinen Mehrwert an Information liefern wiirde, wurde

nachfolgend jeweils nur das bessere Messergebnis angefihrt.

Zustand Gemessene Atome [¥10°)]
Hochverformt 13
10
450°C, 1h 10
8
450°C, 15h 35
3

Tab.10 : Die mittels Atomsonde gemessenen Zustidnde, wobei die markierten Messungen in den

Ergebnissen angefiihrt werden

Hochverformte Probe:

Insgesamt wurden in der Messung ca. 13*10° Atome erfasst, was einem Volumen von etwa
20*20*400 nm? entspricht. Die Rekonstruktion der Spitze erfolgte dabei tUber eine ,Shaft
Reconstruction”, fiir die Geometrie wurde dabei die entsprechende Aufnahme im REM
herangezogen. (sieche Abb. 23)). In Abb. 24) wurden der Ubersichtlichkeit wegen nur Ni-
Atome eingeblendet, der Zylinder entspricht dabei einem Messvolumen von 15*15*300
nm>. In diesem Volumen wurde das in Abb. 25) ersichtliche Diagramm der chemischen
Zusammensetzung ermittelt. Daraus lasst sich erkennen, dass es keine signifikanten
Schwankungen in der chemischen Zusammensetzung liber das gemessene Volumen gibt.
Die darin ersichtlichen Streuungen ergeben sich daraus, dass die chemische
Zusammensetzung mit einer Schrittweite von nur 0.1 nm bestimmt wurde. Diese geringe
Schrittweite ermdoglicht es einerseits mogliche Unterschiede in der Chemie (bspw. durch
Ausbildung von Segregationen an den Korngrenzen) gut aufzulésen, fihren aber auch zu
einer grofReren Standardabweichung. Die chemische Zusammensetzung des gesamten

gemessenen Volumens lasst sich dabei Tabelle 11 entnehmen.
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Abb. 23) REM-Aufnahme der Spitze vor der Untersuchung mittels Atomsonde. Zur Rekonstruktion der

Spitze wurden Spitzendurchmesser und Offnungswinkel herangezogen.
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Abb. 24) Ergebnis einer Atomsondenuntersuchung an einer hochverformten CoCrFeMnNi-Probe. Ni-
Atome sind dabei griin eingezeichnet, der Zylinder entspricht dem Messvolumen innerhalb dessen die

chemische Zusammensetzung fiir die Hauptlegierungselemente bestimmt wurde (Abb. 25))
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Abb. 25) Chemische Zusammensetzung einer hochverformten CoCrFeMnNi-Spitze. Das Volumen

innerhalb dessen gemessen wurde lasst sich aus Abb. 24) entnehmen.

Element Konzentration ( at%) Standardabweichung (at%)

C 0.017 0.002
N 0.256 0.004
0 0.004 0.002
Mn 18.361 0.031
Cr 19.972 0.031
Co 20.288 0.031
Fe 20.416 0.033
Ni 20.686 0.032

Tab. 11: Chemische Zusammensetzung der hochverformten CoCrFeMnNi-Probe innerhalb eines
15*15*300 nm® Volumens
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Warmebehandlung : 450°C, 1 Stunde

Bei der Messung der einstiindig warmebehandelten Proben lassen sich bereits starke
Anderungen in der chemischen Zusammensetzungen erkennen. Das gemessene Volumen
betrug etwa 40*40*70 nm3, was ca. 10¥10° Atomen entspricht. (Abb. 26 a)). Bereits im TEM-
Bild (Abb. 26 b)) der gemessenen Spitze ist ein deutlicher Unterschied im Kontrast einiger
Korner zu erkennen. Die chemische Zusammensetzung am Interface ,Matrix“-
intermetallische Phase wurde dabei zusatzlich iber ein Proxigramm bestimmt (Abb. 26 c)).In
der rekonstruierten Spitze sind nur Ni (gelb) und Mn (schwarz) Atome dargestellt. Der
markierte Bereich stellt eine Isosurface mit der Bedingung Mn+Ni > 70 at.% dar und zeigt

den Bereich, in der sich eine neue Phase gebildet hat, deutlich.

