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Abstract

In this work the plasticity of nanocrystalline (nc) PdAu alloys has been investigated focusing
on the mechanisms governing plastic flow. Nc PdggAuyg samples have been deformed under
dominant shear and superimposed compression up to large plastic strains (¢ ~ 20 %) using
the so called shear compression specimen. In addition to deformation at different strain-rates
the microstructure of several samples was analyzed by in-situ X-ray diffraction (XRD) dur-
ing loading and post mortem transmission electron microscopy. Mechanical testing allowed
to determine thermal activation parameters which are compatible with pertinent deformation
mechanisms such as stress driven grain boundary migration, nucleation and emission of partial
dislocations at/from grainboundaries (GB), and shear transformation zone (STZ) based plas-
ticity in the GB network, but cannot discriminate between them. To identify which specific
mechanism contributes dominantly to strain propagation, in-situ XRD data were used to com-
pute the contributions of the individual deformation mechanisms to overall strain, leading to
the surprising result that about 70 % of the deformation is carried by STZ mediated plasticity.
In addition, it was found that increasing the Au concentration of nc PdAu has basically no im-
pact on the contributions of the individual mechanisms, indicating that GB mediated plasticity
is not susceptible to conventional solid solution hardening.

Kurzzusammenfassung

In der vorliegenden Arbeit wurde die Plastizitdt nanokristalliner (nk) PdAu-Legierungen mit
dem Ziel untersucht, die zugrunde liegenden Verformungsprozesse zu identifizieren. Dazu wur-
den sogenannte Scherkompressionsproben aus nk PdgpAujg im Druckversuch bis zu groften
plastischen Dehnungen (e ~ 20 %) verformt. Neben der mechanischen Priifung mit verschiede-
nen Dehnraten wurde auflerdem die Mikrostruktur der Proben durch in-situ Rontgendiffraktion
(XRD) wihrend der Belastung und post mortem Transmissions-Elektronenmikroskopie analy-
siert. Die Bestimmung thermischer Aktivierungsparameter erlaubte es, einschliagige Deformati-
onsprozesse wie die spannungsgetriebene Korngrenzenmigration, die Nukleation und Emission
von Partialversetzungen an/aus Korngrenzen (KG) sowie auf Schertransformationszonen (STZ)
basierende Plastizitét in den KG zu identifizieren, ohne jedoch zwischen ihnen diskriminieren zu
kénnen. Um herauszufinden, welcher Prozess dominant zur Deformation beitrigt, wurden an-
hand der in-situ XRD Daten die Anteile der jeweiligen Prozesse an der Gesamtprobendehnung
bestimmt, mit dem erstaunlichen Befund, dass etwa 70 % der Verformung auf STZ basierte
Plastizitdt zuriickzufiihren sind. Aufierdem hat eine Erhéhung des Goldgehalts nahezu keinen
Einfluss auf die Beitrage der verschiedenen Deformationsmechanismen, so dass die von KG
vermittelte Plastizitdt in nk PdAu unempféanglich fiir klassische Mischkristallhdrtung erscheint.
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Kapitel 1
Einleitung

Metalle sind im Allgemeinen kristalline Festkérper, deren Atome auf einem regelméfiigen Git-
ter angeordnet sind. Sie bestehen iiblicherweise jedoch nicht aus einem einzigen Kristall (Ein-
kristall), sondern sind ein aus vielen zuféllig angeordneten Kristalliten (Koérnern) aufgebautes
polykristallines Gefiige. Die mechanischen Eigenschaften des Gefiiges werden dabei mafsgeblich
von der Kristallitgrofe beeinflusst, insbesondere wenn diese auf wenige Nanometer reduziert
wird. Im Vergleich zu grobkristallinen (gk) Werkstoffen mit Korngrofen im Mikrometerbe-
reich zeichnen sich nanokristalline (nk) Metalle (Korngrofsen unter 100 nm) z.B. durch erhéhte
Fliefsspannungen [1-3] oder verédnderte Dehnratenempfindlichkeiten (3, 4| aus. Aufgrund dieser
aukergewohnlichen mechanischen Eigenschaften sind nk Metalle fiir technische Anwendungen
interessant. Um das Potential der nk Metalle zu nutzen, ist es jedoch erforderlich, die Ursachen
des — im Vergleich zu gk Metallen — andersartigen mechanischen Verhaltens zu verstehen. Die
Plastizitat der nk Metalle ist deshalb bereits seit ihrer Entdeckung in den 80er Jahren des 20.
Jahrhunderts [5, 6] Bestandteil der Grundlagenforschung. Trotzdem waren zur Jahrtausendwen-
de die Plastizitdtsmechanismen der nk Metalle im Wesentlichen immer noch unverstanden. Das
ist unter anderem der geringen Vergleichbarkeit von Proben aus unterschiedlichen Herstellungs-
verfahren geschuldet. Die kontroverse Diskussion iiber die Existenz eines inversen Hall-Petch
Verhaltens ist dabei symptomatisch fiir die Misere und belegt, dass zum Teil nicht mal qua-
litative Trends etabliert werden konnten [3, 7, 8]. Als einigermafen sicher galt lediglich, dass
die Plastizitdt der nk Metalle nicht mit einzelnen Fliefsdefekten — wie etwa Versetzungen oder
Leerstellen in gk Materialien — beschrieben werden kann. Stattdessen ist eher ein Wechselspiel
unterschiedlicher Mechanismen fiir ihr mechanisches Verhalten verantwortlich (Eine knappe
Ubersicht verschiedener Deformationsmechanismen in nk Materialien wird in Kapitel 2.4 gege-
ben).

Angesichts des unbefriedigenden Erkenntnisstands wurde im Jahr 2006 die DFG-Forscher-
gruppe 714 (FOR714) zur Erforschung der ,Plastizitdt in nanokristallinen Metallen und Le-
gierungen“ [9] gegriindet!. Das gemeinsame Forschungsprojekt sollte dabei folgende zentrale
Fragestellungen kléren: ,i) Welche Verformungsmechanismen dominieren bei einem Werkstoff
mit einer bestimmten Korngrofie, Legierungszusammensetzung und Stapelfehlerenergie bei ge-

!Die DFG-Forschergruppe 714 ist eine Kooperation von Arbeitsgruppen der Universitéiten bzw. Forschungs-
zentren in Darmstadt, Karlsruhe, Miinster, Saarbriicken und Ulm.
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gebenen Verformungsbedingungen wie Temperatur, Dehnrate oder Spannungszustand, ii) wie
lauten die resultierenden konstitutiven Materialgesetze, und iii), welche Strategien bei der Ge-
staltung des Gefiiges und der Zusammensetzung fiihren zu Werkstoffen mit optimalen Eigen-
schaften in Bezug auf Herstellbarkeit und mechanisches Verhalten“ [9]. Dazu wurden inner-
halb der Forschergruppe Arbeitsschwerpunkte auf die mechanischen Priifung nk Proben, die
atomistische Simulation und Modellierung der Nanoplastizitidt, die Untersuchung von Gefii-
ge und Defektstruktur nk Metalle und die Aufklarung von Verformungsmechanismen mittels
Synchrotronstrahlung gelegt. Um eine maximale Vergleichbarkeit der bendtigten Proben zu
gewdhrleisten, sollten diese zentral mittels Edelgaskondensation (IGC, engl. inert gas conden-
sation) [10] hergestellt werden. Die Edelgaskondensation wurde dabei bewusst gewéhlt, da sie
einerseits Proben im angestrebten Korngrofenbereich ((D)yo < 10nm) liefert und andererseits
IGC-Proben ein homogenes und statistisch isotropes nk Gefiige aufweisen [11-13|, wodurch sie
der Modellvorstellung eines idealen Polykristalls entsprechen. Aufgrund von guten Erfahrungen
beziiglich Herstellung, Charakterisierung und Verformung sowie der Existenz von geeigneten
Potentialen fiir Computersimulationen wurde urspriinglich nk IGC-Palladium als Standardma-
terial gewahlt. Nach der Entdeckung von Raumtemperaturkornwachstum in nk IGC-Pd durch
Ames et al. [14] musste das Material jedoch durch die thermisch stabilere Legierung PdggAuig
ersetzt werden.

Die vorliegende Arbeit entstand in der Arbeitsgruppe von Professor Birringer? im Rahmen
der Aktivitdten der Forschergruppe. Sie hat die Untersuchung der mechanischen Eigenschaften
sowie der zugrunde liegenden Plastizitdtsmechanismen von nk PdggAu;g mit makroskopisch
mittelnden Methoden zum Ziel. Dabei unterliegt die mechanische Priifung der nk Metalle, be-
dingt durch eine geringe Ausbeute bei der Herstellung, allerdings einer Beschrankung auf kleine
Probenvolumina. Fiir die makroskopische Untersuchung ist deshalb eine Miniaturisierung der
tiblichen Probengeometrien (etwa DIN 50125:2009-07 oder DIN 50106:1978-12) erforderlich.
Erschwerend kommt aufserdem die niedrige Duktilitdt der nk Metalle im Standardzugversuch
[2, 15, 16] hinzu, welche abgesehen von Verunreinigungen und Porositdt auch auf die gerin-
ge Verfestigung® der nk Proben zuriickgefiihrt werden kann [18, 19]. Normalerweise zeigen
nk Metalle im Druckversuch durchaus eine gute Duktilitat [19, 20]. Da fiir die Untersuchung
der Verformungsmechanismen im nk Material ein Mindestmaifs an plastischer Deformation un-
abdingbar ist, sollte das makroskopische Verformungsexperiment idealerweise nicht nur einen
hohen Kompressionsanteil aufweisen, sondern auch moglichst grofse plastische Dehnungen er-
moglichen. FEine den Anforderungen geniigende Probengeometrie ist die kiirzlich von Rittel et
al. vorgestellte und fiir groke Probendehnungen optimierte Scherdruckprobe (SCS, engl. shear
compression specimen) [21]. Die notwendige Miniaturisierung der Probengeometrie wurde im
Vorfeld dieser Arbeit von Markus Ames [22] realisiert.

2Universitit des Saarlandes, FR 7.2 Experimentalphysik

3Im Zugversuch an (duktilen) gk Materialien wird durch die Verfestigung eine Verkleinerung des Probenquer-
schnitts infolge lokaler Spannungsspitzen begrenzt und so das frithzeitige Versagen der Probe verhindert (vgl.
Considére-Kriterium [17]).



Zielsetzung und Gliederung der Arbeit

In der vorliegenden Arbeit geht es also um die Untersuchung der mechanischen Eigenschaften
von nk PdggAuig Proben unter dominanter Scherverformung. Dabei sind neben dem mecha-
nischen Verhalten insbesondere die wirksamen Verformungsmechanismen und deren Abfolge
von Interesse. Dazu wurden miniaturisierte SCS Proben aus nk PdggAujg hergestellt und bei
verschiedenen Dehnraten verformt. Nach einer kurzen Einfiihrung in die Grundlagen der Metall-
plastizitit (s. Kap. 2) und der Darstellung der experimentellen Methoden (s. Kap. 3) beschéftigt
sich Kapitel 4 mit den Ergebnissen dieser dehnratenabhéngigen Priifung. Dort werden unter
anderem zwei Methoden zur Bestimmung der Flielispannung des nk Materials anhand der ermit-
telten Spannungs-Dehnungskurven diskutiert sowie Aktivierungsenergie, Aktivierungsvolumen
und Dehnratenempfindlichkeit bestimmt. Diese thermischen Aktivierungsparameter kénnen je
nach aktivem Mechanismus um mehrere Grofenordnungen variieren und sollten deshalb eine
erste Eingrenzung der Verformungsprozesse ermdglichen.

In Kapitel 5 wird anschliefsend eine detaillierte elektronenmikroskopische Untersuchung der
Mikrostruktur in verschieden Deformationsstadien prasentiert. Dabei sind einerseits die Auswir-
kungen der funkenerosiven Praparation der Probengeometrie zu kldren und andererseits etwaige
verformungsinduzierte Verdanderungen der Mikrostruktur aufzuspiiren. Insbesondere ist hier die
Frage nach der Existenz von spannungsgetriebenem Kornwachstum in nk PdggAuyg interessant,
welches bereits in anderen nk Materialien beobachtet wurde [23-25].

Komplettiert wird die Analyse der Verformungsmechanismen durch ein in-situ Experiment
an der ESRF in Grenoble, in dem die Verformungszone der SCS wahrend der Belastung mittels
Synchrotronstrahlung untersucht wurde. Die so erhaltenen Streudaten werden in Kapitel 6 in
Abhéngigkeit vom mechanischen Belastungszustand diskutiert. Dabei bieten die in-situ Daten
neben der Moglichkeit, weitere Deformationsprozesse zu identifizieren, einen guten Einblick in
die Abfolge der verschiedenen Verformungsmechanismen. Ergédnzend zu den in-situ Messungen
am Standardmaterial PdggAujg wurden in Grenoble auferdem verschiedene PdAu-SCS mit
hoherer Goldkonzentration sowie eine thermisch relaxierte Probe gemessen. Die entsprechen-
den Daten werden in Kapitel 7 dazu genutzt, die Legierungsabhéngigkeit der Verformungsme-
chanismen bzw. den Einfluss des Korngrenzenzustands zu untersuchen. In Kapitel 8 werden
abschliefsend noch einmal alle Ergebnisse zusammengefasst und weiterhin bestehende Fragen
erortert.



KAPITEL 1. EINLEITUNG




Kapitel 2
Grundlagen der Metallplastizitat

Metalle sind Festkorper, die in der Regel eine kristalline Struktur aufweisen. Kristallin bedeutet,
dass die Atome auf einem regelméfigen und hoch-symmetrischen Gitter angeordnet sind und
daher jedes Atom einen festen Ort einnimmt. Ein solches Gitter ist exemplarisch in Abbildung
2.1 anhand der Einheitszelle eines kubisch flichenzentrierten (kfz) Materials gezeigt. Die Atome
werden durch elastische Riickstellkréfte in ihrer Position festgehalten und kénnen ohne dufsere
Krafteinwirkung lediglich thermische Schwingungen um ihre Ruhelage durchfithren. Wird der
Kristall durch eine kleine externe Kraft mechanisch belastet, dann wird die Gesamtdehnung
zunéchst homogen auf alle Atome verteilt, d.h. jedes Atom wird ein wenig aus seiner Ruhe-
lage ausgelenkt. Bei diesem elastischen Prozess kehren die Atome zu ihrer Ruhelage zuriick
sobald die externe Belastung nicht mehr auf den Kristall einwirkt. Entsprechend nimmt auch
der Kristall wieder seine unbelastete Anfangsform an. Uberschreitet die externe Belastung je-
doch eine materialabhéngige Grenze, so wird die Verformung inelastisch und die Atome werden
irreversibel von ihren urspriinglichen Gitterpldtzen auf neue Gitterpositionen verschoben. Bei
weiter steigender Belastung kann die erzwungene Dehnung schlieflich nicht mehr im Kristall
propagiert werden und es kommt zum Materialversagen.

Abbildung 2.1: Die Einheitszelle des kubisch flichenzentrierten Gitters ist ein Wiirfel mit
Atomen an den Ecken und auf den sechs Seitenmitten. In der Skizze ist auflerdem ist die Lage
von zwei parallelen {111}-Ebenen eingezeichnet. Die roten Pfeile geben die (110)-Richtungen
innerhalb der Ebene an (zu Kristallstrukturen und Miller-Indizes s. z.B. [26, 27]).
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2.1 Die mechanische Schwelle der Plastizitat

Wie zuvor erwéihnt setzt plastisches Verhalten oberhalb einer materialabhéngigen Grenze ein.
Ein perfekter Kristall verformt sich also erst dann inelastisch, wenn die aufgebrachte Span-
nung eine Grenzspannung, die ideale Schubsteifigkeit, erreicht. Die Verformung wird dann im
einfachsten Fall durch das Abgleiten von benachbarten Kristallebenen realisiert. Dieser Prozess
erfordert die starre kooperative Bewegung aller Atome in einer Kristallebene von einer Gitterpo-
sition zur néchsten und ist schematisch in Abb. 2.2 dargestellt. Die periodische Schubspannung

Abbildung 2.2: Skizze zur Bestimmung der kritischen Schubspannung eines perfekten Ein-
kristalls. Die gestrichelten Kreise geben die urspriingliche Gleichgewichtsposition der Atome
an.

7, welche benotigt wird um die obere Atomreihe iiber die untere Atomlage zu bewegen, folgt
der Beziehung [27]:

T=—sin —. (2.1)

Hier ist G der Schermodul, a der Abstand der Atomreihen, b der Atomabstand in Richtung der
Schubspannung und = die Auslenkung der Atomlage aus der Gleichgewichtsposition (gestrichelte
Atome in Abb. 2.2). Fiir kleine Auslenkungen z bzw. kleine Schubdehnungen v = z/a kann
der Sinusterm durch sein Argument genéhert werden sin(27z/b) ~ (27rz/b) und die Gleichung
(2.1) nimmt dann die Form des Hook’schen Gesetzes 7 = G - 7 an. Die theoretische kritische
Schubspannung entspricht dem Vorfaktor in (2.1), also der Maximalspannung:

. b G

Tkrit = aon (2.2)
Die kritische Schubspannung ist damit im Wesentlichen ein Bruchteil des Schermoduls G. We-
niger stark vereinfachte Berechnungen liefern z.B. 7y &~ G/30 [27]. Die ersten Experimente zur
plastischen Verformung von Einkristallen Anfang des 20. Jahrhunderts ergaben jedoch Spannun-
gen, die um einen Faktor 1000 kleiner waren als die theoretischen Vorhersagen®. Die Diskrepanz
zwischen Theorie und Experiment ist der Tatsache geschuldet, dass die untersuchten Einkris-
talle, trotz sorgféaltiger Herstellung, eben doch nicht perfekt waren, sondern eine Reihe von
Kristalldefekten enthielten (s. Abb. 2.3). Es ldsst sich zeigen, dass die Aktivierungsspannungen
zum Mobilisieren dieser Defekte kleiner sind als die kritische Schubspannung fiir das Abgleiten
ganzer Kristallebenen |27, 29]. IThre Bewegung hat lokale Scherungen im Gefiige zur Folge, die
eine plastische Deformation des Einkristalls unterhalb der kritischen Schubspannung bewirken.

!'Durch Experimente an defektfreien Whiskern ist es spiter gelungen die theoretisch vorhergesagten kritischen
Schubspannungen auch experimentell zu bestéitigen [28].
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Abbildung 2.3: Ubersicht der hiufigsten Kristalldefekte. In (c) und (d) ist die Versetzungsli-
nie rot eingezeichnet und b ist der Burgersvektor. Zwei unterschiedliche Stapelfehler sind in (e)
gezeigt, wobei links eine Ebene der reguldren Stapelfolge CABCABC wegfillt und rechts eine
zusétzliche A Ebene eingeschoben wird. Die resultierenden Stapelfolgen sind daher CAB|ABC
und CAB|A|CABC. Beim in (f) gezeigten Zwilling klappt ein Teil des Gitters oberhalb der Spie-
gelebene um, so dass die neue Anordnung ein Spiegelbild oder Zwilling des darunter liegenden
Gitters ist. 7
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T'=0K

#T) #(0) o

Abbildung 2.4: Gedankenexperiment zur thermischen Aktivierung (s. [29] S.44 ff.). Bei
T = 0K springt die Scherrate 4 abrupt von Null auf einen endlichen Wert, wenn die Grenz-
spannung 7(0) erreicht wird. Bei hoherer Temperatur konnen die lokalen Energiebarrieren durch
thermische Fluktuationen iiberwunden werden, so dass % sogar unterhalb der ratenunabhéngigen
athermischen Grenzspannung 7(7) endliche Werte annimmt.