Uber ein Messvolumen (Abb. 27 a)) wurde die chemische Zusammensetzung der
warmebehandelten Probe ermittelt (Abb. 27 b) und Tab. 12/13). Diese neue Phase besteht
zu 95 at.% aus Mn und Ni, es kdnnte sich dabei also um die n‘*-Phase handeln, die im bindren
Phasendiagramm Mn-Ni (Abb. 28)) bei der gemessenen Zusammensetzung auftritt. Der

Volumenanteil der intermetallischen Phase betragt dabei 4,47 vol.%.

Sowohl Abb. 26 b) als auch Abb. 27 b) stellen dabei die chemische Zusammensetzung Uber
eine bestimmte Weglange dar. Bei einem Proxigramm wird jedoch die Chemie lber die
Entfernung zu einem bestimmten Interface (in diesem Fall der markierten
Isosurface)ermittelt. Dabei gilt es zu beachten, dass das Volumen, innerhalb dessen die

Chemie fir jeden Datenpunkt bestimmt wird, bei einem Proxigramm nicht konstant ist.
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Abb. 26 a) TEM-Aufnahme einer hochverformten und warmebehandelten (450°C, 1h) CoCrFeMnNi-
Spitze mit b) der dazugehoérigen Messung mittels Atomsonde. Ni-Atome sind gelb, Mn-Atome schwarz
eingezeichnet. Die Isosurfaces entsprechen dabei einer chemischen Zusammensetzung von Ni+Mn 270

at% . c) Zeigt die chemische Zusammensetzung am Ubergang zwischen Isosurface und ,,Matrix“.
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Abb. 27 a) Zeigt die rekonstruierte Atomsondenspitze, eingeblendet sind dabei nur Ni-Atome. Die
markierten Bereiche stellen Isosurfaces dar, innerhalb derer gilt: Ni+Mn > 70 at.%. Der Zylinder ist das

Messvolumen innerhalb dessen die chemische Zusammensetzung b) bestimmt wurde

Mn - Ni

Abb. 28) Bindres Ni-Mn Phasendiagramm. Eingezeichnet ist dabei die n-Phase, die sich wahrscheinlich

wihrend der Warmebehandlung (450°C, 1h) Stunde ausbildet. [26]
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Element Konzentration ( .at%)

C 0.006
N 0.044
Mn 45.450
Cr 1.325
Co 3.022
Fe 0.655
Ni 49.497

Aus Tabelle 12 lasst sich die chemische Zusammensetzung der Ni-Mn Phase entnehmen. In

Tabelle 13 ist die Zusammensetzung der verbleibenden High-Entropy Phase gegeben.

Standardabweichung (.at%)
0.004
0.008
0.151
0.034
0.057
0.033
0.154

Tab. 12: Chemische Zusammensetzung der Ni-Mn-Phase

Element Konzentration ( .at%)

C 0.007
N 0.198
0] 0.004
Mn 17.011
Cr 19.331
Co 22.323
Fe 22.344
Ni 18.781

Standardabweichung (at.%)
0.003
0.005
0.002
0.038
0.040
0.050
0.044
0.042

Tab. 13: Chemische Zusammensetzung der high-entropy Phase.
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Warmebehandlung : 450°C, 15 Stunden

Die Messung, der fur 15 Stunden gegliihten Probe, umfasste ein Volumen von etwa
60*60*180 nm3, was etwa 35*10° Atomen entspricht. Aus der Messung geht hervor, dass
sich die ehemals einphasige Legierung entmischt hat und nun vierphasig vorliegt. Neben der
urspringlichen High-Entropy Phase existiert nun auch eine Cr-reiche, eine FeCo-reiche sowie
eine NiMn-reiche , die in den Proben ,die bei 450°C fir 1 Stunde warmebehandelt wurden,
bereits ermittelt wurde. Zudem existiert in der gemessenen Probe ein Ga — und O-haltiger
Bereich, der vermutlich auf die Herstellung der Spitze mittels Focused lon Beam
zuriickzufiihren ist. In Abb. 29 a) ist dabei die TEM-Aufnahme der analysierten
Atomsondenspitze zu erkennen. Abb. 29 b) zeigt die Atomsondenspitze, wobei alle funf
Hauptlegierungselemente eingeblendet sind. Abb. 30-33) zeigen dabei die einzelnen
intermetallischen Phasen und die verbliebene High-Entropy Phase mit dazugehorigen

Isosurfaces und der chemischen Zusammensetzung.
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Abb. 29 a) TEM-Aufnahme der gemessenen Spitze und b) Messergebnisse der Atomsonde, wobei Cr-

Atome rot, Ni in Gelb und Mn in Hellgriin sowie Fe in Blau und Co in Magenta gehalten ist.
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Konzentration
( at%)
0.001
0.652
0.159
14.837
21.699
21.845
22.433
18.375

b)

Standardabweichung

(at%)

0.003
0.013
0.003
0.057
0.069
0.069
0.068
0.063

Abb. 30 a) Nach Subtraktion aller gebildeten intermetallischen Phasen verbleibt eine ,Matrix“ der

urspriinglichen High-Entropy Phase. Die chemische Zusammensetzung in b) zeigt jedoch, dass der Mn-

Gehalt leicht abgefallen ist
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0.091
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b)
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(at%)

0.005
0.006
0.005
0.157
0.042
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0.043
0.165

Abb. 31) a) In Griinténen einzeichnet sind Ni und Mn Atome. Die markierten Bereiche entsprechen

Volumina in denen die Summe an Ni und Mn groBer als 65 at.% ist. In b) lasst sich die chemische

Zusammensetzung dieser Volumina erkennen.

42



AN
1

M
m S

Konzentration

—

Element (at%)

i

T

T

T T
0 06 0S- 0N 0 O 0S 08 Op

Y
gozo0zo0

7
zZ3

0.003
0.103
0.058
5.745
0.335

45.307
46.705

1.743

b)

Standardabweichung

(at%)

0.003
0.005
0.003
0.037
0.013
0.079
0.079
0.020

Abb. 32 a) Fe und Co Atome sind blaulich dargestellt. Fiir die Isosurfaces gilt die Bedingung Co > 35 at.%.

In b) ist die chemische Zusammensetzung dieser neuen Phase aufgelistet
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Konzentration
Element | (at%)

C 0,581
N 0,038
0 0,119
Mn 3,419
cr 81,831
Co 4,051
Fe 9,601
Ni 0,361

b)

Standardabweichung

(at%)

0,003
0,004
0,003
0,031
0,074
0,035
0,058
0,013

Abb. 33 a) Cr-Atome sind rot eingefirbt. Fir die Isosurfaces gilt Cr > 50 at.%. Die chemische

Zusammensetzung ldsst sich aus b) entnehmen.
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Der Volumenanteil der einzelnen Phasen betragt dabei:

Phase Concentration (vol.%)
Cr-reich 13,53
NiMn-reich (n“) 15,40
FeCo-reich (a;-Phase) 27,32

Tab. 14 : Volumenanteil der intermetallischen Phasen.

Bei der NiMn-Phase handelt sich dabei wie schon bei der Warmebehandlung nach 1 Stunde

vermutlich um die tetragonale n“-Phase. Die an Fe und Co reiche Phase kdnnte die a;-Phase

sein, [27], die eine CsCl-Struktur besitzt. Gemal [28] besitzt die Cr-reiche Phase eine krz-

Struktur.
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Abb. 34) a) Binares Fe-Co Phasendiagramm. Eingezeichnet ist dabei die a,-Phase, die sich bei der

Warmebehandlung bei 450°C fiir 15 Stunden ausbildet. B) Cr-Fe Phasendiagramm, der markierte

Bereich entspricht in etwa der Phase, die sich wahrend der Warmebehandlung ausbildet. [26]
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In Abb. 35) ist noch die chemische Zusammensetzung tber ein 15*15*180 nm?3 dargestellt,

wobei alle vier Phasen auftreten.