Jede reale inelastische Deformation kann daher auf einen Satz lokaler Schertransformationen
zuriickgefithrt werden, die von Spannungskonzentrationen an Kristall- oder Strukturdefekten
angeregt werden. Im Gegensatz zur elastischen Deformation, die auch auf atomarer Skala ho-
mogen ist, ist die plastische Verformung eines Kristalls also ein lokalisierter und inhomogener
Prozess, zumindest auf der Skala des wirkenden Mechanismus [29]. In der Praxis sind die un-
tersuchten Materialvolumina jedoch so grof, dass die Vielzahl eingeschlossener Flietdefekte ein

homogenes makroskopisches Verhalten des Gesamtvolumens zur Folge hat.

2.2 Thermische Aktivierung

Im Folgenden werden einige thermodynamische Grundlagen der Kristallplastizitét entsprechend
den Ausfithrungen in [29-31]| dargestellt. Der besondere Reiz thermodynamischer Grofen liegt
darin, dass ihre Bestimmung unabhéngig von der Kenntnis der genauen mikroskopischen Vor-
ginge moglich ist. Aus energetischen Uberlegungen kénnen daher allgemeine Aktivierungs-
parameter abgeleitet werden, die dann wiederum Riickschliisse auf den die Verformungsrate
bestimmenden Deformationsprozess zulassen.

Die plastische Deformation eines Kristalls durch eine angelegte Spannung héngt von der
Mobilisierung lokaler Flieftdefekte ab. Um den Einfluss der Temperatur auf den Aktivierungs-
prozess zu erldutern, wird zunéchst ein nahezu perfekter Einkristall betrachtet, der genau einen
Fliefsdefekt enthalt. Der Kristall wird einer steigenden Schubspannung o ausgesetzt und die in-
elastische Scherrate + aufgezeichnet (Abb. 2.4). Bei einer Temperatur von 0K ist die Scherrate
bis zum Erreichen einer Grenzspannung 7(0) Null und springt dann abrupt auf einen Wert,
der fiir den nun wirkenden plastischen Verformungsmechanismus typisch ist. Die Grenzspan-
nung 7(0) ist die mechanische Schwelle fiir die Aktivierung des spezifischen Fliefidefekts. Bei
erhdhter Temperatur 7" > 0 K dndert sich das Verhalten des Systems. Da die Grenzspannung 7
fundamental von elastischen Interaktionen auf der atomaren Skala abhéngt, wird sie, entspre-
chend der Temperaturabhéngigkeit der elastischen Konstanten, abnehmen, d.h. 7(T") < 7(0).
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A B

Abbildung 2.5: Das Kristallvolumen V' wird durch Anlegen einer Schubspannung 7, vom
Zustand A in den verzerrten Zustand B iiberfiihrt und erfahrt dadurch die Schubdehnung A~g.
Die Deformation wird von einer Schertransformation des Volumenelements )¢ getragen, welches
dabei um A~y gedehnt wird.

Aufserdem helfen lokale thermische Fluktuationen dabei die Energiebarrieren des Verformungs-
mechanismus schon bei kleineren Spannungen zu iiberwinden. Folglich wird sich auch unterhalb
von 7(T') eine endliche Dehnrate ¥ einstellen.

Um den Fall T' > 0K genauer zu untersuchen, wird die inelastische Deformation eines Kon-
tinuums bzw. Kristallvolumens V betrachtet, die von einer lokalen Schertransformation im
eingeschlossenen Volumenelement ¢ getragen wird (Abb. 2.5). Der Kristall wird durch eine
dufere Schubspannung 7, in kleinen Schritten dy von yo = 0 bis zu einer Dehnung v5 = A~y
geschert. Im erzwungenen Gleichgewicht wird das Volumenelement 2y dabei eine inkremen-
telle Schertransformation vom Zustand A in den verspannten Zustand B erfahren, wobei die
Gesamtdehnung des Elements am Ende des Prozesses

v
Ay = A’on— (2.3)
f
ist. Wahrend der Verformung wird die Anderung der Helmholtz Freien Energie des Systems
aufgezeichnet. In einem abgeschlossenen System mit konstanter Teilchenzahl N ist die Anderung
der Helmholtz Freien Energie

dF = (dW — SdT)| , (2.4)

wobei W die mechanische Arbeit, S die Entropie und T die Temperatur bezeichnet. Ersetzt
man den zweiten Term der rechten Seite mit der Anderung der Gibbs Freien Enthalpie? dG =
—SdT und beriicksichtigt, dass die mechanische Arbeit der klassischen Relation dW = —PdV
gehorcht, ergibt sich der Ausdruck

jetzt bei konstanter Teilchenzahl N und konstantem Druck P.

In Graph 2.6(a) ist ein typischer Verlauf der Anderung der Helmholtz Freien Energie F
wahrend der Scherung A~y als Funktion der Schubdehnung ~ aufgetragen. Hier ist F(B) >
F(A), d.h. der transformierte Endzustand B ist weniger stabil als der Ausgangszustand A. Fiir

*Eigentlich ist die Anderung der Gibbs Freien Enthalpie dG = —SdT+VdP+ 3", u;dN; [32], hier sind jedoch
Teilchenzahl N und Druck P konstant.
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Abbildung 2.6: Verlauf der (a) Helmholtz Freien Energie F(7), (b) des Scherwiderstands
7(y) = V7'9F/dy und (c) der Gibbs Freien Enthalpie G(v,7,), aufgetragen gegen die loka-
le Scherung ~y. Bei der inelastischen Dehnung 75 befindet sich das System in einem stabilen
Gleichgewicht, wéhrend -, eine instabile Sattelpunkts-Konfiguration markiert. Das Maximum
des Scherwiderstands ist die athermische (ratenunabhingige) Grenzspannung 7, wihrend 7, das
Niveau der extern am System angreifenden Spannung angibt.
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das mechanische Problem ist es instruktiv, statt der Freien Energie F' den Schwerwiderstand 7
zu betrachten. Der Scherwiderstand ist die Ableitung der Freien Energie nach der Dehnung ~:

1 OF

= — — . 2.6
V 0y NT (2:6)

Sein Verlauf ist in Bild 2.6(b) dargestellt. Das Maximum der Barriere, die Grenzspannung 7,
fallt wegen (2.6) mit dem ersten Wendepunkt der Helmholtz Freien Energie zusammen. Fiir
Schubspannungen 7, < 7 ist die angelegte Spannung offenbar an zwei Punkten ~s und ~, im
Gleichgewicht mit dem Scherwiderstand 7. Wird das System an der Stelle v einer Variation dy
ausgesetzt, wird durch die anliegende Spannung 7, die mechanische Arbeit

AW = Vrady (2.7)

am System verrichtet. Auf dem Weg vom Zustand s in den Zustand u wird bei konstantem 7,
also die externe Arbeit

AW = V/Tad’}/ = V7a(yu —s) (2.8)
Vs

geleistet. Gleichzeitig dndert sich die Helmholtz Freie Energie um

AF = V/T('y)d'y. (2.9)

Vs

Die Differenz der Anderungen von Helmholtz Freier Energie AF und mechanischer Arbeit AW
ist nach (2.5) die Gibbs Freie Enthalpie AG. Sie beschreibt eine Energiebarriere der Grofe:

AG = V/ ) — Ta)dy = V/A’ya ar & Qf/A’yaf(T)dT. (2.10)

Hier ist Av,(7) die Aktivierungsdehnung des Gesamtsystems und Av,¢(7) die Aktivierungsdeh-
nung des Volumenelements. AG ist eine Aktivierungsenergie, die bereitgestellt werden muss,
um das System iiber die Barriere zu fiihren. Bild 2.6(c) zeigt den Verlauf der Gibbs Freien
Enthalpie als Funktion der Schubdehnung +. Im Gegensatz zu den Graphen fiir F' und 7 héngt
diese Darstellung wegen (2.5) explizit von der mechanischen Arbeit und damit von der ange-
legten Spannung 7, ab. Dennoch kénnen ihr einige interessante Fakten entnommen werden.
Bei 5 hat die Gibbs Freie Enthalpie ein lokales Minimum, d.h. der Zustand ist stabil. An der
Stelle v, liegt ein lokales Maximum der Kurve vor und das System ist dort deshalb im labilen
Gleichgewicht. Bei angelegter Schubspannung 7, miissen also thermische Fluktuationen die Ak-
tivierungsenergie AG bereitstellen, um das System von der stabilen Konfiguration in =4 in den
instabilen Zustand bei v, zu bringen. Das System in u kann sich bei Entlastung spontan weiter

3Der Wechsel der Integrationsgrenzen ist alles andere als trivial. Die neue Funktion Av,(7) ist streng ge-
nommen die Differenz der Funktionen viinks(7), die in Bild 2.6(b) dem linken Ast von 7(v) zwischen s und
~(7) entspricht, und rechts(7), also dem Teil der 7(y)-Kurve, der zwischen (7) und v, liegt. Offenbar gilt
Ava(Ta) = Yu — ¥s und Av,(7) = 0.

11
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verformen bis zum Zustand B bei yp bzw. falls die duflere Schubspannung weithin anliegt sogar
bis zu einer Dehnung ~f, bei welcher der lokale Scherwiderstand 7/ gerade wieder 7, entspricht
(nicht in Abb. 2.6 gezeigt).

Es wird nun der Fall betrachtet, dass die dufiere Spannung 7, nahe am Barrierenmaximum
7 liegt. Die Aktivierungsrate R des inelastischen Prozesses von A nach B, d.h. in Richtung
positiver mechanischer Arbeit, kann dann durch folgende Gleichung beschrieben werden [29]:

AG(Ta,%)>

2.11
T (2.11)

R =vgexp (—
Hier ist kg die Boltzmann-Konstante, AG die Aktivierungsenergie des Vorwdrtsprozesses A —
B und v¢ die charakteristische Schwingungsfrequenz eines an der Schertransformation beteilig-
ten Atomensembles. Da die Frequenz vg die kollektive Schwingung mehrerer Atome beschreibt,
ist sie viel kleiner als die Debye-Frequenz vp der Atome und folgt grob der Beziehung

O 1/3
vaxun (g ) (2.12)

wobei €2 das Atomvolumen ist. Nimmt man auferdem an, dass innerhalb des Volumenelements
Q¢ nur ein Anteil von ¢f Atomen die eigentliche Schertransformation tréagt, dann ist die maximale
Scherrate des Volumenelements gegeben durch

Yo = s Ayrg. (2.13)

Die inelastische Dehnrate des Kristalls nimmt mit (2.11) dann folgende Form an

oo (- 268) _ (L AGH)] P

wobei AG, die Aktivierungsenergie des Riickwdrtsprozesses B — A ist. Da beim Riickwérts-
prozess Arbeit gegen die anliegende Spannung 7, verrichtet werden muss, gilt in der Regel
AG, > AG. Insbesondere wenn, wie oben vorausgesetzt, 7, grof und nahe am Barrieren-
maximum ist, kann der zweite Exponentialterm vernachlassigt werden und man erhilt den
klassischen Arrheniusausdruck fiir die inelastische Scherrate

AG(Ta,%)> '

2.1
T (2.15)

¥ = Yo exp <—
Der Exponentialterm, auch Boltzmann-Faktor genannt, beschreibt dabei die Wahrscheinlich-
keit, dass die Aktivierungsenergie AG bei der Temperatur 1" durch eine thermische Fluktuation
iiberwunden wird.

2.2.1 Thermische Aktivierungsparameter

Ein realer Kristall enthélt in der Regel eine Vielzahl Volumenelemente €)¢;, deren lokale Scher-
transformationen zur homogenen plastischen Verformung des Gesamtkristalls beitragen (s. Abb.
2.7). Die lokalen Grofen innerhalb dieser Volumenelemente sind einer direkten Messung jedoch
nicht zugénglich. Die genaue Form der Energiebarriere bzw. der lokale Verlauf von 7(7) ist

12
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f l(] 1

Abbildung 2.7: Der Kristall wird durch Anlegen der Spannung o, von [y bis | gestaucht. Die
Deformation wird von Schertransformationen in den Volumenelementen €)¢; getragen, welche
dabei die Schubdehnung A~ ; erfahren.

daher unbekannt. Stattdessen wird im Experiment das effektive Verhalten des Materials ab-
gefragt und die globale Spannung o, und die Dehnung e, aufgezeichnet. Aus diesen Gréfen
lassen sich thermische Aktivierungsparameter ableiten, die Auskunft {iber die Natur des ther-
misch aktivierten Verformungsmechanismus geben. Wichtige Aktivierungsparameter sind das
Scheraktivierungsvolumen

OAG(T,,7)
0Ty

(2.10)

Avy, = — =" Avar(7a) (2.16)

T,P
und die Aktivierungsdilatation, die man auch als Druckaktivierungsvolumen bezeichnet

_ OAG(7a,7)

Avp 3P

(2.17)

T,7a

Weitere wichtige Grofen sind die Aktivierungsenthalpie AH, die Aktivierungsentropie AS und
schlieflich die Aktivierungsenergie AG selbst. Die Tatsache, dass 7(vy) und damit auch 7 unbe-
kannt sind, fiihrt allerdings auf die Frage, wie man denn nun die Aktivierungsenergie AG(7,,7)
und damit letztlich die Grofen in (2.16) und (2.17) bestimmt. Logarithmieren und Umstellen
der Ratengleichung (2.15) ergibt

—kBT(ln”y —In ’)’0) = AG (2.18)
und Einsetzen in (2.16) liefert
Avy, = kg | 2] OAe) ) Oy (2.19)
0Ty TP 0Ty TP 0Ty TP

Hier wurde angenommen, dass 7y im wesentlichen konstant ist oder zumindest nicht explizit
von 7, abhéngt. Awv,, ist ein scheinbares Aktivierungsvolumen, das fiir 7, nahe an 7 und mit
(2.10) in erster Ordnung gegeben ist durch Av, = Q¢A~,s. Es entspricht also dem mittleren

13
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Volumen des lokalen Scherdefekts €y multipliziert mit der lokalen Aktivierungsdehnung A~y.¢
und ist deshalb in der Regel kleiner als das tatséchliche Volumen ¢ des Defekts.

Eine anschaulichere Interpretation des Aktivierungsvolumens ist erst moglich, wenn man
einen konkreten Fliefidefekt und damit auch einen spezifischen Deformationsprozess annimmt.
Das wird am Beispiel von Versetzungen in Abschnitt 2.3.2 nachgeholt. Mit den aus der Konti-
nuumstheorie der Plastizitit abgeleiteten Beziehungen 4 = v/3 &, und 7, = 0,/v/3 [29], welche
die kinetische Scherrate 4 mit der plastischen Dehnrate ¢, bzw. die Schubspannung 7, mit der
angelegten Spannung o, eines uniaxialen Druck- oder Zugexperiments verkniipfen, erhilt man
schliefslich

Olné,

Av,, = /3kpT (2.20)

80—3 T=P7Ep

Das Scheraktivierungsvolumen héngt damit nur noch von der plastischen Dehnrate, die durch
Vorgabe der Deformationsgeschwindigkeit variiert werden kann, und der globalen Spannung ab.
Beide Grofen sind experimentell zuganglich.

Da die Spannung eine Funktion der aufgebrachten Dehnung und Dehnrate ist, das heifit
Oa = 0a(€a,€a), muss das Scheraktivierungsvolumen bei einer konstanten Dehnung ausgewertet
werden. Weil es eine charakteristische Grofe der plastischen Verformung ist, wird in Gleichung
(2.20) sogar eine konstante plastische Dehnung verlangt. In der géngigen Literatur findet man
auch hiufig die etwas allgemeinere Definition Av,, = kT Oln éa/aaa\ﬂ Pea: Egal fiir welche
Variante man sich entscheidet, wichtig ist, dass immer die zueinander konjugierten Gréfen
benutzt werden, also €,, €, oder ep, €p.

2.3 Versetzungen

Die eingangs erwahnten Experimente an Einkristallen haben gezeigt, dass Kristalldefekte eine
grofte Rolle bei der Deformation von Metallen spielen. Obwohl prinzipiell alle Kristalldefekte
zur inelastischen Verformung beitragen kénnen, dominiert schliefllich der Prozess, der unter den
entsprechenden Randbedingungen (Temperatur, Dehnrate, etc.) am effektivsten Dehnung pro-
pagiert. Auf Basis der experimentellen Befunde entwickelten Orowan [33-35|, Polanyi [36] und
Taylor |37, 38] 1934 unabhéngig voneinander Theorien, nach denen spezielle Liniendefekte, die
sogenannten Versetzungen, die Haupttrager der Plastizitdt von Metallen sind. In den folgenden
Jahrzehnten konnte nicht nur die Existenz von Versetzungen nachgewiesen werden, sondern es
wurde auch eine immer komplexere Versetzungstheorie entwickelt, die heute eine detaillierte
Beschreibung der Plastizitéit konventioneller Metalle erlaubt. Da es sich dabei um ein &ufserst
umfangreiches und gut dokumentiertes Feld der Materialphysik handelt, sollen hier nur einige
Grundlagen beschrieben werden. Fine allgemeine Einfithrung zur Versetzungsplastizitit findet
man z.B. in [27] und vertiefend in [29, 30, 39].

Es gibt zwei Elementarversetzungen, die Stufenversetzung, bei der der Burgersvektor senk-
recht zur Versetzungslinie (rote Linie in Abb. 2.3(c)) ist, und die Schraubenversetzung (Abb.
2.3(d)), deren Burgersvektor parallel zur Versetzungslinie liegt. Der Burgersvektor b gibt die
Richtung des Materialtransports bei Bewegung der Versetzung an. Seine Lénge entspricht ge-
rade dem néchsten Nachbarabstand der Atome in der Gleitebene. Reale Versetzungen bilden
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normalerweise komplizierte, gekriimmte Kurven im Kristall. Trotzdem kann man jede Verset-
zung als Kombination von Segmenten mit Stufen- und Schraubencharakter beschreiben.

Zum Materialtransport bzw. zur Plastizitdt tragen nur die mobilen Versetzungen bei, die
nicht von anderen Defekten fixiert werden. Die Versetzungen bewegen sich dabei bevorzugt auf
den Ebenen mit dem grofsten Netzebenenabstand in Richtung des kiirzesten Atomabstands. In
kfz Metallen gleiten die Versetzungen daher in den {111}-Ebenen entlang der (110)-Richtungen.
Der Materialtransport entspricht dann gerade dem Versatz eines Eckatoms der Einheitszelle mit
Gitterkonstante a (Abb. 2.1) auf die Seitenmitte und der Burgersvektor ist b = a/v/2. Die Kom-
bination aus Gleitebene und Richtung bezeichnet man als Gleitsystem und die iibliche Notation
ist {111}(110). In der kfz Einheitszelle gibt es vier mogliche Orientierungen von {111}-Ebenen
und drei (110)-Richtungen, d.h. insgesamt existieren 12 Gleitsysteme fiir vollstandige Verset-
zungen. Allerdings sind immer nur zwei der drei (110)-Richtungen unabhéngig voneinander.
Auferdem kann man jede (110)-Richtung in einer der vier {111}-Ebenen als rdumliche Kombi-
nation von (110)-Richtungen in den drei tibrigen {111}-Ebenen konstruieren, d.h. es gibt drei
zusétzliche Beziehungen der Form

(111) ® [110] = (1T1) ® [110] + (111) ® [011] + (T11) ® [01T], (2.21)

welche die Anzahl unabhéingiger Gleitsysteme weiter reduzieren, so dass es letztlich nur fiinf
unabhéngige Gleitsysteme in kfz Materialien gibt.