Olll
T I T I q/ I T
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“ Cr-rich “ Cantor

n i r r|c_ n Fe %
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™ A Co %
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I
100
Distance (nm)

T oy+Cr-rich

Abb. 35): Die chemische Zusammensetzung iiber ein 15*15*180 nm 2 Volumen. In den verschiedenen

Phasen treten teilweise starke Schwankungen in der chemischen Zusammensetzung auf.
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3.2.3 Entwicklung der Mikrostruktur in Abhangigkeit der isochronen Warmebehandlung

a)
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Abb. 36) a) Harteverlauf als Funktion der Temperatur (t=1h) sowie BSE-Aufnahmen von hochverformten

CoCrFeMnNi-Proben nach einer Warmebehandlung bei b) 550°C, c) 600°C d) 650°C und e) 700°C. Bei
Probe b) sind nur einige Kérner merklich gewachsen, wahrend ein GroRteil der Kérner weiterhin unter
100 nm liegt. Bei Bild c) hingegen ist die Probe bereits volistdandig rekristallisiert und die KorngroRe liegt

deutlich Giber 100 nm. Auch bei hoheren Gliihtemperaturen ist dabei noch eine Zweitphase sichtbar —

Siehe markierte Bereich in d) und e).
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In Abb. 36) ist die Harteentwicklung mit Mikrostrukturaufnahmen fiir den
Erweichungsbereich gegenibergestellt. Probe b) wurde fiir 1h bei 550°C gegliiht, der daraus
resultierende Harteabfall gegeniiber dem Maximum ist dabei noch nicht sehr ausgepragt.
Die Mikrostruktur ist dabei sehr inhomogen, einige Koérner sind bereits merklich
angewachsen und liegen im Bereich von etwa 200 nm, wobei ein Grofdteil der Koérner
weiterhin deutlich unter 100 nm liegen diirfte. Die schwarzen Punkte sind Atzgriibchen, die

durch das elektrolytische Polieren wahrend der Probenpraparation entstanden sind.

Bei 600°C, Bild c), ist die Mikrostruktur bereits wieder sehr homogen, was auf eine
vollstandige Rekristallisation des Gefliges zurlickzufiihren ist. Alle Kérner haben GrofRen von
deutlich Gber 100 nm, was auch den Abfall in der Harte gegenliber dem Maximum bei 450°C
erklart.

Bild d) zeigt eine Probe die bei 650°C fur 1h warmebehandelt wurde, wobei einige Kérner
bereits im pum Bereich liegen. Die markierten Bereiche stellen dabei einige der im Bild
vorhandenen Zweitphasen dar, die wahrend der Warmebehandlung aufgetreten sind. Noch
héhere Glihtemperaturen (Bild e), 700°C fur 1h)) fihren zu einem weiteren Kornwachstum,

wobei auch hier deutlich eine Zweitphase auftritt.
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3.2.4 Rontgendiffraktometrie (XRD)
Die XRD-Analyse wurden an einem Rigaku SmartLab Diffraktometer durchgefihrt.

Die Messungen wurden dabei mit Cu-K, Strahlung und einer Spotsize von 0.5 mm

durchgefiihrt.

In Abb. 39 a) und b) ist die Messung der isotherm warmebehandelten Proben ersichtlich. Zur
Indizierung wurde die Gitterkonstante von Cu (361.49 pm) herangezogen. Wahrend die
hochverformte Probe noch eindeutig eine einphasige kfz-Legierung ist, treten bei Zeiten ab
15 Stunden neue Peaks auf. Wahrend bei der 15-stiindigen Probe der (111) Peak noch

deutlich zu sehen ist verschwindet dieser bei den Proben mit hoheren Gliihzeiten zu

Gunsten neuer Peaks (siehe Abb. 40).
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Abb. 39) a) Diffraktogramm der isotherm warmebehandelten Proben. Bei Gliihzeiten bis zu einer

Stunde liegt die kfz-Legierung einphasig vor. Bei hoheren Gliihzeiten treten jedoch neue Phasen auf. b)

3-dimensionale Darstellung des Diagramms zur besseren Ubersicht.
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Auch bei allen anderen kfz-Peakpositionen Ilasst sich dieses Verschwinden der
urspriinglichen Peaks beobachten. Das ist prinzipiell in Ubereinstimmung mit den
Messergebnissen der Atomsonde — Lediglich bei Warmebehandlungen von 450°C fir 1
Stunde wurde in der Atomsonde bereits eine Entmischung festgestellt. Da der
Volumenanteil der neuen Phase jedoch gering ist (4,47 vol.%) konnte diese auch unter der

Detektionsgrenze liegen. Die neu aufgetretenen Peaks konnten leider nicht indiziert werden.

——SPD
200004 | ——450°C_1h (111)
——450°C_15h
| 450°C_100h
450°C_200h
15000
10000

' /N

5000 - o A L

O I L] I Ll

42 44 46
20

Abb. 40) Diffraktogramm der isotherm warmebehandelten Proben liber einen kleineren © -Bereich. Bei
Gliihzeiten von mehr als einer Stunde kommt es zum Auftreten neuer Peaks. Vergleicht man die Peaks
der hochverformten und der einstiindig warmebehandelten Probe ldsst sich ein Unterschied in der

Halbwertsbreite feststellen.

Vergleicht man die Halbwertsbreite (Full Width at Half Maximum, FWHM) der Peaks der
hochverformten und der Probe, die bei 450°C fiir 1 Stunde warmebehandelt wurde, erkennt
man, dass diese bei der warmebehandelten Probe abnimmt (Abb. 41 ). Da die KorngréRe bei
beiden Proben jedoch ungefahr gleich ist, konnte diese fir eine Abnahme der

Versetzungsdichte in der warmebehandelten Probe sprechen.
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Abb. 41) Vergleich der Halbwertsbreite der isotherm gegliihten (T=450°C) Proben. Die Anderung in der
Halbwertsbreite der einstiindig warmebehandelten Probe im Vergleich mit dem hochverformten
Zustand konnte auf eine Anderung in der Versetzungsdichte zuriickzufiihren sein

Vergleicht man hingegen die isochrone Versuchsreihe sind die Unterschiede wesentlich
geringer, nur im markierten Bereich in Abb. 42) Lasst sich das Auftreten eines neuen Peaks

erkennen, was ebenfalls auf die Bildung einer neuen Phase zuriickzufiihren sein kénnte.
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Abb. 42) Diffraktogramm der isochron gegliihten Proben. Bei Temperaturen ab 550°C kommt es zum
Auftreten eines neuen Peaks.
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Abb. 43 a) Zugversuch an CoCrFeMnNi-Proben, die hochverformt und warmebehandelt wurden.

Warmebehandlungen bei 450°C fiihren dabei zu einer Versprodung des Materials, wahrend bei hheren

Temperaturen aufgrund von Kornwachstum die Duktilitdt wiederum zunimmt. b) Bei den unverformten

CoCrFeMnNi-Proben zeigt eine Warmebehandlung bei 450°C keinen signifikanten Unterschied im

Vergleich zum Grundzustand.

Wie schon aus Kapitel 3.2.1 hervorgeht, fihrt eine Warmebehandlung bei 450°C fiir eine

Stunde zu einem merklichen Anstieg der Festigkeit in der getesteten CoCrFeMnNi-Legierung.

Wahrend das hochverformte Material ohne Warmebehandlung noch eine gewisse Duktilitat

aufweist, versprodet die Probe durch die Warmebehandlung bei 450°C hingegen und bricht

ohne zuvor signifikant plastisch zu verformen. Dieser Ubergang von einem duktilen zu einem

sproden Versagen lasst sich auch anhand von Abb. 44) a-f), die die jeweiligen Bruchflachen

zeigen, nachvollziehen bzw. aus der Berechnung der Brucheinschniirung, siehe Tab. 16 .Die

Proben, die bei 450°C fir 15h gegliiht wurden, zeigen merklich niedrigere Festigkeitswerte,

was in diesem Fall aber auf ein vorzeitiges Versagen, eventuell aufgrund von zuvor

eingebrachten Schaden in Verbindung mit einer sehr niedrigen Bruchzahigkeit, zurlick zu

flihren ist. GemaR der Hartewerte (siehe Tab.15) sollte die Zugfestigkeit bei diesen Proben

hoher liegen als bei allen anderen getesteten Proben. Zugversuche an unverformten und

warmebehandelten Proben hingegen haben ergeben, dass es bei diesen zu keinen

signifikanten Anderungen der mechanischen Eigenschaften kommt (Abb. 43 b).
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Die Abschatzung der Zugfestigkeiten aus den gemessenen Hartewerten und die Abweichung

von den experimentell gemessenen Werten lassen sich Tab. 15 entnehmen.