Der Vollstandigkeit halber sei erwéhnt, dass in Materialien mit nicht primitivem Gitter, also
auch in kfz Metallen, Versetzungen in Partialversetzungen mit kiirzerem Burgersvektor aufspal-
ten kénnen, wenn sich dadurch die Linienenergie Fy, ~ Gb? reduziert, d.h. wenn gilt b > b2 + b3
(Frank Kriterium [40]). Im Gegensatz zu perfekten Versetzungen, die sich selbstidhnlich durch
den Kristall bewegen und dabei die Gittersymmetrie erhalten, hinterlassen einzelne Partialver-
setzungen einen Stapelfehler im durchlaufenen Gitter. Der Stapelfehler kann zwar von einer
nachfolgenden Partialversetzung korrigiert werden, dennoch gilt eine Erhohung der Stapelfeh-
lerdichte in der Regel als Indiz fiir Partialversetzungen.

2.3.1 Versetzungsquellen

Mobile Versetzungen, die eine Oberflache des Kristalls erreichen, hinterlassen dort eine Stufe
in Hohe des Burgersvektors und verschwinden (s. Abb. 2.3(c)). Ohne die Moglichkeit zur Ver-
setzungsvervielfaltigung wiirde der Kristall daher an Fliefdefekten verarmen und die plastische
Verformung kidme schon bei geringen Dehnungen zum Erliegen. Die meisten Metalle zeichnen
sich jedoch durch eine gute bis sehr gute Duktilitdt aus und miissen daher Versetzungsquellen
enthalten. Die bekannteste Versetzungsquelle ist die in Abbildung 2.8 gezeigte Frank-Read-
Quelle [41]. Eine lange Versetzung tritt zwischen zwei Punkten in die Gleitebene ein, so dass
in der Ebene ein Segment der Lange [ liegt. Unter Einfluss einer externen Spannung wird das
Liniensegment verbogen, wobei der Kriimmungsradius r kleiner wird. Dem entgegen wirkt die
Linienspannung der Versetzung, die bestrebt ist, das Segment gerade zu ziehen und den Kriim-
mungsradius zu vergrofiern. Um das Versetzungssegment bis zum Radius r zu verbiegen, ist die
Spannung

=a— 2.22
T0 a , ( )
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b

Tb
7h

(a) (b) () ()

Abbildung 2.8: Verschiedene Stadien einer aktiven Frank-Read-Quelle. Zur Erkldarung siehe
Text.

notig. Dabei ist G der Schermodul und der Vorfaktor v nimmt Werte zwischen 0.5 und 1 an [27].
Die Spannung 7y ist also umso grofer, je kleiner der Kriimmungsradius r ist. Dieser erreicht sein
Minimum 7 = [/2 bei der in 2.8(b) gezeigten Halbkreiskonfiguration. Jede weitere Verbiegung
der Linie vergrofert r und die Versetzung kann selbstédndig weiter nach auken wandern (Abb.
2.8(c)), bis die an den Punkten eingespannten Segmente zusammenstofen. Die Linie teilt sich
dann in einen geschlossenen Versetzungsring und das urspriingliche Versetzungssegment auf
(Abb. 2.8(d)), wodurch der Prozess erneut beginnen kann.

Aktive Versetzungsquellen tragen nicht nur mafgeblich zur guten Verformbarkeit der Metalle
bei, sondern sind auch ein Grund fiir die oft beobachtete Verfestigung. Das bedeutet, dass
sich viele Materialien nach Erreichen der Fliefspannung nicht bei konstanter Spannung weiter
verformen, sondern dazu eine stetig steigende Spannung notwendig ist. Im Versetzungsbild kann
dieses Verhalten durch eine steigende Defektdichte erklart werden. Um eine Versetzung durch
das lokale Verzerrungsfeld einer anderen Versetzung zu bewegen, wird eine grofere Triebkraft
benotigt als fiir das Versetzungsgleiten durch den ungestorten perfekten Kristall. Bei steigender
Versetzungsdichte aufgrund aktiver Quellen nimmt die Wechselwirkung zwischen Versetzungen
zu und schrankt folglich deren Mobilitdt immer weiter ein.

2.3.2 Aktivierungsvolumen und Versetzungsaktivitit

Aus der Tatsache, dass Kristalldefekte Hindernisse fiir die Versetzungsbewegung sind, kann
eine anschauliche Interpretation des in Gl. (2.16) definierten Aktivierungsvolumens abgeleitet
werden. Dazu betrachtet man das in Abbildung 2.9 dargestellte Szenario. Auf ein Versetzungs-
segment der Linge 2] wirkt eine Gleitkraft 7,0, die normalerweise eine Durchbiegung bis zum
Radius R, zur Folge hitte. Ein Hindernis in der Mitte des Segments verhindert jedoch das freie
Ausbauchen des gesamten Segments, so dass sich stattdessen zwei Bégen mit Radius R; bilden.
Um das Hindernis zu passieren und die Sattelpunktskonfiguration zu erreichen, muss die Strecke
Ay, die sogenannte Aktivierungsdistanz, durch thermische Fluktuationen iiberwunden werden.
Dabei iiberstreichen die beiden Segmente die Aktivierungsfliche Aa. Multiplikation mit dem

16



2.4. Nanokristalline Metalle
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Abbildung 2.9: Darstellung des Aktivierungsvolumens am Beispiel einer Versetzung, die durch
eine Gleitkraft 7,b gegen einen Gitterdefekt gedriickt wird. Die graue Fléche zwischen Ausgangs-
form und Sattelpunktskonfiguration ist die Aktivierungsfliche Aa und ergibt, multipliziert mit
dem Burgersvektor, das Aktivierungsvolumen Awv,, . Die gestreifte Fliche AA multipliziert mit
dem Abstand d zur nichsten Gleitebene ist ein Maf fiir das Gesamtvolumen ¢ des FliefRdefekts.

Burgersvektor der Versetzung ergibt dann das Aktivierungsvolumen Av,, = bAa. Hinter dem
Hindernis treibt das Bestreben, ihre Linienenergie zu reduzieren, die Versetzung weiter bis zur
relaxierten Form bei R;. Die dabei insgesamt iiberstrichene Flache A A, multipliziert mit dem
Abstand d der Gleitebenen, ergibt das Gesamtvolumen ¢ des Fliefdefekts. Die Aktivierungs-
dehnung ist folglich Av,s = bAa /.

Runtergebrochen auf die atomare Ebene miissen also alle Atome im Aktivierungsvolumen,
d.h. alle Atome der grauen Fliache in Abb. 2.9 sowie deren néchste Nachbarn, eine kollekti-
ve thermische Schwingung in Richtung des Sattelpunkts durchfithren, um das Hindernis zu

passieren.

2.4 Nanokristalline Metalle

Bisher wurden ganz allgemein kristalline Materialien beschrieben, ohne naher auf deren Gefii-
gestruktur einzugehen. Metalle sind in der Regel jedoch keine Einkristalle, sondern haben eine
polykristalline Mikrostruktur. Im Gegensatz zum Einkristall kann im polykristallinen Gefiige
die Verformung nicht auf einem, die ganze Probe durchziehenden, Gleitsystem ablaufen. Da
benachbarte Kristallite unterschiedliche Orientierungen haben, kann sich die Deformation eines
Korns nicht ohne Weiteres im Nachbarkorn fortsetzen. In Folge der verschiedenen Vorzugsori-
entierungen kommt es daher zu Spannungskonzentrationen an Korngrenzen und Tripelpunkten,
bis schliefllich auch andere, weniger giinstige Gleitsysteme aktiviert werden. Auf diese Weise
sucht der Polykristall sich sozusagen selbst einen perkolierenden Pfad, um die Dehnung im Ge-
fiige zu propagieren. Dabei ist es fiir eine kompatible Deformation des Gefiiges nétig, dass die
einzelnen Korner jede beliebige Form annehmen kénnen. Die Beschreibung einer allgemeinen
elastischen Forménderung bei konstantem Volumen erfordert fiinf unabhéngige Dehnungskom-
ponenten. Ubertragen auf die plastische Deformation sind nach von Mises [39] fiinf unabhingige
Gleitsysteme notig, um eine kompatible Verformung zu gewéhrleisten. Wie bereits in 2.3 er-
lautert, erfiillen kfz Metalle diese Bedingung und sind deshalb auch in polykristalliner Form
duktil.
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Abbildung 2.10: Volumenanteil der Korngrenzen A = 36/(38 + exp(In(D)yo — In?0)) [42],
aufgetragen gegen die volumengewichtete mittlere Kristallitgrofe (D)yo1. Fiir die Berechnung
wurde von lognormal verteilten sphérischen Kérnern mit einer Verteilungsbreite von o = 1,7
[6, 43] und einer Korngrenzendicke § = 1nm [44] ausgegangen.

Die Korngrenzen sind, genau wie Gitterfehler, ein Hindernis fiir die Versetzungsbewegung.
Eine Versetzung kann nicht durch die Korngrenze von einem Kristallit zum néchsten springen,
denn das wird durch die unterschiedliche Orientierung der Gleitebenen verhindert. Sie kann den
Kristallit an der Korngrenze verlassen, nachdem sie ihn um den Betrag eines Burgersvektors
abgeschert hat. Das Ausbilden einer Scherstufe wird jedoch ebenfalls durch das Nachbarkorn
erschwert, so dass sich mehrere Versetzungen an der Korngrenze aufstauen, bis die lokale Span-
nung groft genug ist, um im Nachbarkorn ein Gleitsystem zu aktivieren und so den nétigen
Platz fiir die Scherstufe zu schaffen. Weil mit sinkender Kristallitgrofe der Volumenanteil der
Korngrenzen stark zunimmt (Abb. 2.10), steigt auch die zur Aktivierung plastischer Deforma-
tion aufzubringende Spannung an. Dieses Verhalten fithrt auf die Hall-Petch-Relation [45, 46]

ky

o7 (2.23)

oy =00+

die den Anstieg der Fliekspannung oy in Abhéngigkeit vom mittleren Korndurchmesser (D)
beschreibt. Dabei ist g die Aktivierungsspannung fiir ein Gleitsystem im ungestoérten Kristall
und £y eine materialabhingige Konstante.

Die Giiltigkeit der Hall-Petch-Relation ist fiir konventionelle Metalle, mit Korngréfsen im
Mikrometerbereich und dariiber, gut belegt. Untersuchungen an nanokristallinen (nk) Metallen
(das sind Metalle mit Korngofen unter 100 nm) deuten trotz teils widerspriichlicher Ergebnis-
se darauf hin, dass die Fliefspannung unterhalb einer bestimmten Korngrofe weniger stark
ansteigt als erwartet oder sogar ein Plateau erreicht [3]. Eine mogliche Erklérung fiir dieses
abweichende Verhalten ist ein Wechsel der Deformationsmechanismen von Versetzungen zu
grenzflaichendominierten Prozessen. Diese Vermutung lésst sich durch die Berechnung der Ak-
tivierungsspannung einer Frank-Read-Quelle in einem nanokristallinen Korn untermauern. Die
Versetzungsquelle muss vollstandig in das Korn passen und ihr Minimalradius » muss daher
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Abbildung 2.11: Verschiedene Verformungsmechanismen in nanokristallinen Materialien.

kleiner als der mittlere Kornradius ry = (D)/2 sein. Mit Gleichung (2.22) und o = 1/2 ist die
minimale Aktivierungsspannung einer solchen Quelle dann 79 > Gb/(D). Fiir nanokristallines
Palladium mit dem Schermodul G = 46 GPa, einer mittleren Korngréfe von (D) = 10nm und
dem Burgersvektor b = 275 pm ergibt sich 75 > 1,27 GPa bzw. g = V319 > 2,19 GPa. Dieser
Wert ist recht hoch und liegt bereits iiber der Fliefispannung des nk Materials. Setzt man realis-
tischere Werte [47] fiir den Minimalradius (z.B. r < (D)/4) in Gl. (2.22) ein, wird die Aktivie-
rungsspannung sogar noch um ein Vielfaches gréfser und die Operation einer Frank-Read-Quelle
innerhalb eines 10 nm-Korns damit sehr unwahrscheinlich. Ohne solche Vervielfaltigungsmecha-
nismen kommt die klassische intragranulare Versetzungsaktivitiat zum Erliegen. Dieser Befund
deckt sich mit dem Ergebnis einer Studie zur Korngréfsenabhéngigkeit der Deformationsme-
chanismen von Kupfer [1], in welcher der Gréfsenbereich von 50 nm bis 200 ym untersucht wur-
de. Sie kommt zu dem Schluss, dass klassische intragranulare Versetzungsaktivitat unterhalb
100 nm Korngroéfie nicht mehr der ratenbestimmende Prozess ist. Ganz auszuschliefen ist Ver-
setzungsaktivitat in nk Materialien trotzdem nicht, da neben den klassischen intragranularen
Versetzungsquellen noch andere Mechanismen zur Erzeugung von Versetzungen existieren. In
Bezug auf nk Metalle ist hier besonders die Nukleation und Emission von Partialversetzungen
an bzw. aus Korngrenzen und Tripelpunkten hervorzuheben, welche detailliert bei Asaro &
Suresh [48] beschrieben wird.

Es deutet dennoch vieles darauf hin, dass Versetzungen in nk Metallen nicht mehr die Haupt-
trager der Deformation sind und mit anderen Prozessen koexistieren oder sogar von ihnen abge-
16st werden. Wegen des grofen Volumenanteils an Korngrenzen (ca. 30 % bei (D)o = 10nm, s.
Abb. 2.10) liegen grenzflichendominierte Deformationsmoden nahe. Entsprechend findet sich in
der Literatur eine grofe Anzahl moglicher Prozesse, die vom Diffusions-Kriechen [49, 50| tiber
Korngrenzengleiten [51-53], mesoskopisches Gleiten [54], spannungsinduzierte Korngrenzen-
Migration (Kornwachstum) [24, 55-57] und Kornrotation [58, 59| bis hin zur Erzeugung von
Zwillingen und Stapelfehlern infolge von in bzw. an den Korngrenzen nukleierten Partialver-
setzungen [48, 60-62| reichen. Am unteren Ende der Korngrofenskala hingegen liegen Verfor-
mungsmechanismen dhnlich der auf Schertransformationszonen basierenden Plastizitdt amor-
pher metallischer Gliaser nahe [63, 64|. In Abbildung 2.11 sind einige der erwéhnten Prozesse
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graphisch veranschaulicht.

Im Grofsen und Ganzen mangelt es in der Literatur nicht an alternativen Deformationsme-
chanismen fiir nk Materialien. Schwierig ist es dagegen, einen dominanten Prozess zu benennen
oder den jeweiligen Beitrag zur Gesamtverformung zu quantifizieren. Das liegt daran, dass die
verschiedenen Mechanismen in der Regel nicht gut voneinander abgegrenzt sind, sondern grofs-
tenteils gleichzeitig ablaufen. Da es nahezu unmoglich ist, ein Experiment durchzufiihren, das
auf alle Mechanismen gleichermafsen sensibel reagiert, wird meistens eine spezifische Fragestel-
lung in den Vordergrund gestellt. Aukerdem werden viele Detailuntersuchungen, wie z.B. TEM
Aufnahmen der Mikrostruktur, normalerweise post mortem duchgefiihrt und kénnen somit nur
Mechanismen nachweisen, die eine bleibende Verdanderung im Material hinterlassen. Entspre-
chend kommt der Ubersichtsartikel von Dao et al. [47], in dem verschiedene Experimente und
mechanistische Simulationen zusammengefasst sind, zu dem Schluss, dass noch weitere syste-
matische Untersuchungen erforderlich sind, um eine schliissige Vorstellung von der Plastizitat
nk Materialien zu erhalten. Die Frage, welcher bzw. welche der erwahnten Prozesse die Verfor-
mung im nanokristallinen Material tragen, ist noch immer offen und ist deshalb Gegenstand

der folgenden Kapitel.
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Kapitel 3

Experimentelle Methoden

In diesem Kapitel wird der experimentelle Ablauf von der Herstellung der Proben iiber Cha-
rakterisierung, Strukturierung und Verformung bis hin zur finalen Spannungs-Dehnungskurve
beschrieben. Eine schematische Ubersicht der einzelnen Schritte ist in Abbildung 3.1 gezeigt.

Im Folgenden werden die verschiedenen Methoden genauer erlautert.

1GC

Goldgehalt

(XRD }—{ EDX }---{Dichte]

MischkristalliGitterkonstante

Y

[REM } { XRD } o TEM ) @mm]

Verformung In—sltu Verformung
INSTRON ESRF
FEM-Simulation DIC 2D XRD Auswertung
Abaqus LaVision DaVis Matlab

Abbildung 3.1: Flussdiagramm der experimentellen Methoden. Gestrichelte schwarze Pfeile
bedeuten, dass nur ein Teil aller untersuchten Proben den entsprechenden Verfahren zugefiihrt
wurde. Die roten Pfeile geben an, welche Ergebnisse aus den Voruntersuchungen im aktuellen

Schritt zusétzlich benotigt werden.
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Abbildung 3.2: Schematische Darstellung der Probenherstellung durch Edelgaskondensation.

3.1 Probenherstellung und Praparation

3.1.1 Edelgaskondensation

Die in dieser Arbeit verwendeten Palladium-Gold (PdAu) Proben wurden mittels Edelgaskon-
densation (IGC, engl. inert gas condensation) [5, 10| hergestellt. Als Rohmaterialien dienen
Gold- und Palladiumdraht hoher Reinheit (Pd 99.95%, Au 99.99 %), die entsprechend der ge-
wiinschten Legierungszusammensetzung eingewogen werden. Die Drahtstiicke werden in einem
Molybd#n-Schiffchen mit Keramikeinsatz unter Hochvakuum (10~ — 10~% mbar) aufgeschmol-
zen. Gold und Palladium sind dabei in der fliissigen Phase vollstédndig mischbar [65]. Anschlie-
fend wird die PdAu-Schmelze in einer Helium-Atmosphére mit einem Druck von 6 mbar ver-
dampft. Die abgedampften Metallatome kondensieren an den Heliumatomen zu nanoskaligen
Partikeln, welche sich konvektionsgetrieben an einer mit fliissigem Stickstoff gekiihlten Walze
niederschlagen. Von der Walze werden die agglomerierten Nanopartikel mittels eines flexiblen
Abstreifers aus einer Kupfer-Beryllium-Legierung gelost, so dass sie in losen Faden durch einen
Glastrichter in die Presshiilse fallen. Ist die Hiilse gefiillt, wird sie iiber einen magnetischen
Schieber in die ebenfalls evakuierte Presse transportiert. Dort werden die Nanopartikel zwi-
schen zwei Wolframkarbid-Hartmetallstempeln mit einem Druck von 1,8-2 GPa kompaktiert.
Das Resultat ist ein rundes, metallisch glinzendes Pellet mit 8 mm Durchmesser, einer Dicke
T zwischen 0.1 mm und 1 mm und einer volumengemittelten Korngrofe (D)o von 8-12nm (s.
Tab. A.2). Fiir dicke Proben sind in der Regel mehrere Fiillungen der Hiilse notwendig. In
diesem Fall nutzt man die Presse zum Vorkompaktieren, d.h. um das in der Hiilse befindliche
Material vorsichtig zusammenzuschieben ohne Druck aufzubauen. Eine Skizze des Verfahrens
ist in Abbildung 3.2 zu sehen und Abbildung 3.3 zeigt ein fertiges Pellet.
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Abbildung 3.3: Pellet aus gepressten nanokristallinen PdAu-Partikeln.

3.1.2 Funkenerosion

Um die eigentlichen Scherkompressionsproben (SCS, engl. shear compression specimen) zu er-
zeugen, miissen die Pellets weiter bearbeitet werden. In einem ersten Schritt wird dazu mittels
Funkenerosion (EDM, engl. electrical discharge machining) aus dem Pellet ein Rechteck von
7mm x 3,6 mm Kantenldnge ausgeschnitten (Abb. 3.4(a)). Danach wird unter einem Winkel
von 45° auf Ober- und Unterseite eine Nut aufgebracht (Abb. 3.4(b)), so dass zwischen den
Schlitzen ein Steg entsteht (Abb. 3.4(c)), dessen Breite w einem Sechstel der Probendicke T'
entspricht [21, 22]. Ein 3D-Modell der fertigen Struktur ist in Abbildung 3.4(d) dargestellt.