Die Zugfestigkeiten wurden dabei Giber Tabor-Beziehung abgeschatzt:

Harte(MPa) (15)
T3

Die Hartewerte in MPa ergeben sich aus den Vickers-Hartewerten lber:

Harte(MPa) = Harte(HV1) = 9,81 (16)
Material Ozug (MPa) Ogeschitzt (MPa) Abweichung (%)

Hochverformt 1950 1700 14,7
450°C, 1h 2070 2057 0,63
450°C, 15h 700 2790 74,9
600°C 1600 1536 4,16
650°C 1260 1366 7,76
700°C 1040 1145 9,17

Tab. 15 : Vergleich zwischen berechneten und experimentell bestimmten Zugfestigkeitswerten fiir die

CoCrFeMnNi-Legierung

Eine Warmbehandlungen bei Temperaturen > 450 °C zeigt hingegen eine Abnahme der
Zugfestigkeit, daflir aber eine Zunahme der Duktilitat mit ansteigender Gliihtemperatur. Dies
ist auf Kornwachstum im Geflige zuriick zu fihren. Aus den Bildern der Bruchflachen (siehe

Abb. 45) a)-d)) geht ebenfalls hervor, dass das Versagen wieder deutlich duktiler erfolgt.
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Warmebehandlung Ao [mm?] Ag [mm?] Z [%]
Hochverformt 0,449 0,448 0,11
450°C, 1h 0,378 0,378 ~0
450°C, 15h 0,377 0,377 ~0

650°C, 1h 0,3844 0,255 33,56
700°C, 1h 0,348 0,179 48,3

Tab. 16 : Vergleich der Brucheinschniirung bei CoCrFeMnNi-Zugproben mit unterschiedlicher

Warmebehandlung
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o

3.2.6 Fraktographie

Cursor Width

Abb. 44 a) Bruchflache einer hochverformten Zugprobe, b) Detailaufnahme der Bruchfldche. c) Probe,

die bei 450°C fiir 1h behandelt wurde, d) Detailaufnahme, die einen interkristallinen Bruch zeigt. e)

Waérmebehandelte (450°C, 15h) Probe mit f) einer Detailaufnahme der interkristallinen Bruchflache.
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Abb. 45) REM-Aufnahmen der Bruchfldchen, von Zugproben der Cantor-Legierung, nach einer

Warmebehandlung bei 650°C fiir 1 h (a) und b)). c) und d) wurden bei 700°C fiir 1h gegliiht. In beiden

Fallen erfolgt der Bruch duktil und es ist eine Zweitphase (markierte Bereiche) erkennbar.

Abb. 44 a) zeigt die gesamte Bruchflache der hochverformten Zugprobe, b) hingegen eine
Detailaufnahme, in der man erkennen kann, dass trotz der hohen Festigkeitswerte die Probe
weiterhin duktil bricht. Die wabenformige Struktur ist dabei charakteristisch fiur einen
duktilen Bruch und entsteht durch Vereinigung von Poren, die durch plastische Verformung
an Einschlissen oder Ausscheidungen gebildet werden und zusammenwachsen. In
c) ist die Bruchflache einer Probe, die bei 450°C fiir 1 Stunde warmebehandelt wurde, in d)
ist klar erkennbar, dass es wahrend der Warmebehandlung zur Ausbildung von
Ausscheidungen gekommen ist. Der Bruch erfolgt dabei bereits spréd und interkristallin.