T

A r— =7

SV

—

™ ’
v e Wis—

B T

(a) (b) (c) (@

Abbildung 3.4: (a)-(c) Skizze der aus einem Pellet geschnittenen Probe mit Angabe der re-
levanten Mafe. Diese sind Stegbreite w, Steghthe h, sowie Dicke T', Breite B und Hohe L der
Probe. (d) 3D-Modell der fertigen Probe nach Funkenerosion.

Die Mikrostrukturierung der Proben wurde am Institut fiir Mikrotechnik Mainz (IMM) mit-
tels Draht-Funkenerosion durchgefiihrt. Ein unter Hochspannung stehender Wolframdraht wird
in einer isolierenden Fliissigkeit (z.B. Ol) an die Probe angenihert, bis es bei ausreichend
kleinem Abstand zu einer Entladung kommt. Durch den dabei entstehenden Lichtbogen wird
das Material in der unmittelbaren Nihe des Drahtes verdampft. Uber die hochfrequente Wie-
derholung dieses Lade- und Entladevorgangs wird ein kontinuierlicher Materialabtrag reali-
siert, so dass die Bewegung des Drahtes einen sauberen Schnitt hinterlédsst. Ein mehrachsiges
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CAD/CAM!-System erlaubt es, beliebige dreidimensionale Strukturen mit hoher Priizision aus
der Probe zu schneiden. Oft wird zundchst mit einem dicken Draht die grobe Form geschnitten
und feinere Strukturen werden anschliefend mit diinneren Drahten herausgearbeitet. Obwohl
fiir den finalen Arbeitsschritt an der SCS Geometrie ein nur 4 um dicker Draht benutzt wur-
de, weisen alle rechten Winkel prozessbedingt endliche Rundungsradien auf. Auferdem fiihrt
die Fertigungstoleranz des CAM-Systems von +2um bei typischen Stegbreiten von 100 um zu
~ 4% Fehler. Die Kenntnis der exakten Steggeometrie ist jedoch essentiell fiir die Berech-
nung von Spannungs-Dehnungskurven nach der Deformation. Daher wurden die SCS nach der
Strukturierung per Rasterelektronenmikroskop genau ausgemessen (s. Abschnitt 3.2.2).

—

Abbildung 3.5: Aus dem edelgaskondensierten Pellet (links) wird funkenerosiv ein Rohling
(Mitte) gefertigt, der mit einer Prézisionssége in die finalen SCS (rechts) zerlegt wird.

Mit B = 3,6 mm waren die am IMM gefertigten Stiicke zu breit um ein verbiegungsfreies
Abscheren unter Druckbelastung zu erlauben. Daher wurden Sie mit einer Buehler IsoMet 1000
Prézisionssége in drei Teile geschnitten (Abb. 3.5). Die Schnittbreite der Diamanttrennscheibe
betrug etwa 0,3mm, so dass die finalen Proben je noch etwa 1mm breit waren. Um einem
Bruch der fragilen SCS wahrend des Schneidens vorzubeugen, wurden diese mit Sekundenkleber
auf einem Graphitblock fixiert und zur Stabilisierung anschliefend grofiziigig mit UHU Hart
iibergossen. Nach dem Schneiden wurde der Klebstoff mit Aceton vollstdndig entfernt.

3.2 Charakterisierung

Die edelgaskondensierten Proben wurden nach der Herstellung zunéchst griindlich untersucht,
bevor sie zur weiteren Bearbeitung an das IMM iibergeben wurden. Dabei waren priméar die
Bestimmung von Korngrofe, Mikroverzerrung, Legierungszusammensetzung und Dichte von
Interesse. Die Mikrostruktur von PdAu-Legierungen ist, im Gegensatz zu edelgaskondensierten
Proben aus reinem Palladium, die Kornwachstum bei Raumtemperatur zeigen [14], bis zu einer
Temperatur von 100°C stabil [66]. Trotzdem wurden die Pellets sicherheitshalber zwischen
den verschiedenen Charakterisierungsschritten in einem Gefrierschrank gelagert, um thermisch
induzierte Verdnderungen der Mikrostruktur auszuschliefsen.

LComputer-Aided Design und Computer-Aided Manufacturing
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Abbildung 3.6: Diffraktogramm einer nanokristallinen PdggAu;o-Probe, gemessen mit Cu-
Strahlung der Wellenldnge A = 154,056 pm. In Klammern sind die Millerschen Indizes der Reflexe
des kfz Gitters angegeben. Der zu groferen Winkeln leicht ansteigende Untergrund ist auf die
Benutzung variabler Blenden zuriickzufiihren.

3.2.1 Rontgendiffraktion

Eine Standardmethode zur Bestimmung von Kristallitgréfse und inhomogener Verzerrung ist die
Rontgendiffraktion [67]. Fallt monochromatische Rontgenstrahlung auf einen polykristallinen
Festkorper, wird sie an den Elektronenhiillen der Atome elastisch gestreut. Fine Messung der
gestreuten Intensitdt I gegen den Streuwinkel 260 liefert einen fiir das untersuchte Material
charakteristischen Verlauf. In Abbildung 3.6 ist das Diffraktogramm einer PdggAujg-Probe
gezeigt. Wihrend die Intensitdt der Reflexe hauptséchlich von der Anzahl der Streuzentren
(Atome) und deren elastischem Streuvermogen (Elektronendichte) abhiingt?, wird ihre Position
durch den jeweiligen Netzebenenabstand dpx; bestimmt. Die Bragg-Gleichung beschreibt unter
welchen Winkeln, abhéngig von Wellenldnge und Netzebenenabstand, grundsitzlich Reflexion
moglich ist. Fiir die in dieser Arbeit untersuchten Metalle mit kubisch flichenzentriertem (kfz)
Gitter lautet sie

A= 20 G, (3.1)

Vh2 + k2 +12
wobei ag = dpp vV h? + k2 + (2 die Gitterkonstante des perfekten Kristalls, A die Wellenldnge der
Rontgenstrahlung und h,k,! die Millerschen Indizes der Netzebenenschar bezeichnen. Es treten
jedoch nicht alle nach Gleichung (3.1) moglichen Reflexe im Diffraktogramm 3.6 auf. Der Grund

2Bei T = 0K ist das Betragsquadrat des Strukturfaktors |Fh;€l|2 ein MaR fiir die relative Intensitat eines
Reflexes mit den Millerschen Indizes h,k und [ [68]. Mit steigender Temperatur fithrt die zunehmende thermische
Schwingung der Atome zu einer Abnahme der gestreuten Intensitdt. Die Abnahme ist dabei umso stérker, je
grofer die Temperatur und je hoher die Ordnung des Reflexes ist. Mathematisch wird das durch den Debye-
Waller-Faktor beschrieben [68].
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PR - Detektor

Abbildung 3.7: Schematische Darstellung des Strahlgangs im Diffraktometer. Der vom Gerét
gemessene Winkel 6; ist nur dann korrekt, wenn die Probenoberfliche exakt in der Nullebene des
Goniometers liegt. Ist die Bragg-Bedingung fiir die um % nach unten verschobene Probe unter
dem Winkel 6, erfiillt, so wird das Signal ndmlich unter dem kleineren Winkel §; aufgezeichnet.

dafiir liegt in der Symmetrie des kfz Gitters, welche, dhnlich der Signatur des Doppelspalts in
der Optik, fiir bestimmte Reflexe zu destruktiver Interferenz fithrt. Die Interferenz aufgrund
der Periodizitat des Gitters wird mathematisch durch den Strukturfaktor Fjj; beschrieben. Fiir
kfz Metalle sind nur solche Reflexe erlaubt, deren Millerindizes h,k,l entweder alle ungerade
oder alle geradzahlig sind [68|.

Aus der gemessenen Winkellage 26 der Reflexe kann man nach Gleichung (3.1) die Gitter-
konstante des Materials bestimmen. Im Idealfall sollte jeder Reflex unabhéngig die korrekte
Gitterkonstante ag liefern. Tatséchlich wird man in der Regel unterschiedliche Werte apy; fir
jeden Reflex erhalten. Ursachen dafiir sind einerseits Gitterdefekte wie z.B. Stapelfehler, die
bei kfz Gittern zu einer Verschiebung der Reflexe gegeneinander fithren [68], andererseits eine
Dejustage der Probe relativ zur Goniometernull, die in einer systematischen, winkelabhéangi-
gen Abweichung der Reflexposition resultiert. Abbildung 3.7 veranschaulicht den Effekt der
Hohendejustage. Thre strikte Winkelabhéngigkeit ermoglicht eine einfache Bestimmung der kor-
rekten Gitterkonstante ag. Ist R der Goniometerradius und h die vertikale Abweichung von
der Nullebene (h ist negativ fiir Verschiebung nach unten), ergibt sich eine Reflexverschiebung
A(20) = 2hcos0/R |67, 69]. Einsetzen in die nach 0 abgeleitete Bragg-Gleichung und Umstellen
ergibt die Geradengleichung:

Akl = G0 — (a02> cosf cot 6. (3.2)

Die gesuchte Gitterkonstante ag ist der Ordinatenabschnitt einer linearen Regression der ge-
gen cosf cot O aufgetragenen Gitterkonstanten apg; (Abbildung 3.8(a)). Das so bestimmte ag
ist fiir PdAAu-Proben typischerweise mit einem Fehler von 0.2 pm behaftet, weil die oben bereits
erwahnten Gitterdefekte, ebenso wie eine eventuelle elastische Anisotropie der Kristallite, die
Streuung der Datenpunkte im cos 6 cot 8-Graph vergrofern. Ausgehend vom ermittelten ag und
der Hohendejustage h konnen die eigentlichen Peakpositionen 26031 ¢ des fehlerfreien Materials
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3.2. Charakterisierung

berechnet und anschliefend die Verschiebungen A(26) der gemessenen Reflexe bestimmt wer-
den. Sie konnen laut B.E. Warren [68] fiir eine Abschétzung der Stapelfehlerdichte o genutzt

werden. Es ist
T2 A(20)

o= ,
90v/3 tan Oprr.0 Lk
wobei der Faktor Lpj; Richtung und Stérke der Reflexverschiebung der jeweiligen Beugungsord-

(3.3)

nung beschreibt. Im kfz Fall gilt fiir die ersten sechs Beugungsmaxima L1117 = Loy = Lygo = %,
Logy = —%, L3 = —ﬁ und Logy = —%. In Gleichung (3.3) werden Stapelfehlerbeitrage zur
Asymmetrie und Breite der Reflexe vernachlissigt. Verglichen mit komplexeren Auswertever-
fahren wird dadurch die tatsdchliche Stapelfehleranzahl im Material unterschétzt, so dass die
Gleichung nur fiir kleine Stapelfehlerdichten bis o & 0,05 giiltig ist [70].

Die Breite der in Abbildung 3.6 gezeigten Rontgenreflexe enthélt Informationen {iber Kristal-
litgrofe und Mikroverzerrung des Materials. Um die beiden Gréfen zu trennen, muss man An-
nahmen iiber die funktionale Form des jeweiligen Verbreiterungsanteils machen. Ublich sind hier
Gauss-Gauss-, Lorentz-Lorentz- und Lorentz-Gauss-Form fiir korngréften- bzw. verzerrungsbe-
dingte Peakverbreiterung®. Nach Klug & Alerander [71] ist die letztgenannte Kombination zu
bevorzugen, daher wird im Folgenden von einer Lorentz-férmigen Grofienverbreiterung und ei-
ner Gauss-formigen Verzerrungsverbreiterung der Reflexe ausgegangen. Da die Auflésung des
Diffraktometers, abhéngig u.a. von den verwendeten Blenden und der Kanalbreite des Detek-
tors, begrenzt ist, haben die gemessenen Reflexe immer eine endliche Breite. Die Peakbreiten
im Diffraktogramm enthalten daher einen zusétzlichen instrumentellen Beitrag. Zur Korrektur
der instrumentellen Verbreiterung wurde die Gerdtefunktion ermittelt, indem die Peakbrei-
ten einer LaBg-Referenzmessung (NIST 660a) gegen 26 aufgetragen und der Verlauf mit einer
Cagliotti-Funktion gefittet wurde. Nach Klug & Alezander [71]| berechnet man die korrigierten
Peakbreiten 6(20)kor gemifs

2
6(29)korr = 5(29)exp\/<1 - i((;z;gISt)’ (3'4)

exp

wobei 6(26)exp die gemessene Breite eines Probenreflexes an der Position 26 und 6(26)ins: die
instrumentelle Verbreiterung an derselben Stelle ist. Fiir die Entfaltung von Kristallitgrofse und
Mikroverzerrung wechselt man in den Wellenzahlraum. Ist A die Wellenlénge, 20 die Reflexpo-
sition und 6(20)ke,, die Breite des Reflexes, dann gilt:

47

ko= Ssind, (3.5)
ok = 2;00895(20)1@”. (3.6)

Ausgehend von einem Gauss-formigen Verzerrungs- und einem Lorentz-formigen Gréfkenverlauf
erh&lt man schlieflich:

(3.7)

5kGr613e —1_ dkverz 2
S5k ok ’

Natiirlich heift das nicht, dass die Breite selbst einem Gauss- oder Lorentz-férmigen Verlauf folgt, sondern
dass der gemessene Reflex als Uberlagerung einer Gaussfunktion mit einer Lorentzfunktion angesehen wird.
Entsprechend setzt sich die Gesamtbreite des Reflexes dann aus den Breiten der beiden iiberlagerten Funktionen
zusammen.
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Abbildung 3.8: Regressionsgeraden zur Bestimmung von Gitterkonstante (a) sowie Korngrofe
und Mikroverzerrung (b). Fiir die deutliche Streuung der Daten ist in beiden Féllen die elastische
Anisotropie des PdAu-Mischkristalls verantwortlich.

Setzt man in (3.7) noch die bekannte Scherrer-Gleichung dkgrsge = 2K /{L)yol und aukerdem
0kverz = V2mermsk ein |71], bekommt man folgende Williamson-Hall-Beziehung:
(6k)? 271K ok

— 2
k2 = m ka + 27r€rms‘ (38)

Hier ist K = 0,83 die Scherrer-Konstante, (L)yo die volumengemittelte Saulenldnge und &g
die quadratisch gemittelte Mikroverzerrung. Gleichung (3.8) hat die Form einer Geradenglei-
chung, deren Steigung proportional zu 1/(L)y, ist, wihrend der Ordinatenabschnitt die Verzer-
rung epms liefert. Abbildung 3.8(b) zeigt eine Auftragung der aus dem zuvor gezeigten Diffrak-
togramm (Abb. 3.6) ermittelten Daten mit linearer Regression zur Bestimmung von (L), und
Erms. Statt der mittleren Sdulenldnge des kohédrent streuenden Volumens (L), wird meistens
der volumengemittelte Durchmesser (D)) als anschauliches Maf fiir die Korngrofe angegeben.
Ausgehend von sphirischen Kristalliten gilt folgende Beziehung [43]:

(LYol (3.9)

Die Diffraktogramme wurden mit einem X’ Pert Pro Diffraktometer von PANalytical aufge-
nommen. Die Messung erfolgte in Bragg-Brentano-Geometrie, wobei sowohl Rontgenrohre als
auch Detektor jeweils um den Winkel 6 relativ zur horizontal fixierten Probe bewegt werden
(9-0-Geometrie). Das Goniometer des X’Pert hat einen Radius von 240 mm. Die Strahlquel-
le ist eine Kupferrchre, welche die beiden charakteristischen K,, und K,, Linien mit den
Wellenldngen A; = 154.0598 pm und Ay = 154.4426 pm emittiert. Die ebenfalls emittierte Kpg
Strahlung wird auf der Detektorseite von einem Nickelfilter absorbiert. Der Detektor ist ein
PIXcel 1D Liniendetektor, der mit seinen 255 Kanélen und einer aktiven Lé&nge von 3,347°
schnelle Messungen bei gleichzeitig guter Statistik ermoglicht. Variable Blenden auf Réhren-
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und Detektorseite gewéhrleisten einerseits, dass immer die vollen 3,347 ° des PIXcel beleuch-
tet werden und halten andererseits den Brennfleck auf der Probe konstant. Dabei 6ffnen sich
Blenden zu groferen Winkeln kontinuierlich, wodurch die eingestrahlte Intensitat steigt. Das
hat den Vorteil, dass das Signal von Reflexen hoherer Ordnung intensiver wird, vergrofert aber
leider auch die Reflexasymmetrie infolge des ansteigenden Untergrunds. Gemessen wurde iiber
20 = 30° — 135° mit einer Schrittweite von 0.02° und einer Zahlzeit von 100 s pro Schritt. Die
Dauer einer Messung betrug etwa 30 Minuten?.

Zur Bestimmung der Reflexpositionen und -breiten wurde eine Profilanalyse der einzelnen
Peaks mit dem Programm X’Pert Highscore 3.0b durchgefiihrt. Als Peakfunktion wurde die
bekannte Pearson-VII Funktion

(211 — 1)(20 — 26,)% ] "

1
+ 2

Pyri(20) = I (3.10)

mit Halbwertsbreite w und Abklingparameter p gewéhlt. Abhéngig von p verdndert sich ihre
Form von Lorentz-férmig (1 = 1) nach Gauss-férmig (1 = 00). Um aukerdem die leichte
Peakasymmetrie infolge der variablen Blenden zu beriicksichtigen, wird der Reflex links und
rechts des Maximums durch zwei Funktionen unterschiedlicher Halbwertsbreite beschrieben,
d.h. die eigentliche Anpassung wurde mit der sogenannten Split-Pearson-VII Funktion

- (1 +A>2 21k —1)(20 — 290)2] e

PP (20) = Iy (H(QQO — 20)

A w?
2o . (3.11)
1+ A71\" (21 —1)(20 — 26,)?
+ H(20 —26p) |1+ ( e ) -

durchgefiihrt. H ist hier die Heaviside-Stufenfunktion und A ein Asymmetrieparameter, der
das Verhéltnis der Fldche unter der linken Reflexhilfte zu dem unter der rechten Reflexhalf-
te beschreibt. Desweiteren muss beriicksichtigt werden, dass das gemessene Diffraktogramm
eine Uberlagerung der beiden K, Linien von Kupfer ist. Jeder Reflex setzt sich deshalb aus
zwei Peaks zusammen, deren Positionen sich aus der Wellenldangendifferenz der K, Linien er-
geben und fiir deren Intensititen I(K,,) = 2I(K,,) gilt. Dem entsprechend passt das Pro-
gramm X ’Pert Highscore jeden Reflex mit zwei Split-Pearson-VII Funktionen an. Fiir die wei-
tere Auswertung wurden jedoch nur die Parameter der K,,-Reflexe verwendet. Die aus dem
Fit erhaltenen Halbwertsbreiten und Peakpositionen der K, -Reflexe wurden an ein Mathe-
matica-Programm {ibergeben, um nach dem oben dargestellten Verfahren die Korngréfe und
Mikroverzerrung zu bestimmen.

Nach Klug & Alexander |71] wird streng genommen die integrale Breite des Reflexes statt der
Halbwertsbreite bendtigt. Prinzipiell erlauben die Pearson-VII Funktionen auch die Berechnung
der integralen Breite. Das Ergebnis ist jedoch von der korrekten Bestimmung des Reflexunter-
grundes abhéngig und unterliegt mitunter starken Schwankungen. Die Halbwertsbreite ist ein
wesentlich robusteres Maf [72, 73] und bietet sich daher als Alternative an.

“Hier sind die 255 Kanile des PIXcel 1D Detektors zu beachten wodurch quasi 255 Positionen gleichzeitig
gemessen werden. Der Messbereich von 105 © geteilt durch die Schrittweite 0.02 ° ergibt 5250 Schritte. Multipli-
ziert mit der Zahlzeit von 100 s erhélt man also 525000 s bzw. 8750 min und nach Division durch die Anzahl der
Kanéle ergeben sich schliefslich 34,3 min.
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Abbildung 3.9: Querschnittsfliche des Stegs einer SCS in einer elektronenmikroskopischen
Aufnahme. Mit Hilfe des eingeblendeten Messwerkzeugs wird die Steghthe h und Stegbreite w
bestimmt.

3.2.2 Rasterelektronenmikroskopie

In einem Rasterelektronenmikroskop (REM) wird ein stark fokussierter Elektronenstrahl auf
die Probe gerichtet, welcher die Oberfliche abtastet. Je nach Betriebsmodus kénnen u.a. die ge-
streuten Elektronen, die vom untersuchten Material emittierten Sekundarelektronen oder dessen
charakteristische Rontgenstrahlung vom Detektorsystem erfasst werden [74]|. Durch systemati-
sches Rastern eines Probenbereichs lassen sich die gewonnenen Informationen zweidimensional
darstellen. Beispielsweise ist die Intensitdt der detektierten Sekundérelektronen abhéngig von
der Topographie und liefert so ein Bild der Probenoberflache. Das Auflosungsvermogen moder-
ner Elektronenmikroskope reicht dabei bis hinunter in den Nanometerbereich. Im Vergleich zu
optischen Mikroskopen ist aufserdem die Schéarfentiefe wesentlich grofser.

Dank dieser Eigenschaften eignet sich das REM vorziiglich zur Uberpriifung der am IMM ge-
fertigten Mikronutstrukturen. Wie in Abschnitt 3.1.2 bereits erwéhnt, ist eine genaue Kenntnis
der Probengeometrie erforderlich, um spéter aus den, durch Verformung der Proben erhal-
tenen, Kraft-Weg-Kurven aussagekriftige Spannungs-Dehnungskurven berechnen zu kénnen.
Deshalb wurden die Proben bei 300-facher Vergrofserung und einem Arbeitsabstand von 17 mm
untersucht und vermessen. Trotz dieser fiir ein REM eher niedrigen Vergroferung, konnte die
Geometrie der Nut submikrometergenau vermessen werden (Abbildung 3.9). Gleichzeitig wur-
den die Proben zudem auf offensichtliche Méngel wie z.B. Risse oder abgeplatze Ecken gepriift
und mangelhafte Exemplare aussortiert.

Die im vorherigen Abschnitt beschriebenen Rontgenmessungen ermoglichen iiber die Gitter-
konstanten eine erste Abschitzung des Goldgehalts der PdAu-Proben. Der tatsdchliche Gold-
gehalt muss jedoch moglichst genau bestimmt werden, da er einerseits zur Berechnung einer
Referenzdichte (vgl. Abschnitt 3.2.4) bendtigt wird und andererseits zu Beginn dieser Arbeit
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nicht klar war, inwieweit sich kleine Schwankungen der Goldkonzentration auf das mechanische
Verhalten der Proben auswirken. Mit einem Auflosungsvermogen von 0,1 gew.% bietet sich
die energiedispersive Rontgenspektroskopie (EDX, engl. energy dispersive X-ray spectroscopy)
zur Untersuchung der Legierungszusammensetzung an. Deshalb wurde das EDX-Spektrum der
hergestellten Pellets bei 300-facher Vergrofierung, 20kV Beschleunigungsspannung und 120s
Messzeit aufgenommen und daraus der Goldgehalt in at.% bestimmt. Im Zuge der vorliegenden
Arbeit wurden alle Aufnahmen an einem Jeol 7000 F REM gemacht, dass mit einem EDAX
TSL Trident System fiir EDX, WDX und EBSD® Analysen ausgestattet ist.

3.2.3 Transmissions-Elektronenmikroskopie

In einem Transmissions-Elektronenmikroskop (TEM)) [75] wird ein hochenergetischer Elektro-
nenstrahl (Beschleunigungsspannungen zwischen 100kV und 1 MV) auf die Probe gerichtet. Im
Gegensatz zum Raster-Elektronenmikroskop (REM) entsteht das Bild hier jedoch nicht durch
die riickgestreuten Elektronen oder Sekundérelektronen, sondern durch Absorption des Primér-
strahls oder durch Diffraktion der Elektronen an den Netzebenen der Probe. Dazu muss die
Probe jedoch elektronentransparent, d.h. sehr diinn (d < 100nm) sein. Je nachdem, ob man
den Primérstrahl oder einen gebeugten Strahl zur Abbildung nutzt, erhdlt man eine Hellfeld-
bzw. Dunkelfeldaufnahme. Die Hellfeldaufnahme hat Ahnlichkeit mit klassischer Durchlichtmi-
kroskopie. Die absorbierten und gebeugten Anteile des Primérstrahls reduzieren die Intensitét,
so dass einzelne Kristallite dunkel erscheinen. Bei der Dunkelfeldaufnahme liefern, &hnlich der
Rontgendiffraktion, nur die Kristallite einen Beitrag zur Intensitéit, welche die Bragg-Bedingung
erfiillen. Deshalb erscheinen die Kristallite weiff und der Hintergrund schwarz. Wahlt man ei-
ne andere Position auf dem Debye-Scherrer-Ring bzw. einen Ring héherer Ordnung, verdndert

Abbildung 3.10: TEM-Aufnahmen von nk PdAu. (b) Hellfeldaufnahme. (a,c) Dunkelfeld-
aufnahmen derselben Probenstelle wie in (b) fiir zwei verschiedene Positionen auf dem {111}-
Beugungsring. In beiden Bildern erfiillen jeweils andere Kristallite die Bragg-Bedingung. Die
Anordnung der Bilder soll den Vergleich zwischen der Hellfeldaufnahme und den beiden Dun-
kelfeldaufnahmen erleichtern.

"WDX: wellenlingendispersive Réntgenanalyse (engl. wavelength dispersive X-ray spectroscopy), EBSD:
Riickstreuelektronen-Diffraktion (engl. electron back-scatter diffraction)
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sich die Dunkelfeldabbildung, da nun andere Kérner in Bragg-Orientierung sind. Zur Verdeutli-
chung zeigen die Bilder 3.10(a) und 3.10(c) zwei verschiedene Dunkelfeldaufnahmen der gleichen
Probenstelle und Bild 3.10(b) die zugehorige Hellfeldaufnahme.

Die TEM-Aufnahmen wurden am Karlsruher Institut fir Technologie (KIT) mit einem
abberationskorrigierten FEI Titan 80-300 TEM sowie einem FEI Tecnai G* F20 X-TWIN
durchgefiihrt. Um eine gute Statistik bei der Mikrostrukturuntersuchung bzw. der Korngro-
fenauswertung zu gewihrleisten, wurden von jeder Probenstelle vier Dunkelfeldaufnahmen an
unterschiedlichen Positionen auf dem {111}-Beugungsring gemacht.

3.2.4 Dichtemessung

Edelgaskondensierte Proben, die durch Verdichten des nanokristallinen Ausgangsmaterials ent-
stehen, konnen abhéngig vom aufgebrachten Druck und vom Probenmaterial Hohlrdume ent-
halten. Da Poren bei mechanischer Belastung des Materials zu Rissbildung und vorzeitigem
Versagen infolge von Spannungskonzentrationen fithren kénnen, sollte die Porositéit der Proben
moglichst klein sein. Mit der Presse an der IGC koénnen jedoch maximal 2 GPa Druck aufge-
bracht werden, weil hohere Driicke eine Beschéddigung der Hartmetallstempel zur Folge hatten.
Deshalb ist es wichtig, die Dichte der Proben zu untersuchen. Sie wurde nach dem Archime-
dischen Prinzip durch Vergleich des Probengewichts in verschiedenen Medien bestimmt. Dazu
wurden die Proben auf einer hochempfindlichen Sartorius S3D-Balkenwaage (1 ug Genauigkeit)
gewogen.

Das geometrische Volumen® Veeo der Probe setzt sich zusammen aus dem Volumen des nk
Materials Vi, dem Volumen der Poren im Inneren der Probe Vg, und dem Volumen der offenen
Poren an der Probenoberfliche V.

Vgeo = Vnk + vap + ‘/op = Vbulk + Vop (312)

Die Summe aus dem Volumen des nk Materials V1 und dem Volumen der geschlossenen Poren
Vep bezeichnet man auch als Bulkvolumen Vi, Da die Masse der Probe eine Erhaltungsgrofse
ist, kann man folgende Beziehung aufstellen:

M = pretVak = pouik Voulk = Pgeo Vaeo- (3.13)

Hier ist pref der Literaturwert der Dichte des perfekten Einkristalls. Die Referenzdichte der
untersuchten PdAu-Mischkristalle kann berechnet werden, wenn die genaue Zusammensetzung
der Legierung und die Gitterkonstante a,, des Mischkristalls bekannt sind. Es ist

MpdPpPd + MAuPAu
a3 Na ’

Pref = (314)
wobei N4 die Avogadrozahl, mpq = 106,42 g/mol und mp, = 196,9665 g/mol die Atommassen
und ppq = 1 — pay der Palladiumanteil der Legierung ist. Der Vorfaktor 4 entspricht der
Anzahl der Atome pro kfz Einheitszelle. Mit den Gleichungen (3.12) und (3.13) kénnen nun

5Im Folgenden wird das Exzessvolumen der Korngrenzen vernachlissigt, da es ohne passende Modellvorstel-
lung nur sehr schwer von den anderen Beitrédgen separiert werden kann. Siehe dazu auch die Anmerkung am
Ende dieses Abschnitts.
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geometrische Dichte und Bulkdichte bestimmt werden, ohne die Volumina zu kennen. Zuerst
wird dazu das Gewicht G der fiir 24 Stunden im Exsikkator getrockneten Probe gemessen.
Unter Beriicksichtigung des Auftriebs in Luft gilt:

3.12),(3.13
G1 = pgeoVieo — PLutt Viulk (312)(3:19) (Pbulk — PLuft) Viulk- (3.15)

Danach wird die Probe weitere 24 Stunden in Diethylphthalat (DEP) eingelegt, und schlieflich
das Gewicht G9 der Probe in DEP bestimmt:

G2 = pgeoVgeo — PDEP Vhuik = (Pbuik — PDEP) Viulk- (3.16)

DEP ist eine Substanz, die Metalle besonders gut benetzt und auch in die offenen Poren der
Probenoberflache dringt. Nach Abwischen des {iberschiissigen DEP wird die Probe mit gefiillten
offenen Poren an Luft gewogen und man erhalt

Gz = pbukVoulk + PDEP Vop — PLuft Vieo
G1 + (ppEP — pLuft) Vop
= (pgeo - pLuft)Vgeo + pDEP%p- (317)
Setzt man die Gleichungen 3.12-3.17 ineinander ein, findet man schliefslich die gesuchten For-

meln fiir die geometrische Dichte und die Bulkdichte in Abhé&ngigkeit der gemessenen Gewichte
G; und den Referenzwerten der Dichten von DEP und Luft:

G1ppEP — G2pLuft

Poulk = GOy (3.18)
G1ppEP — G2pLuft

- , 3.19

Pec Gz — Gy (3.19)

Die Porositat P ist das Verhéaltnis des Porenvolumens zum Gesamtvolumen der Probe. Mit
Gleichung 3.13 kénnen auch hier die Volumina ersetzt werden, um die Porositét in Abhéngigkeit
der Dichten darzustellen:

:V;)p‘i“/gp:l_ Ve :l_pgeo

P
Vgeo Vgeo Pref

(3.20)
Edelgaskondensierte PdAu-Proben mit Korngréfen von etwa 10 nm ((D)yo1) haben tiblicherwei-
se eine Porositat von 4-10 %. Aufgrund des hohen Zeitaufwands der Messung und dem Risiko,
die fragilen SCS-Proben zu beschidigen, wurde auf eine Bestimmung der Dichten aller Proben
verzichtet. Stattdessen wurden nur Stichproben durchgefiihrt (s. Tabelle A.2). Um gegebenen-
falls nachtrédglich die Dichten bestimmen zu koénnen, sind die beim Ausschneiden der SCS-
Geometrie anfallenden Randstiicke in einem Gefrierschrank aufbewahrt worden. Es sei noch
darauf hingewiesen, dass die Dichte von nk Materialien aufserdem durch das in den Korngren-
zen gespeicherte Exzessvolumen [66, 76, 77| reduziert wird. Dieses Korngrenzenexzessvolumen
kann eine Dichtereduktion von 2-3 % zur Folge haben. Da es jedoch schwierig ist die genaue
Grofe des Exzessvolumens zu bestimmen, wurde es bei der Herleitung der Gleichungen igno-
riert. Eine Berechnung der Porositét nach (3.20) wird folglich das Porenvolumen iiberschétzen
und ergibt deshalb eine obere Grenze fiir die tatséchliche Probenporositit.

33



KAPITEL 3. EXPERIMENTELLE METHODEN

INSTRON
= Prifmaschinel

Probentrager
mit Rollen

Abbildung 3.11: Komponenten des Versuchsaufbaus zur Messung der plastischen Verformung
nk PdAu-SCS.

3.3 Plastische Verformung

3.3.1 Versuchsaufbau

Die Verformung der PdAu-SCS erfolgte bei Raumtemperatur an einer INSTRON 5564 Priif-
maschine mit 1kN Kraftdose und Doppelspindelantrieb. Um eine optimale Versteifung fiir
Druckversuche zu gewahrleisten, wurden alle Federn und Spannzeuge ausgebaut und der obere
Druckstempel direkt mit der Kraftdose verbunden. Der untere Probentrager ist ein auf Hart-
metallrollen gelagerter Wagen, der durch seinen geringen Rollwiederstand das Abscheren der
Proben erméglicht” (Abb. 3.11(a)). Die SCS werden auf den Wagen gestellt und durch Absenken
des oberen Druckstempels uniaxial belastet. Uber die Traversengeschwindigkeit (Querhauptge-
schwindigkeit) vs konnen verschiedene Dehnraten ¢, realisiert werden. Die Geschwindigkeit zu
einer bestimmten Dehnrate kann mit der SteghShe h der SCS iiber vs = €,h berechnet werden.
Da die INSTRON keine Moglichkeit zur Riickkopplung eines Dehnungssignals bietet, wurden
die Verformungen alle mit konstanter Traversengeschwindigkeit durchgefiihrt. Streng genommen
ist die Dehnrate dann nicht konstant, sondern steigt wihrend der Druckverformung an. Uber
vs kann daher eigentlich nur die Anfangsdehnrate eingestellt werden. Bei 100 um Steghohe und
0,015~ Anfangsdehnrate ergibt sich z.B. eine Traversengeschwindigkeit von 1um/s. Mit dieser
Geschwindigkeit ist die effektive Dehnrate nach 20 % Druckdehnung, d.h. bei einer verbleiben-
den Steghthe von 80um, dann 0,0125s~!. Das ist relativ gesehen zwar ein Anstieg um 25 %,
gemessen an der Frage ob die Probe mit einer Dehnrate von 0,015~ oder 0,1s™! verformt

"In den Arbeiten von Rittel et al. [21, 78] wurden grofere SCS ohne Hilfsmittel zwischen den Druckplatten
einer Priifmaschine verformt. Die dabei auftretende Reibung zwischen Probe und Stempel behindert die Scherung
der Probe und fiihrt, im Vergleich zum Standardzugversuch, zu einer bis zu 20 % erhohten FlieRspannung. In einer
dieser Arbeit vorangehenden Studie wurde von Ames [79] gezeigt, dass die Abweichung in der Fliefspannung
durch Einsatz eines rollengelagerten Probentriagers nahezu halbiert wird.
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wurde, fillt der Anstieg aber nicht ins Gewicht. Im Folgenden wird deshalb der Einfachheit
halber die Anfangsdehnrate als konstant angenommen und mit €, gleichgesetzt.

Da die SCS nur 7mm lang sind und dariiber hinaus die plastische Verformung im etwa 100 um
hohen Stegbereich lokalisiert ist, miissen im Druckversuch sehr kleine Langendnderungen (einige
10 ym) aufgezeichnet werden. In Verbindung mit den grofen Spannungen, denen nk Materialien,
wie das hier untersuchte PdAu, standhalten, kann der Einfluss der Maschinensteifigkeit auf die
Messung der Deformation nicht vernachléssigt werden. Das Traversensignal der Priifmaschine
ist daher ungeeignet, um die Langenadnderung solch kleiner Proben wiederzugeben. Deshalb
wurde die Deformation der Proben optisch erfasst und mit Hilfe der digitalen Bildkorrelation
(DIC, engl. digital image correlation) ausgewertet (s. Abschnitt 3.3.2).

Das hierfiir eingesetzte System von La Vision besteht aus einem Zeiss SteReo Discovery V12
Stereomikroskop mit Plan S 1.0z Objektiv (81 mm Brennweite, max. 100-fache Vergroferung)
und einer HighSpeedStar 3G Hochgeschwindigkeitskamera mit Ein-Megapixel CCD-Chip. Das
Stereomikroskop erméglicht es, bei Bedarf die Beleuchtung tiber das zweite Okular einzukoppeln
und so punktgenau auf die Probe zu fokussieren. Die Hochgeschwindigkeitskamera ist notig,
um auch Verformungen mit Dehnraten > 1072 s~! aufzeichnen zu kénnen. Als Lichtquelle dient
eine Prior Lumen 200 Halogen-Metalldampflampe mit regelbarer Blende. Das Kraftsignal der
Priifmaschine wird als analoge Spannung im Bereich 10V an einen D/A-Wandler gesendet und
synchronisiert mit den von der Kamera aufgenommenen Bildern gespeichert. Die verschiedenen
Komponenten des Versuchsaufbaus sind in Abbildung 3.11 gezeigt.

3.3.2 Optische Verschiebungsmessung

In diesem Abschnitt wird zuerst erlautert, wie Verschiebungen mittels DIC bestimmt werden. Da
die Qualitdt der Aufnahmen einen grofen Einfluss auf die Zuverlassigkeit der DIC Auswertung
hat, wird anschlieffend das Beleuchtungsproblem diskutiert.