In e) ist die Bruchflache einer bei 450°C flr 15h gegliihten Probe erkennbar. Das Versagen
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erfolgt dabei vollig sprode und der Bruchausgang ist gut erkennbar. f) zeigt eine
Detailaufnahme dieser Probe, auch hier ist die Ausbildung von Ausscheidungen gut
erkennbar.

Eine Warmebehandlung bei 650°C (Abb. 45 a) und b)) bzw. bei 700°C (c) und d)) resultiert
hingegen wieder in einer deutlichen Steigerung der Duktilitdt des Materials, was sich in den
jeweiligen Detailaufnahmen aufgrund der wabenférmigen Bruchstruktur auch widerspiegelt.
In beiden Fallen lasst sich erkennen, dass es wahrend der Warmebehandlung dennoch zur

Ausbildung einer Zweitphase gekommen ist.
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3.2.7 Zusammenfassung & Diskussion

Die Auswirkung von verschiedenen Warmebehandlungen auf eine hochverformte High-
Entropy Legierung wurde untersucht. Bei der Legierung filihrte eine isochrone
Warmebehandlung (t= 1h) bei Temperaturen bis zu 450°C zu einem Anstieg in den
gemessenen Harte. Diese Festigkeitssteigerung durch Gliihen bei relativ niedrigen
Temperaturen wird auch bei einigen anderen nanokristallinen Metallen festgestellt [21-24],
die Ursache dafiir wird jedoch noch kontrovers diskutiert. Eine Begriindung ware die
Ausbildung von Segregationen an den Korngrenzen [23]. Um dies im Rahmen der
Diplomarbeit zu untersuchen wurden Atomsondenuntersuchungen an hochverformten und
warmebehandelten CoCrFeMnNi-Proben durchgefiihrt. Die Ergebnisse zeigen, dass es keine
Segregationen an den Korngrenzen vorhanden sind, es aber nach einer Warmebehandlung
bei 450°C bei fir 1h zur Ausbildung einer intermetallischen Phase kommt (n*) und bei 450°C

fir 15h die Legierung sogar vierphasig vorliegt.

Eine weitere Begriindung fir den anfanglichen Harteanstieg ware die Versetzungsverarmung
[24] (,,Exhaustion Hardening”) innerhalb der Korner wahrend der Warmebehandlung. Als
Versetzungsquellen verblieben damit nur noch die Korngrenzen, die wahrend der
Warmebehandlung jedoch ebenfalls relaxieren, dadurch wiirde die notwendige mechanische
Spannung zur Versetzungsbildung erhoht werden. Im Rahmen von XRD-Untersuchungen
wurde festgestellt, dass mit der Warmebehandlung die mittlere Peakbreite abnimmt. Da die
KorngrofRe bei Warmebehandlungen bei einer Temperatur von 450°C jedoch gleich bleibt,
kénnte die Anderung der Peakbreite auf eine Anderung in der Defektdichte zuriickzufiihren
sein und somit fir den ,Exhaustion Hardening” Mechanismus sprechen. Zusatzlich zeigten
die isothermen Warmbehandlungen den Harteanstieg schon nach sehr kurzer Zeit was
wiederum eher mit einem Abbau der Versetzungsdichte zu erklaren ware als mit der
schnellen Bildung einer neuen Phase. Eine genaue Quantifizierung dieses Effekts war jedoch

nicht moglich und bedarf daher weiterer Untersuchungen.