Digitale Bildkorrelation

Die optische Messung des Verformungsweges erfolgt mit Hilfe der Bildanalysesoftware La Vision
DaVis 7.2 durch Vergleich zweier aufeinander folgender Graustufenbilder. Die Grundidee ist
dabei, die zweite Aufnahme gegen die erste zu verschieben, bis die beste Ubereinstimmung der
sichtbaren Strukturen erreicht ist. Mathematisch kann der Grad der Ubereinstimmung zweier
Funktionen g(x) und h(z) durch die Korrelationsfunktion

“+o0o
vQ) = [ 9o+ Ohla)ds = gla) + h(o) (321)
beschrieben werden. Wie in Abbildung 3.12 dargestellt, ist y(¢) genau dann maximal, wenn die
um ¢ verschobene Funktion g(z + ¢) mit h(z) zusammenfillt®. Kénnen g(x) und h(x) nicht

exakt zur Deckung gebracht werden, wie das bei realen Funktionen (bzw. Bildern) i.A. der Fall
ist, so ist das Maximum von y(¢) ein MaR fiir die bestmogliche Ubereinstimmung. Die Kor-

8Hier werden endliche Funktionen betrachtet. Wiirde man eine unendlich ausgedehnte, periodische Funktion
konstanter Amplitude mit sich selbst iiberlagern, dann existieren mehrere gleich groffe Maxima von y(¢).
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Abbildung 3.12: Graphische Darstellung der Korrelation zweier Funktionen g(x) und h(x).
Links sind die beiden Funktionen sowie ihr Produkt (rote Kurve) fiir verschiedene Werte von ¢
dargestellt. Rechts ist die Korrelationsfunktion y(¢) zu sehen. Thr Wert entspricht dem Flichen-
inhalt der roten Bereiche.

relationsfunktion kann leicht auf den zweidimensionalen Fall erweitert werden. Berticksichtigt
man auflerdem, dass digitale Bildformate aus Pixeln bestehen und statt einem kontinuierlichen
Intensitédtsverlauf nur diskrete Intensitdtswerte speichern, ergibt sich folgende Darstellung:

N M
Rps=>_Y Iali+rj+s|-Inlij]. (3.22)

i=1 j=1
Hier ist Ix[i,j] der Intensitétswert des Pixels in der i-ten Zeile und j-ten Spalte von Bild &,
r und s sind die horizontalen und vertikalen Verschiebungen, N und M geben die Anzahl an
Pixeln pro Zeile bzw. Spalte an. Mit Gleichung (3.22) kann man bereits die Korrelation zweier
Bilder berechnen und aus ihrem Maximum die Verschiebung bestimmen. Allerdings ist der Re-
chenaufwand enorm, da fir jede r,s-Kombination N - M Produkte aufsummiert werden miissen.
Fiir ein Bild mit 1024x1024 Pixeln sind das 10242 ~ 10% Operationen pro Verschiebungsinkre-
ment. Abhilfe schafft das Korrelationstheorem, welches besagt, dass die Korrelationsfunktion

ein Transformationspaar mit dem Produkt der jeweiligen Fourier-Transformierten bildet [80]:

Fly(Q)] = Flg(x) « h(z)] = G(k) - H* (k) = Y (k). (3.23)

Statt der aufwendigen Berechnung der Doppelsumme in (3.22) bestimmt man also die Fourier-
Transformation G(k) des ersten Signals und die komplex-konjugierte Transformation H*(k)
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des zweiten Signals, bildet das Produkt Y (k) und erhélt nach Riicktransformation den gesuch-
ten Wert von y(¢). Zur Berechnung der diskreten Fourier-Transformation (DFT) mit einem
Computer stehen mehrere potente Algorithmen zur Verfiigung. Der bekannteste ist die schnel-
le Fourier-Transformation (FFT, engl. fast Fourier transformation), die auch von der DaVis
Software verwendet wird. Der urspriingliche Algorithmus von Cooley & Tukey [81] ist in den
vergangenen Jahren mehrfach optimiert und fiir viele Spezialfélle angepasst worden [80, 82, 83].
Die Effizienz der Berechnung héngt letztlich von der speziellen Umsetzung der FFT ab, der
Rechenaufwand wird jedoch mindestens von O(N?) in (3.22) auf O(N log N) Operationen re-
duziert.

In der Regel wird der Ubergang zum nichsten Bild nicht von nur einem einzigen Verschie-
bungsvektor beschrieben, sondern durch Unterteilung des Bildes in quadratische Bereiche und
Bestimmung der Verschiebung jedes Bildquadrats ein Vektorfeld lokaler Verschiebungen be-
stimmt (Abb. 3.13). Auf diese Weise wird beriicksichtigt, dass sich, z.B. bei plastischer Defor-
mation, Strukturen im Bild gegeneinander verschieben kénnen. Im Fall der SCS Proben ist fiir
die Kraft-Weg-Kurve letztlich nur die uniaxiale Langenénderung der Probe bzw. des Bildaus-
schnitts von Interesse. Diese erhélt man nach Mittelung iiber die vertikalen Komponenten des
Vektorfelds.

®ol% [ B of [®0]% 8B 8| |+ [~
NN IRENER
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Abbildung 3.13: Skizze zur Bestimmung des Verschiebungsvektorfeldes mittels DIC. Das ur-
spriingliche Bild (grau) und die verdnderte Aufnahme (rot) werden in kleine Ausschnitte un-
terteilt und es wird jeweils das Maximum der Korrelationsfunktion bestimmt, wodurch sich das
rechts dargestellte Vektorfeld mit einem Verschiebungsvektor pro Bildbereich ergibt. Eine starre
Partitionierung, wie hier angedeutet, hat den Nachteil, dass Randpixel ihre Zelle verlassen kon-
nen (Punkte mit gestricheltem Rand) und dann nicht mehr zum Korrelationsintegral beitragen.
Ublicherweise wird deshalb eine gewisse Uberlappung der Bereiche zugelassen.

Ein besonderes Problem ergibt sich aus der starken Vergréferung, die zur Aufnahme der
Verformung der SCS nétig ist. Die Amplitude der Relativbewegung von optischem System und
Probe infolge von Gebdudeschwingungen liegt, trotz der in Abbildung 3.11(b) gezeigten mas-
siven und gut versteiften Halterung des optischen Systems, in der Grofenordnung von einigen
um. Das erzeugt einen Versatz von Bild zu Bild, der oft sogar grofer als die Deformation der
Probe ist. Vor der Auswertung der verformungsbedingten Verschiebung von oberer und unte-
rer Probenhélfte muss daher das Wackeln beseitigt werden. Dazu wird in der DaVis Software
ein kleiner, quadratischer Bildausschnitt im ersten Bild der Aufnahme markiert. Die Software
verschiebt dann, ebenfalls mit Hilfe des DIC Algorithmus, alle nachfolgenden Bilder so, dass
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der markierte Ausschnitt immer deckungsgleich ist. Die Horizontale durch den Punkt, an dem
diese Schwingungskorrektur durchgefithrt wurde (rote Linie in Abb. 3.14), markiert den Null-
punkt des Auswertefensters [84]. Anschliefend wird ein rechteckiger Bereich auf der anderen
Probenhélfte ausgewahlt und dort das Verschiebungsfeld relativ zum Nullpunkt bestimmt. Der

(a) (b)

Abbildung 3.14: DIC Verschiebungsvektoren unterschiedlicher Deformationsstadien. Zuerst
wird der Steg der SCS uniaxial komprimiert (a), bis die Probe bei weiterer Verformung schlieflich
abschert (b). Die rote Linie markiert den Nullpunkt der Schwingungskorrektur gegen den die
vertikale Verschiebung bestimmt wird.

vertikale Abstand zwischen diesem Bereich und dem Nullniveau ist die Auswerteldnge Lg. Sie
wird spéter zur Berechnung von Spannungs-Dehnungskurven benétigt. Abbildung 3.14 zeigt die
DIC-Vektoren einer SCS in verschiedenen Stadien der Deformation. Der Steg erfihrt zunéchst
eine nahezu uniaxiale Kompression (Abb. 3.14(a)) und schert schliefslich unter 45° ab (Abb.
3.14(b)). Aus der Lénge der Verschiebungsvektoren erhélt man schlieflich die Kraft-Weg-Kurve
der Verformung, indem die mit jedem Bild synchronisierten Kraftwerte der Priifmaschine ge-
gen die mittlere vertikale Verschiebung aufgetragen werden. Das Resultat zeigt exemplarisch
Abbildung 3.15.
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Abbildung 3.15: Kraft-Weg-Graph einer SCS nach DIC-Auswertung.

Beleuchtung und Aufnahmequalitit

Die Auswertung mittels DIC beruht auf der Annahme, dass die einzige Ursache fiir eine Ver-
anderung des Bildkontrastes deformationsbedingte Verschiebungen sind. Im Gegensatz zum
menschlichen Auge erkennt das Verfahren keine zusammenhéngenden Strukturen, sondern ar-
beitet ausschliefslich mit Intensitdtswerten. Daher spielt die Beleuchtung der Probe eine beson-
ders wichtige Rolle. Sie muss einerseits intensiv genug sein, um trotz kurzer Belichtungszeiten
bei schnellen Verformungen noch deutliche Bilder zu liefern, andererseits eine gleichméfige und
gradientenfreie Ausleuchtung des auszuwertenden Bildbereichs sicherstellen. Wie sich heraus-
gestellt hat, ist insbesondere die zweite Forderung nicht immer leicht zu erfiillen.

Theoretisch ist es vorteilhaft, die Beleuchtung durch das zweite Okular des Stereomikroskops
zu fithren, weil das Licht dann mit dem Objektiv des Mikroskops fokussiert wird und gerade den
anvisierten Bereich der Probe intensiv beleuchtet. In der Praxis hat sich diese, eigentlich elegan-
te Losung jedoch als problematisch erwiesen. Die starke Fokussierung des Lichts hat nadmlich
eine inhomogene Intensitatsverteilung zur Folge, die wegen des nahezu senkrechten Lichtein-
falls auferdem sensibel auf Verdnderungen des Winkels zwischen Probe und Objektiv reagiert.
Abbildung 3.16 demonstriert diesen Effekt. Der iiber die Probe wandernde Lichtfleck verfalscht
die DIC-Auswertung, so dass schlimmstenfalls nicht die Deformation der Probe, sondern die
Bewegung des Lichtflecks ausgewertet wird. Offensichtlich wird eine Beleuchtungsmethode be-
notigt, die weniger empfindlich auf leichte Verkippungen der Probe bzw. deren Bewegung relativ
zum optischen System reagiert. Die technische Losung ist in Aufnahme 3.11(a) zu sehen. Statt
den Lichtleiter der Lampe mit einem Okular des Mikroskops zu verbinden, wird er mit einem
Diffusor versehen und schriag auf die Probe gerichtet. Durch den schrigen Lichteinfall liegt das
Reflexionsmaximum nicht mehr auf der optischen Achse des Objektivs, so dass eine leichte Ver-
kippung der belasteten Probe kaum Auswirkung auf die Beleuchtung hat. Ein Nachteil dieser
Losung, ist dass die Gesamtintensitéit im Vergleich zur fokussierenden Beleuchtung deutlich ab-
nimmt. Die verwendete Halogen-Metalldampflampe hatte jedoch genug Helligkeitsreserve, um
den Intensitdtsverlust in einem akzeptablen Rahmen zu halten.
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Abbildung 3.16: Beispiel fiir inhomogene Ausleuchtung. Links ist die Probe zu Beginn des
Versuchs zu sehen, rechts nach Belastung. Das rechte Bild zeigt eine deutliche Verdnderung der
Intensitdtsverteilung infolge einer geringfiigigen Verkippung der Probe wihrend der Verformung.

Auflésung

Zum Abschluss werden im Folgenden einige Uberlegungen zur Genauigkeit des Verfahrens an-
gestellt. Bei der DIC werden Bilder pixelweise gegeneinander verschoben, d.h. die Auflésung ist
durch den Groflenmalfsstab eines Pixels bestimmt. Bei maximaler Vergrofserung bildet das Ste-
reomikroskop einen quadratischen Bereich von etwa 1,6 mm Seitenlénge auf dem Ein-Megapixel-
CCD der Kamera ab. Die Ortsauflosung ist demnach etwa 1,6 um/Pixel. Die DaVis Software
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Abbildung 3.17: Subpixelgenaue Bestimmung des Korrelationsmaximums. Die diskrete Kor-
relationsfunktion hat ihr Maximum bei einem ganzzahligen Vielfachen der Diskretisierungsein-
heit, also in diesem Fall bei 5 Pixeln (gestrichelte Linie). Wenn die diskrete Verteilung ein Gaus-
formiges Profil représentiert, kann die tatséchliche Position des Maximums per Fit rekonstruiert
werden (durchgezogene Linie).
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benutzt jedoch einen einfachen Trick, um die Verschiebung noch genauer zu bestimmen. Un-
ter der Annahme, dass die auf den CCD auftreffenden Intensitdtsmaxima ein Gauss-féormiges
Profil haben und folglich auch das Korrelationsmaximum Gauss-formig ist, kann die Position
des Maximums subpixelgenau erfasst werden, indem die diskrete Korrelationsfunktion mit ei-
ner Gaussfunktion angepasst wird (Abb. 3.17). Das Programm kann damit Verschiebungen ab
etwa 0,5um reproduzierbar auswerten, woraus — bezogen auf die maximale Deformation von
SCS Proben mit typischen Verformungswegen von 35um — ein Fehler von 1,4 % folgt®.

3.3.3 Erzeugung von Spannungs-Dehnungskurven

Die im vorigen Abschnitt bestimmten Kraft-Weg-Kurven miissen, will man Proben unterein-
ander vergleichen und mechanische Effekte untersuchen, in geometrieunabhéngige Spannungs-
Dehnungskurven iiberfiihrt werden. Da sich wéhrend der Verformung der SCS im Steg ein kom-
plexer, dreidimensionaler Spannungs- und Dehnungszustand ausbildet |21, 79, 85-87|, kann die
Spannungs-Dehnungskurve einer SCS, im Gegensatz zum Zugversuch, nicht rein analytisch {iber
die bekannten Beziehungen fiir technische bzw. wahre Dehnungen ¢ und Spannungen o

€tech = iOLa Otech = j;)a (324)

Ewahr = ln(l + Etech)y Owahr — Utech(l + €tech)7 (325>

aus Anfangsliange Ly, Langendnderung AL, anfinglichem Probenquerschnitt Ag und anliegen-
der Kraft F' berechnet werden. Rittel et al. [21] haben gezeigt, dass die Spannungs-Dehnungs-
kurve einer SCS stattdessen mit Hilfe der Finite-Elemente-Methode (FEM) bestimmt werden
kann. Dabei wird die Verformung eines 3D-Modells der Probe mittels FEM simuliert und die
berechnete Kraft-Verlangerungs-Kurve mit der gemessenen Kurve verglichen. Die Eingabepa-
rameter des in der Simulation genutzten Materialgesetzes (siehe folgender Abschnitt) werden
anschlieffend angepasst und eine neue Simulation gestartet. Der Vorgang wird so lange wie-
derholt, bis die simulierte Kraft-Weg-Kurve deckungsgleich mit den gemessenen Daten ist. Die
Spannungs-Dehnungskurve kann dann entweder durch Mittelung iiber die Elemente im Stegbe-
reich der SCS oder direkt aus dem gewéhlten Verfestigungsgesetz bestimmt werden.

FEM Simulation

Im Folgenden wird die FEM-Simulation der Proben mit dem Programm Abagus beschrieben.
Das Verfahren entspricht im wesentlichen den Ausfiihrungen in [22]. In Abaqus wird zunéchst
ein mafistabsgetreues Modell der Probe erstellt. Dabei muss jedoch beachtet werden, dass die
experimentelle Kraft-Weg-Kurve optisch an einem etwa 1,6 mm hohen Ausschnitt der Pro-
be bestimmt wurde. Statt der realen Probenhohe von 7mm wird fiir die Hohe des Modells
daher die Auswertelinge Ly der DIC verwendet (s. Tab. A.1), um die Vergleichbarkeit von

90Offenbar wird dieser Fehler fiir kleine Verformungen sehr grof. Allerdings handelt es sich hier um ein sta-
tistisches Problem, denn erstens ist die Verschiebung pro Bild der Mittelwert einer grofien Anzahl von Verschie-
bungsvektoren und zweitens setzt sich die Kraft-Weg-Kurve aus vielen Einzelmessungen zusammen. Aufgrund
der hohen Datenpunktdichte ist der tatséchliche Fehler der Methode nochmal deutlich kleiner, als in dieser
,worst case Abschétzung.
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Abbildung 3.18: Unterteilung des Modells in finite Elemente (Mesh).

experimentellen und simulierten Daten zu gewéhrleisten [84]. Die Symmetrie der SCS erlaubt
aufserdem Rechenzeit zu sparen, indem das Modell, und damit auch die Anzahl der Elemen-
te, halbiert wird. Das in Abbildung 3.18 gezeigte Modell wird durch ein Gitternetz (Mesh)
in tetragonale Elemente vom Typ C3D10M unterteilt. Da die plastische Verformung im Steg
lokalisiert ist, wird dort, zur Verbesserung der Prézision, ein deutlich feineres Mesh, und damit
eine grofsere Elementdichte, verwendet. Die untere Druckflaiche des Modells wird eingespannt,
d.h. es werden keine Translations- oder Rotationsfreiheitsgrade zugelassen. Die Verformung des
Modells geschieht dann durch eine uniforme vertikale Verschiebung der oberen Druckflidche ent-
sprechend der maximalen Lingendnderung im Experiment. Die Antwort des Materials auf die
Deformation wird durch ein benutzerdefiniertes Materialgesetz beschrieben, welches iiber die
UMAT-Subroutine von Abaqus bereitgestellt wird. Implementiert wurde ein Materialgesetz, das
im elastischen Bereich der Verformung einem linearen Hook’schen Verlauf o(e,) = Ee, folgt
und im Plastischen mit einem, um einen linearen Verfestigungsterm erweiterten, Voce-Gesetz
[88] anschlieft, welches folgende Form hat:

o(ep) = 00+ Ouoep + (000 — 00) {1 — exp (Mspﬂ . (3.26)
OO0 — 00

Hier markiert die Spannung o das Ende des linear elastischen Bereichs, © ist die Steigung bei
oo und daher gleich dem Elastizitatsmodul F, © ist die Steigung der Kurve bei grofser plasti-
scher Dehnung ¢, (Verfestigungsterm) und oo, legt die Grofe des Ubergangsbereichs zwischen
linearer Elastizitdt und linearer Verfestigung fest. Die Bedeutung der verschiedenen Gréfen ist
in Abbildung 3.19 noch einmal verdeutlicht. Ein weiterer Eingabeparameter der Simulation ist
die Poissonzahl, welche durch Ultraschallmessung an nk PdAu zu v = 0.39 bestimmt wurde.
Die eigentliche Simulation des Verformungsverhaltens geschieht dann im Rahmen einer raten-
unabhéngigen Elasto-Plastizitdtstheorie [89], d.h. unter der Annahme eines quasi-statischen
Materialverhaltens. Diese Annahme ist, in Anbetracht der verhdltnisméfig langsamen Dehnra-
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Abbildung 3.19: Graph des Materialgesetzes zur Veranschaulichung der Grofen in Gl. (3.26).
Nach einem linear elastischen Anstieg schliefst sich bei der Spannung oy das Voce-Gesetz mit
linearer Verfestigung an (kleines Koordinatensystem). Die Differenzierbarkeit der Kurve wird
durch ©¢p = F gewahrt. Die Steigung ©,, des linearen Verfestigungsterms beschreibt das Ver-
halten der Kurve bei grofer plastischer Dehnung ¢, und o markiert den Schnittpunkt der
Geraden mit Steigung O, mit der Spannungsachse bei €, = 0.

ten von maximal 0,3s~!, gerechtfertigt. Der FEM-Code zerlegt die Deformation des Modells in
kleine quasistatische Verformungsinkremente. Pro Schritt muss fiir jedes Element des Modells
der Steifigkeitstensor in Abhingigkeit von den Knotenverschiebungen'® bestimmt werden. Dies
geschieht unter Beriicksichtigung des Gleichgewichts von dufseren und inneren Kriften (Ele-
mentknotenkrifte) an allen Knoten, sowie der Kompatibilitdtsrandbedingungen fiir benachbar-
te Elemente. Die Spannungs- und Dehnungstensoren werden im elastischen Fall dann letztlich
iiber das Hook’sche Gesetz bestimmt. Uber die Von-Mises-Fliekbedingung wird entschieden,
wann ein Element sich plastisch verhélt [90]. Der plastische Fall wird auf den elastischen Fall
durch eine geeignete Linearisierung zuriickgefithrt. Anschaulich kann man sich das etwa so
vorstellen: Man zerlegt die Spannungs-Dehnungskurve in Abbildung 3.19 in viele kleine Ab-
schnitte und bestimmt fiir jeden Abschnitt einen eigenen Elastizitdtsmodul aus der Tangente
an die Kurve. Mit diesem Tangentenmodul kann dann die Spannungsénderung in jedem Ab-
schnitt iiber das Hook’sche Gesetz berechnet werden. Diese Ndherung wird offensichtlich umso
besser, je feiner die Unterteilung in Abschnitte ist. Das dreidimensionale Problem, welches der
FEM-Code 16sen muss, ist natiirlich weitaus komplizierter. Auf eine detaillierte Darstellung der
komplexen FEM-Theorie wird jedoch verzichtet, da sie den Rahmen dieser Arbeit sprengen
wiirde. Eine Einfiihrung in die Thematik findet man in [91-93], die Implementierung beliebiger
Materialgesetze mittels UMAT in Abaqus ist in [94, 95| erlautert und der hier verwendete Code
wird ausfiihrlich in [79] beschrieben. Abbildung 3.20 zeigt das deformierte Modell nach einem
Simulationsdurchlauf. Die Farben geben den Verlauf der Von-Mises-Spannungen wieder. Es ist
deutlich die starke Lokalisierung der plastischen Verformung im Stegbereich der SCS zu sehen.

Knoten sind die Kreuzungspunkte des Meshs, also die Stellen, an denen mehrere Elemente zusammensto-
fen. Die iiber die obere Druckfliche des Modells eingeleitete Verschiebung wird durch das Knotennetzwerk im
Material propagiert.
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Abbildung 3.20: FEM-Modell einer SCS nach Simulation der plastischen Verformung. Die
Farben geben den Verlauf der Von-Mises-Spannung wieder. Zur Verdeutlichung der Spannungs-
konzentration im Stegbereich der SCS ist das Modell auf der rechten Seite so gedreht, dass die
Symmetrieebene im Steg zu sehen ist.

Das Verhalten der realen SCS Proben wird durch die gemessenen Kraft-Verldngerungskurven
wiedergegeben. Das Ziel ist deshalb, die gemessenen Kraft-Weg-Kurven mit der Simulation
moglichst genau nachzubilden, um die Spannungs-Dehnungskurven der Proben zu bestimmen.
Dazu werden zunéchst sinnvolle Startwerte fiir die Grofsen des Materialgesetzes 0¢, 0o, O
und O gewdhlt und damit wird eine Simulation durchgefiihrt. Aus der Mittelung der — in
jedem Simulationsschritt an den Elementen der oberen Druckfliche angreifenden — Kréfte und
Verschiebungen wird nun eine effektive Kraft-Weg-Kurve berechnet. Diese wird mit den expe-
rimentellen Daten verglichen und je nach Abweichung eine Anpassung der Materialparameter
vorgenommen. Mit den neuen Startwerten wird dann wieder ein Simulationsdurchlauf gestartet
und der Prozess beginnt von vorn. Das Verfahren wird so lange wiederholt, bis eine gute Uber-
einstimmung von experimenteller und simulierter Kraft-Weg-Kurve erreicht ist (Abb. 3.21(a)).
Um Reproduzierbarkeit zu gewihrleisten, wird die Bewertung der Ubereinstimmung von Simu-
lation und Experiment anhand der in Anhang C présentierten Kriterien vorgenommen. Mit den
so bestimmten Parametern des Materialgesetzes kann dann die Spannungs-Dehnungskurve der
Probe erstellt werden (Abb. 3.21(b)).

Leider ist das Verfahren trotz seines iterativen Charakters nicht vollstdndig automatisierbar.
Speziell die Anpassung der Eingabeparameter erfordert Intuition und Erfahrung oder schlimms-
tenfalls genug Ausdauer fiir Versuch und Irrtum. Es gibt jedoch einige Kniffe, mit deren Hilfe
sich der Zeitaufwand in einem ertréglichen Rahmen halten ldsst. Bei den ersten Durchldufen
geht es vorwiegend darum, die Grofenordnung der Materialparameter zu bestimmen und noch
nicht um Prézision. Deshalb ist ein relativ grobes Mesh und damit eine geringe Anzahl von
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(a) Vergleich von simulierter und gemessener (b) Die zugehdrige Spannungs-Dehnungskurve.
Kraft-Weg-Kurve.

Abbildung 3.21

ca. 7000 Elementen ausreichend. Aufserdem beschrankt man die Berechnung noch auf 30 bis 50
Schritte. Die Simulation von solch einem Modell ist dann in wenigen Minuten abgeschlossen, so
dass man schnell die Auswirkung der verdnderten Grofen sieht. Nachdem auf diese Weise die
groben Werte aller Materialparameter bestimmt wurden, wird das Mesh verfeinert und die Ele-
mentanzahl dadurch auf etwa 50.000 erhoht. Fiir die finalen Anpassungen wird die Simulation
schliefslich mit einer Unterteilung in 100 Schritte absolviert.
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Kapitel 4

Dehnratenabhangige Verformung von
PdeAulo—SCS

In diesem Kapitel werden die Ergebnisse der durchgefithrten Experimente zum mechanischen
Verhalten nanokristalliner PdggAuyp-SCS vorgestellt. Eine zentrale Fragestellung im Vorfeld
der Experimente war dabei, ob die Verformung von nk PdAu thermisch aktiviert ist. Zur Kl&-
rung dieser Frage konnen entweder Experimente bei unterschiedlichen Temperaturen oder mit
verschiedenen Verformungsraten durchgefiihrt werden. Ein grofte Variation der Temperatur war
jedoch nicht moglich, da die nk Mikrostruktur oberhalb von 100 °C nicht mehr stabil ist und
Experimente bei sehr tiefen Temperaturen andere Probleme mit sich bringen (z.B. vorzeiti-
ger Sprodbruch der Proben; s. Abb. 4.8(b)). Stattdessen wurde deshalb auf Verformungen bei
verschiedenen Dehnraten gesetzt, die nach Kapitel 2.2 aufserdem die Bestimmung von Aktivie-
rungsenergie und Aktivierungsvolumen erlauben. Da diese thermischen Aktivierungsparameter,
je nach aktivem Verformungsmechanismus, um mehrere Grofenordnungen variieren kénnen,
sind sie niitzlich, um aus der Vielzahl von in nanokristallinen Materialien beobachteten Prozes-
sen (s. Abschnitt 2.4) den dominanten Beitrag aufzuspiiren.

Abbildung 4.1: Verschiedene Deformationsstadien einer SCS unter uniaxialem Druck. Die im
Steg der Probe konzentrierte Spannung hat eine Scherung parallel zur Nut zur Folge, die mit
ansteigender Druckkraft zunimmt, bis die Probe schlieflich bricht (nicht gezeigt).
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Abbildung 4.2: Spannungs-Dehnungskurven von PdggAu;o-SCS, verformt bei unterschied-
lichen Dehnraten &,, die in der Legende angegeben sind. Daten der Verformung bei €, =
31073571 mit freundlicher Erlaubnis von Nicole Févre [96].

Vier nk PdggAu9-SCS wurden, wie in Kapitel 3.3.1 beschrieben, bei Dehnraten von 3-1074s~!
bis 3 - 10~'s~! unter uniaxialem Druck verformt. Die Druckbelastung hat eine Scherung der
SCS entlang der Nut zur Folge. Das ist in Abb. 4.1 zu sehen, welche verschiedene Verfor-
mungsstadien einer SCS zeigt. Nach Auswertung der optischen Verschiebungsmessungen und
Anpassung der FEM-Simulationen an die jeweilige Kraft-Weg-Kurve (vgl. Kap. 3.3.3) erge-
ben sich die in Bild 4.2 dargestellten Spannungs-Dehnungskurven'. Alle Proben erreichen hohe
Spannungen oberhalb von 1,2 GPa und liegen damit deutlich iiber dem Belastungslimit von
grobkristallinem Gold bzw. Palladium (Auyrgs: 220 MPa, Pdyrs: 325 MPa [97]). Auferdem hat
die Dehnrate einen grofen Einfluss auf den Verlauf der Kurven. Insbesondere zeigen das Ende
des linear elastischen Bereichs und das Spannungsniveau bei Einsetzen der Verfestigung eine
starke Dehnratenabhéangigkeit.

4.1 Mikroplastizitat

Auffillig ist, neben den zuvor beschriebenen Punkten, auferdem der ausgedehnte Ubergangsbe-
reich zwischen linearer Elastizitdt und linearer Verfestigung. Dieser elasto-plastische Ubergang
wird tiblicherweise mit dem Auftreten lokaler plastischer Dehnungen in Verbindung gebracht.
Sie sind die Folge einer heterogenen Spannungsverteilung im polykristallinen Gefiige, deren
Hauptursachen die elastische Anisotropie des Materials sowie die Verteilung von Korngréfen
und Orientierungen sind. Entsprechend beginnt die Verformung in grobkristallinen Metallen

"Weil das in der Simulation genutzte Voce-Gesetz mit linearer Verfestigung das Versagen der Proben kurz
vor dem Bruch nicht beschreiben kann, wurde die Anpassung bei 20 % Dehnung abgebrochen. Tatséichlich haben
alle getesteten Proben Dehnungen > 25 % erreicht.
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mit der Aktivierung von Gleitsystemen in einzelnen giinstig orientierten Koérnern. Das Ma-
terial erreicht danach jedoch sehr schnell einen makroplastischen Zustand, in dem alle Kérner
Versetzungsaktivitat zeigen. In der Spannungs-Dehnungskurve einer konventionellen Probe ma-
nifestiert sich dieses Verhalten in einem relativ abrupten Steigungsabfall (s. Abb. 4.4(a)), so
dass die Mikroplastizitat in grobkristallinen Metallen kaum nachweisbar ist. Im Gegensatz da-
zu existieren im nanokristallinen Material wegen der grofen Anzahl unterschiedlich orientierter
Korner und dem hohen Volumenanteil an Korngrenzen mit ihren zusétzlichen Deformations-
moden viel mehr Moglichkeiten zur Lokalisierung plastischer Deformation. Ein ausgedehntes
mikroplastisches Regime entspricht daher der Erwartung und wurde bereits an anderen na-
nokristallinen Systemen beobachtet [98, 99]. In der Arbeit von Brandstetter et al. [98] wurde
an elektrodeponiertem Nickel mit einer mittleren Korngréfie von 300 nm ein mikroplastischer
Bereich gemessen, der von ca. 0,9 % bis 1,7 % aufgebrachter Dehnung reicht. Im Vergleich dazu
erstreckt sich der elasto-plastische Ubergang der Kurven aus Abbildung 4.2 von etwa 1% bis
4% Dehnung. Wegen der deutlich kleineren mittleren Korngrofe (9nm) der PdAu-SCS und des
damit verbundenen signifikant grofseren Grenzflachenanteils (Abb. 2.10) liegt die Vermutung na-
he, dass die ausgedehntere Mikroplastizitdt hier hauptséchlich eine Signatur der Deformation
der Korngrenzen ist.

4.2 Bestimmung der plastischen Dehnung

In der folgenden Analyse der Spannungs-Dehnungskurven aus Bild 4.2 wird iiblicherweise die
plastische Dehnung e, benétigt. Die gemessene Gesamtdehnung e, setzt sich aus einer elasti-
schen Stauchung der Probe und der plastischen Deformation zusammen. Sie enthélt deshalb
immer auch einen elastischen Anteil. Die plastische Dehnung beschreibt die reine plastische
Verformung der Probe, also die Deformation, die iibrig bleibt, nachdem man die Probe entlas-
tet hat und die elastische Stauchung auf Null zuriickgegangen ist. Geht man davon aus, dass
mogliche Beitrdge nichtlinearer Elastizitdt und zeitabhéngiger Anelastizitdt vernachlédssigbar
sind, kann man die plastische Dehnung folgendermafen berechnen:
Oa

€ =fa T - (4.1)

Hier ist F der Elastizitdtsmodul bzw. die Steigung am Anfang der Spannungs-Dehnungskurve?.

Der Ausschluss von nichtlinearer Elastizitdt und Anelastizitét ist eine relativ starke Fin-
schrankung, zumal in Kriechexperimenten an nanokristallinem PdAu [100] Hinweise auf an-
elastisches Verhalten gefunden wurden. Um eine Vorstellung davon zu bekommen, ob diese

’Die Steigung am Anfang einer Spannungs-Dehnungskurve, die das linear elastische Verhalten der Probe
beschreibt, wird oft mit dem Elastizitdtsmodul E gleichgesetzt. Streng genommen gilt diese Zuordnung jedoch
nur fiir den Zugversuch und selbst dann weicht die Steigung im Experiment nicht selten um 10-20 % vom realen
Elastizitdtsmodul ab. Im Fall der SCS wird der dreidimensionale Spannungszustand in den Proben mit der
FEM simuliert und &quivalente Spannungen und Dehnungen nach von Mises (d.h. dquivalent zum einachsigen
Belastungsfall) ausgegeben. Daher sollten die Anfangssteigungen der Kurven in Abbildung 4.2 ebenfalls dem
Elastizitatsmodul des Materials entsprechen. In der Tat weichen die Werte von 95 GPa bis 105 GPa nur um
+5 % vom Ultraschallwert des Elastizitdtsmoduls (100 GPa [76]) von nanokristallinem PdgpAuig ab, so dass die
Verwendung des Symbols FE fiir die Anfangssteigung gerechtfertigt ist.
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Abbildung 4.3: Zeitlicher Verlauf der Verschiebung von oberer und unterer Hélfte einer nano-
kristallinen PdAu-SCS in Druckrichtung. Die Rote Linie ist ein Fit an den Verlauf der Kurve
nach Entlastung der Probe.

Einschréankung hier gerechtfertigt ist, wurde eine nanokristalline PdAu-SCS bis zum Anfang
des plastischen Bereichs verformt und danach entlastet. Nach der Entlastung wurden noch
mehrere Stunden lang Bilder mit der optischen Dehnungsmessung aufgezeichnet. Graph 4.3
zeigt den zeitlichen Verlauf der gemessenen Verschiebung. Sie springt nach der Entlastung auf
-7,7um zuriick und bleibt dann, im Rahmen der Messgenauigkeit, konstant. Man kann da-
her davon ausgehen, dass der Fehler bei Berechnung der plastischen Dehnung nach Gl. (4.1)

vernachlassigbar ist.

4.3 Bestimmung der Flieflspannung

Die Fliefspannung o, markiert den Anfang des makroplastischen Regimes, in dem sich das
gesamte Material der Verformungszone plastisch verhélt. Thre exakte Bestimmung wird da-
durch erschwert, dass Spannungs-Dehnungskurven meistens ,,glatt verlaufen und es oft keinen
markanten, eindeutig identifizierbaren Flielipunkt gibt. Um dennoch die Flieflspannungen ver-
schiedener Materialien miteinander vergleichen zu koénnen, definiert man allgemeine Kriterien,
die mathematisch eindeutig einen bestimmten Punkt der Kurve festlegen. Eine haufig genutzte
Definition ist das empirische 0,2 %-Kriterium, welches die FlieRspannung mit der Spannung bei
0,2 % plastischer Dehnung gleichsetzt. Fiir die Kurven aus Abbildung 4.2 ergibt diese Festle-
gung jedoch relativ niedrige Fliefspannungen am linken Rand des elasto-plastischen Ubergangs
(s. Tabelle 4.1 in Kap. 4.3.3) und scheint fiir nanokristalline Materialien mit ihrer ausgepriagten
Mikroplastizitdt deshalb nicht angemessen zu sein.

Eine interessante Frage ist daher, wie man die Flieflspannung von nanokristallinen Materia-
lien angemessen bestimmt. In der gingigen Literatur finden sich einige Arbeiten, die sich mit
dieser Frage beschéftigen (98, 101-104| und dazu alternative Kriterien zur Bestimmung von oy
entwickeln. Viele alternative Methoden setzen allerdings explizit klassische Versetzungsplasti-

50



4.3. Bestimmung der Fliefspannung

zitét voraus. Beispielsweise das von Saada [104] vorgeschlagene b/(D)-Kriterium, welches die
Fliefspannung bei einer plastischen Dehnung e, = b/(D) bestimmt, wobei b der Burgersvek-
tor und (D) die mittlere Kristallitgrofe ist. b/(D) ist gerade die Schubdehnung eines Korns,
welches von einer vollstandigen Versetzung durchlaufen wurde. Ubertragen auf den Polykris-
tall entspricht die Dehnung also einem Zustand, indem jedes Korn des Gefiiges von genau
einer Versetzung passiert wurde. Fiir nanokristalline Materialien ist diese Annahme geméft den
Ausfiihrungen in Kapitel 2.4 zumindest zweifelhaft. Auferdem kann man die starke Dehnraten-
abhéngigkeit der Kurven in Abbildung 4.2 mit klassischer Versetzungsplastizitit nicht erkléren.
Im Folgenden werden deshalb zwei weitere Methoden zur Bestimmung der Flielspannung be-
sprochen, die kein spezifisches Deformationsszenario voraussetzen.

4.3.1 Dehnratenkriterium

Einen besonders viel versprechenden Ansatz liefert eine kiirzlich von Saada € Kruml [105] vor-
gestellte phdnomenologische Untersuchung zur Verformung von Polykristallen. Bei Deformation
mit konstanter aufgebrachter Dehnrate €,, beschreibt die Maschinengleichung

Ga = C(éa — &p) (4.2)

die Spannungsdnderungsrate ¢, als Funktion der Dehnrate, wobei ¢, die plastische Dehnrate
und C eine effektive elastische Konstante ist. Letztere hingt von der Art des Experiments ab
und entspricht z.B. fiir Zugversuche dem Elastizitdtsmodul E. Da die Spannung o, eine stetige
Funktion von €, ist, kann man die Spannungsénderungsrate darstellen als

_ do, de,

_d0adea . 4
T (4.3)

Oa,

wobei der Tangentenmodul © = do,/de, die lokale Steigung der Spannungs-Dehnungskurve
wiedergibt. Kombination von Gleichung (4.3) mit (4.2) und auflésen nach © ergibt dann:

@:C< —8p> (4.4)

Der Tangentenmodul beschreibt also nicht nur die Reaktion des Materials auf die vorgegebene
Deformation, sondern ist auch ein Maf fiir die Entwicklung der plastischen Dehnrate £,. Im
Elastischen verschwindet die plastische Dehnrate und aus (4.4) folgt dann konsequenterwei-
se © = (. Die Mikroplastizitiat beginnt sobald © von C abweicht, bzw. wenn der Quotient
€p/éa endliche Werte annimmt. Die zugehdrige Spannung ist die Mikrofliekspannung op,. Der
Tangentenmodul nimmt im weiteren Verlauf stark ab, bis bei © < 0,05C Makroplastizitit ein-
setzt. Entsprechend identifiziert man die Spannung bei é,/é, = 0,95 mit der Fliekspannung
oy. Danach kann die plastische Dehnrate theoretisch noch weiter ansteigen, bis der Extremfall
€p/éa = 1 eintritt und die Verformung in einen stationéren Zustand iibergeht. An diesem Punkt
ist © = 0, d.h. das Material verformt sich bei konstanter Spannung plastisch und die plastische
Dehnrate entspricht gerade der von der Maschine vorgegebenen Verformungsrate. Die meisten
Metalle erreichen diesen stationdren Zustand nicht, da sie in Folge von Riickspannungen an
Korngrenzen oder Versetzungszellwidnden stets eine endliche Verfestigung aufweisen. Bei realen
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Proben wird der Quotient €, /¢, im Makroplastischen deshalb einen konstanten Wert zwischen
0,95 und 1 annehmen.

Nach Saada & Kruml [105] kann das Dehnratenverhéltnis é,/¢, = 1 — ©/C aufierdem als
Funktion von (o, — 0,,) /0 dargestellt werden, wobei die Sattigungsspannung s = oy, — oy, die
Differenz zwischen der Maximalspannung o, und der Mikrofliespannung oy, beschreibt. Die
genaue Form der Funktion héngt zwar vom jeweiligen Materialsystem ab, sie verlauft jedoch
linear im Mikroplastischen. Eine Auftragung von 1 — ©/C' gegen die normalisierte Spannung
(02 — 0m) /05 sollte deshalb helfen, den Ubergang vom mikroplastischen zum makroplastischen

Regime zu identifizieren und die Fliefspannung festzulegen.