Im Rahmen von Zugversuchen wurde festgestellt, dass eine Warmebehandlung bei 450°C
fiir 1h, wie auch schon durch die Hartemessungen vermutet, zu einem weiteren Anstieg der
Festigkeit flihrt, der Werkstoff dabei jedoch stark versprédet. An den Bruchflachen ist gut zu
erkennen, dass es dabei offensichtlich zur Ausbildung von intermetallischen Phasen
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gekommen ist. Die getesteten Zugproben die bei 450°C fur 15h warmebehandelt wurden
sind vorzeitig gebrochen, was die niedrigen, gemessenen Festigkeitswerte erklart. Sowohl an
den Bruchflachen, als auch durch die Hartemessungen (Palmquist) ldsst sich jedoch
erkennen, dass CoCrFeMnNi durch diese Behandlung noch weiter versprédet.
Warmebehandlungen bei héheren Temperaturen flihren jedoch zu Kornwachstum. Dadurch
nimmt die Duktilitat auf Kosten der Festigkeit wiederum zu. Die Festigkeitssteigerung durch
Glihen bei Temperaturen bis 450°C, insbesondere aber bei 450°C fiir langere Zeiten ist bei
der Cantor-Legierung somit nicht oder nicht ausschliellich auf die beiden genannten
Begriindungen (Korngrenzensegregation, Versetzungsverarmung) zurickzufihren - Den
groRten Einfluss fiir sehr lange Gliihzeiten, in Bezug auf die Anderung der mechanischen

Eigenschaften, dirfte die Ausbildung intermetallischer Phasen haben.

Bei den unverformten Proben flihrt eine Warmebehandlung zu keinen signifikanten
Anderungen in den mechanischen Eigenschaften. Sollte es in diesen Fillen ebenfalls zur
Ausbildung intermetallischer Phasen gekommen sein, so konnte diese nicht nachgewiesen
werden und es hat keinen Einfluss auf die mechanischen Eigenschaften. Prinzipiell gilt es die
stark unterschiedliche Grenzflaichendichte zwischen nanokristallinem und grobkornigem
Material zu beachten. Daher ist die Diffusion entlang Korngrenzen in hochverformten
Materialien gegeniiber Korngrenzendiffusion in grobkdrnigen Materialen erhoht [30,31]. Der
Unterschied in den Auswirkungen einer Warmebehandlung zwischen unverformten und
hochverformten Proben sollte somit auf einen grofen Unterschied in der Kinetik

zuriickzufiihren sein.
Zusammenfassend ldsst sich sagen, dass:

e Hochverformung der Cantor-Legierung fihrt zu einer Steigerung der Zugfestigkeit,
von etwa 410 MPa beim unverformten Material auf 1950 MPa beim
Hochverformten. Dies wird im Wesentlichen durch die Verringerung der Korngrofie
verursacht. Die SattigungskorngroRe liegt bei ca. 50 nm.

e Es kommt bei isochronen Warmebehandlungen und Gliihtemperaturen bis 550°C zu
einer weiteren Festigkeitssteigerung, wobei fiir Warmebehandlungen bei 450°C die
Ausbildung intermetallischer Phasen nachgewiesen werden konnte.

e Isotherme Warmebehandlungen bei 450°C flhrten selbst bei sehr kurzen Gliihzeiten

(t =5 min) zu signifikanten Anstiegen in der Harte und ein Hartemaximum von ~ 910
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HV1 wurde bei einer Gliihdauer von 100h erreicht. Die Anderung in den
mechanischen Eigenschaften ist dabei zum Teil auf das Auftreten neuer Phasen ( n“,
a3 und eine Cr-reiche Phase) zurlick zu fihren, sowie bei kurzen Glihzeiten eventuell
auch auf eine Abnahme der Defektdichte.

Gliihtemperaturen (iber 450°C fiihren zu Kornwachstum, wobei bei 600°C die
Mikrostruktur bereits vollstandig rekristallisiert ist und die KorngréRe deutlich tber
100 nm liegt. Entsprechend sinkt auch die Festigkeit des Materials, wobei die
Duktilitat wieder zunimmt.

Obwohl bis dato die Cantor-Legierung aufgrund ihres , High-Entropy”“ Charakters als
thermisch dulerst stabil angesehen wurde, konnte gezeigt werden, dass eine weitere
Verringerung der Korngrole im Vergleich zum bis jetzt untersuchten
KorngroRenbereich, diese Aussage in Frage stellt. Da die Thermodynamik prinzipiell
nicht von der KorngroRe beeinflusst werden sollte, kann darauf geschlossen werden,
dass bei hinreichend langen Warmebehandlungen die gleichen
Mikrostrukturanderungen auch bei mikrokristallinen Proben auftreten werden. Dies

hatte speziell im Kriechverhalten extreme Auswirkungen.
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