Dehnratenkriterium bei konventionellem Stahl

Der besondere Reiz des oben vorgestellten Dehnratenkriteriums liegt darin, dass es einzig auf
der Annahme basiert, dass makroplastische Deformation vorliegt, wenn die plastische Verfor-
mungsrate ungefahr gleich der extern vorgegebenen Verformungsrate ist. Da es keinen spezifi-
schen Deformationsprozess voraussetzt, ist es universell anwendbar. Um die Aussagekraft des
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Abbildung 4.4: (a) Spannungs-Dehnungskurve eines Zugversuchs (DIN 10002-1:2001(D)) an
konventionellem Stahl (Werkstoff Nr. 1.4301; X5CrNil18-10, Goodfellow) mit einer Dehnrate von
3-107%s~! (Daten entnommen aus [106]). Die rote Linie ist ein Fit mit dem in der Simulation
genutzten Materialgesetz, das aus einem linear elastischen Anstieg und dem modifizierten Voce
Gesetz aus Gl. (3.26) zusammengesetzt ist. (b) Verlauf des Dehnratenverhéltnisses é,/é, =
1 — ©/C als Funktion der normalisierten Spannung (0, — 0y,)/0s der Stahlzugprobe (schwarze
Linie). Die rote Linie ist eine lineare Regression des mikroplastischen Regimes. Die blaue Kurve
gibt die Entwicklung des Dehnratenverhéltnisses in Abhéngigkeit von der plastischen Dehnung
wieder. Hier ist zu beachten, dass die blaue Kurve nur einen Ausschnitt der Verformung bis 2,2 %
plastischer Dehnung zeigt und die zugehorige obere Abszisse deshalb nicht deckungsgleich ist
mit der unteren Abszisse, welche die gesamte plastische Deformation umfasst. Die gestrichelten
schwarzen Linien markieren einerseits é,/é, = 0,95 und zum Vergleich mit dem klassischen
0,2%-Kriterium auferdem den Wert bei e, = 0,2%.
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Dehnratenkriteriums zu iiberpriifen bevor es auf die nanokristallinen PdAu-SCS angewendet
wird, bietet sich ein Vergleich mit dem viel genutzten 0,2 %-Kriterium an einem konventionellen
Materialsystem an.

Fiir den Vergleich wurde ein Standardzugversuch (DIN 10002-1:2001(D)) an grobkristallinem
Stahl durchgefiithrt. Um die Steigung © der Spannungs-Dehnungskurve (Abb. 4.4(a)) in jedem
Punkt analytisch bestimmen zu kénnen, wurde ihr Verlauf mit einem Materialgesetz angepasst.
Die Wabhl fiel hier auf dasselbe modifizierte Voce-Gesetz, welches auch fiir die FEM-Simulation
der nanokristallinen PdAu-SCS verwendet wurde.

Abbildung 4.4(b) zeigt den Verlauf des Dehnratenverhéltnisses é,/é, = 1 — ©/C von kon-
ventionellem Stahl mit der normalisierten Spannung (o, — 0y,) /0. Dabei wurde die Mikrofliefs-
spannung mit der Spannung og des Materialgesetzes gleichgesetzt und fiir die Maximalspannung
ou der Wert bei 18 % Dehnung verwendet. Da im Elastischen ¢, = 0 gilt, zeigt die Kurve nur
den plastischen Teil der Verformung. Der lange lineare Anstieg ist dem mikroplastischen Re-
gime zuzuordnen, wihrend die Abweichung von der Linearitdt und das konstante Plateau zum
makroplastischen Teil der Deformation gehoren. Die gestrichelte rote Linie ist eine lineare Re-
gression des mikroplastischen Bereichs. Sie weicht bei &,/¢, ~ 0,95 vom Verlauf der Kurve
ab und die zugehorige Spannung o, = 561 MPa ist eine untere Schranke fiir die Fliekspan-
nung. Sie entspricht einer plastischen Dehnung von e, ~ 0,65 %. Zum Vergleich ist in 4.4(b)
aufserdem die Spannung angegeben, die einer plastischen Dehnung von 0,2 % entspricht. Mit
oy = 446 MPa liefert das klassische 0,2%-Kriterium eine etwa 25 % niedrigere Fliefspannung.
Da sie fiir viele technische Anwendungen sicherheitsrelevant ist, macht diese eher konservative
Festlegung der Fliefspannung aber durchaus Sinn. Die nach dem Dehnratenkriterium ermit-
telte Fliefspannung liegt zwar etwas hoher, ist aber noch knapp unterhalb des Knicks in der
Spannungs-Dehnungskurve (Abb. 4.4(a)) angesiedelt und deshalb durchaus ein realistisches
Mafs fiir einsetzende Makroplastizitét.

Dehnratenkriterium bei nanokristallinen PdAu-SCS

Analog zu Abbildung 4.4(b) zeigt Graph 4.5 die entsprechenden Kurven der nanokristallinen
PdAu-SCS. Streng genommen miisste man auch hier fiir jede Dehnrate in Bild 4.5 den Punkt
bestimmen, an dem die Kurve von einem linearen Fit des mikroplastischen Anstiegs abweicht,
um die Fliefispannung zu finden. Der Einfachheit und Vergleichbarkeit halber wurde hier jedoch,
wie zuvor, die Spannung beim Dehnratenverhéltnis é,/é, = 0,95 als Fliekspannung festgelegt
(gestrichelte Linie in Abb. 4.5). Die im Bild angegebenen Spannungswerte haben deshalb den
Charakter einer unteren Schranke fiir die Fliefspannung und werden mit o, bezeichnet. Er-
wartungsgeméf zeigen die Fliefsspannungen der nanokristallinen PdAu-SCS eine starke Dehn-
ratenabhéngigkeit, wobei eine Verzehnfachung der Dehnrate einen Anstieg der Fliefsspannung
von ungefihr 120 MPa zur Folge hat.
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Abbildung 4.5: Verlauf des Dehnratenverhéltnisses €,/¢, = 1 — ©/C der nanokristallinen
PdAu-SCS als Funktion der normalisierten Spannung (o, — 0,,)/0s. Im Graph sind die Fliefs-
spannungen angegeben, die sich fiir €,/é, = 0.95 (gestrichelte Linie) fiir die bei verschiedenen
Dehnraten verformten Proben ergeben.

4.3.2 Schnittpunkt-Konstruktion

Gleichung (4.4) stellt eine Beziehung zwischen dem Tangentenmodul © und dem Dehnratenver-
héltnis €, /¢, her, welches aufgetragen gegen die normalisierte Spannung zum bereits vorgestell-
ten Dehnratenkriterium fiihrt. Im Kern ist das jedoch nichts Anderes als die Entwicklung des
Tangentenmoduls mit der Spannung. Deshalb stellt sich die Frage, ob man nicht eine wesentlich
einfachere Methode zur Bestimmung der Fliefspannung aus einer Auftragung von O gegen die
Spannung o, gewinnen kann. Ein Ausschnitt des entsprechenden Graphs der nanokristallinen
PdAu-SCS ist in Bild 4.6 gezeigt. In Anlehnung an die Darstellungen bei Kocks & Mecking
[31] wurden die Kurven mit dem Schermodul von nanokristallinem PdAu G = 42 GPa |76] nor-
miert. Offensichtlich verlaufen die Kurven auch in diesem Fall linear im Mikroplastischen und
miinden schlieflich unterhalb von ©/G = 0,1 in ein Plateau, wenn Makroplastizitit einsetzt.
Die Fliefspannung kann deshalb besonders einfach als Schnittpunkt einer linearen Regression
des mikroplastischen Kurvenabschnitts mit der Horizontalen bei ©/G = 0 bestimmt werden.
Da die experimentellen Kurven den Zustand ©/G = 0 nie erreichen, liegen die so ermittelten
Fliekspannungen in dem Ubergangsbereich zwischen dem linearen Abfall und dem makroplas-
tischen Plateau. Die erhaltenen Werte sind deshalb eine Obergrenze 0;,*‘ fiir die tatséchliche
Fliefspannung.

Auf den ersten Blick scheinen die Steigungen im Mikroplastischen fiir alle Dehnraten nahezu
identisch zu sein. Durch eine zusédtzliche Normierung der Abszisse mit der jeweiligen Flief-
spannung sollten sich nach [31] alle Kurven zu einer einzigen Masterkurve vereinen lassen. Wie
Abbildung 4.7 deutlich zeigt, ist das nicht der Fall. Im Gegensatz zu den konventionellen Po-
lykristallen aus [31] ist bei nanokristallinem PdAu nicht nur die FlieRspannung, sondern auch
die Ausdehnung der Mikroplastizitiat bzw. die Mikrofliefsspannung oy, dehnratenabhéngig. Ins-
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Abbildung 4.6: Entwicklung des normierten Tangentenmoduls ©/G als Funktion der nor-
mierten Spannung o,/G von nanokristallinen PdAu-SCS, die bei verschiedenen Dehnraten ver-
formt wurden. Im Mikroplastischen zeigt ©/G einen linear fallenden Verlauf, der unterhalb von
©/G = 0.1 in ein makroplastisches Plateau miindet. Die gestrichelten schwarzen Linien sind li-
neare Fits an den jeweiligen mikroplastischen Bereich. Die angegebenen Spannungen markieren
die Schnittpunkte der Fits mit der Horizontalen bei ©/G = 0.

besondere ist das Verhéltnis oy /o, nicht konstant, so dass sich unterschiedliche Steigungen
fiir die verschiedenen Dehnraten in Abbildung 4.7 ergeben. Analog zum Verfahren in Bild 4.6
konnen in 4.7 sehr einfach die Mikrofliekspannungen aus dem Schnittpunkt eines linearen Fits
mit der jeweiligen Horizontale bei /G bestimmt werden.
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Abbildung 4.7: Entwicklung des normierten Tangentenmoduls © /G als Funktion von o,/ (0, G)
der nanokristallinen PdAu-SCS, die bei verschiedenen Dehnraten verformt wurden.
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Damit kann nun auch das Verhéltnis oy /0y, berechnet und gegen die Dehnrate aufgetragen
werden (Abb. 4.8(a)). Es ergibt sich ein abfallender Verlauf, d.h. die Mikrofliefspannung steigt
starker mit der Dehnrate an als die Fliefsspannung. Bei weiter steigender Dehnrate ist zu erwar-
ten, dass irgendwann der Punkt oy, = oy erreicht wird. In diesem Fall wird die Mikroplastizitat
komplett ausgeschaltet und das Material versagt oder verformt sich direkt makroplastisch, falls
thermische Aktivierung fiir den makroplastischen Prozess keine Rolle spielt. In 4.8(a) kann
durch lineare Extrapolation die Dehnrate bestimmt werden, bei welcher der Quotient der Flief-
spannungen eins wird. Man findet €, ~ 20s~!. Tatsichlich haben bei Versuchen mit héheren
Dehnraten an nanokristallinen PdAu-SCS alle Proben bei €, ~ 357! versagt (Abb. 4.8(b)).
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Abbildung 4.8: (a) Entwicklung des Fliefspannungsverhéltnisses oy /0., mit der aufgebrach-
ten Dehnrate. Der lineare Fit der Daten schneidet die Horizontale durch oy/o, = 1 bei
€a = 20,2571, (b) Spannungs-Dehnungskurven von PdAu-SCS unter Extrembedingungen (ent-
nommen aus [106]). Die durchgezogene Linie zeigt eine Verformung bei Raumtemperatur (RT)
mit einer Dehnrate von 3s~!. Die gestrichelte Linie entspricht einem Experiment, das bei 77 K
in fliissigem Stickstoff mit der Dehnrate 3 - 10~%s~! durchgefiihrt wurde.

4.3.3 Zusammenfassung: Fliefispannungen

Das Reslimee der ermittelten Fliefispannungen zeigt Tabelle 4.1. Neben den Ergebnissen der
detailliert besprochenen Verfahren sind hier auch die Werte angegeben, die das klassische 0,2%-
Kriterium sowie das b/ (D)-Kriterium fiir die Kurven aus Bild 4.2 ergibt. Die unteren und oberen
Schranken aus den beiden vorgestellten Verfahren nehmen sich nicht viel. Die Werte liegen dicht
zusammen und sowohl das Dehnratenkriterium als auch die Schnittpunkt-Methode sind offenbar
gut zur Bestimmung der Fliefsspannung geeignet. Erstaunlicherweise liefert auch das b/(D)-
Kriterium verniinftige Werte, die sich sogar zwischen den Unter- und Obergrenzen einordnen,
obwohl ihm ein Versetzungskontext zu Grunde liegt, der die starke Dehnratenabhéngigkeit der
FlieRfspannungen nicht erkldren kann. Das 0,2 %-Kriterium unterschatzt die FlieRspannungen
der nanokristallinen PdAu-SCS erheblich und ist daher ungeeignet.
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4.4. Aktivierungsvolumen und Dehnratenempfindlichkeit

Tabelle 4.1: Ubersicht der nach verschiedenen Verfahren bestimmten Fliefspannungen. Der
Burgersvektor wurde mit Hilfe der Gitterkonstanten ag = 391,2pm (s. Tabelle A.2) geméfs
b = ag/\/2 ~ 277 pm berechnet und als mittlere Kristallitgroke wurden 9nm eingesetzt. In der
letzten Spalte sind zusétzlich die Mikrofliefspannungen angegeben, die nach dem Schnittpunkt-
Verfahren ermittelt wurden.

Ea oy(ep = 0,2%) oy(ep =b/(D)) oy (€p/éa=10,95) 0f(O/G —0) | om(©/G — E)
s [GPal |GPal |GPal |GPal [MPa]
3-107* 0,80 1,28 1,26 1,30 324
3-1073 0,95 1,45 1,41 1,46 423
3-1072 1,11 1,56 1,52 1,57 625
3-1071 1,24 1,69 1,65 1,70 749

Die jeweiligen aufgebrachten und plastischen Dehnungen der bestimmten Mikro- und Ma-
kroflieffspannungen sind in Tabelle 4.2 angegeben. Die Mikrofliekspannungen liegen allesamt
zwischen 0,3% und 0,8 % aufgebrachter Dehnung und die zugehorigen plastischen Dehnun-
gen sind natiirlich Null. Fiir die Makrofliesspannungen ergibt sich 3.,5% < ¢, < 5,3% bzw.
2,0% < ep < 3,8%.

Tabelle 4.2: Ubersicht der Fliefspannungen mit zugehorigen aufgebrachten und plastischen
Dehnungen. Bei der Mikrofliefsspannung o, ist die plastische Dehnung Null.

Eq Om Eap 0y €a, Epy a;r sgfy z—:;y
s [MPa|  [%] |GPa]  [%] [%] |GPa]  [%] [%]
3.107* 324 0,35 126 38 24 1,30 5,2 328
3.1073 423 0,40 141 35 22 1,46 49 35
3.1072 625 0,62 152 36 20 157 50 3.4
3.10°1 749 0.75 1,65 3,7 2.0 1,70 53 3.6

4.4 Aktivierungsvolumen und Dehnratenempfindlichkeit

Aus den Spannungs-Dehnungskurven der PdAu-SCS (Abb. 4.2) kann nach Gleichung (2.20)
das Scheraktivierungsvolumen von nanokristallinem PdAu bestimmt werden. Dazu tragt man
kpT In(ép) gegen o,(ep) bei einer fixierten plastischen Dehnung e, auf. Das Aktivierungsvo-
lumen Aw,, entspricht dann der Steigung einer linearen Regression durch die Datenpunkte
(multipliziert mit dem Vorfaktor v/3). Abbildung 4.9 zeigt exemplarisch die Fits fiir 1%, 4 %,
7% und 10 % plastische Dehnung. Der resultierende Verlauf des Scheraktivierungsvolumens in
Abhéngigkeit von der plastischen Dehnung ist in Graph 4.10 zusammen mit der Dehnraten-
empfindlichkeit m dargestellt. Letztere ist definiert als
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Abbildung 4.9: Plot zur Bestimmung des Scheraktivierungsvolumens Aw, . Die verschiede-
nen Symbole zeigen den Verlauf der Daten fir 1%, 4%, 7% und 10 % plastische Dehnung.
Das Aktivierungsvolumen entspricht der Steigung der linearen Regression durch die jeweiligen
Datenpunkte.
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und entspricht daher der Steigung einer doppelt-logarithmischen Auftragung von o, gegen &,
bei konstanter plastischer Dehnung. Hier wird konstante plastische Dehnung verlangt, um den
Verlauf der Dehnratenempfindlichkeit konsistent mit dem des Scheraktivierungsvolumens ver-
gleichen zu kénnen. Normalerweise wird m bei konstanter aufgebrachter Dehnung ¢, ausgewer-
tet. Das Aktivierungsvolumen wichst im analysierten Bereich stetig von 5,2b3 bis 7,1b? an.

&, (%]

Abbildung 4.10: Aktivierungsvolumen und Dehnratenempfindlichkeit als Funktion der plasti-
schen Dehnung. Die Fehlerbalken geben die Abweichung der linearen Fits (vgl. Abb. 4.9) wieder.
Der Ubersichtlichkeit halber wurden die Fehlerbalken ausgediinnt und sind nicht zu jedem Punkt
der durchgezogenen Linien dargestellt. Es ist iiblich das Aktivierungsvolumen in b> anzugeben,
wobei hier b = 277 pm und folglich b3 ~ 0,02nm? gilt.
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4.4. Aktivierungsvolumen und Dehnratenempfindlichkeit

Am Anfang ist die Kurve etwas steiler als am Ende und der Steigungswechsel erfolgt zwischen
ca. 2% und 4 % plastischer Dehnung. Die Dehnratenempfindlichkeit verhalt sich umgekehrt wie
das Aktivierungsvolumen. Sie fallt am Anfang stark ab und miindet oberhalb von e, = 4% in
einen linear fallenden Verlauf. Es sei nochmal daran erinnert, dass die gezeigten Grofien schein-
bare bzw. effektive Aktivierungsparameter sind und als solche nicht zwingend symptomatisch
fiir einen spezifischen Deformationsprozess sind. Sehr wahrscheinlich sind an der Deformation
des Nanokristalls mehrere Vorgédnge beteiligt und die aus dem globalen Verhalten bestimmten
Aktivierungsparameter daher eine Mittelung der spezifischen Groflen jedes einzelnen Mechanis-
mus. Dennoch kann natiirlich davon ausgegangen werden, dass das Geschehen von dem Prozess
dominiert wird, der insgesamt am leichtesten zu aktivieren ist. Es liegt deshalb die Vermutung
nahe, dass der sowohl im Aktivierungsvolumen als auch in der Dehnratenempfindlichkeit beob-
achtete Ubergang auf einen Wechsel des dominanten Verformungsmechanismus zuriickzufithren
ist. In diesem Sinne kann der Ubergang auch als Signatur des Wechsels von mikroplastischem
Verhalten zur Makroplastizitat interpretiert werden. In der Tat fallt der schwache Steigungs-
wechsel beim Aktivierungsvolumen genau in den plastischen Dehnungsbereich, indem auch die

oben bestimmten Fliefspannungen oy und 0;' liegen.

Interpretation

Grundsitzlich ist das Aktivierungsvolumen von Polykristallen am oberen Ende durch ~ 10 b3
(~ 20nm?) beschriinkt, wenn das Schneiden von Waldversetzungen das Geschehen dominiert.
Am unteren Ende liegt Kriechen bzw. die Bewegung von Punktdefekten mit ~ 0,02b3 (~
4-10~*nm3) [107]. Betrachtet man den Einfluss der Korngréfe, scheint im Allgemeinen das Ak-
tivierungsvolumen bei Verkleinerung der Korngréfe abzunehmen. Insbesondere wurden 5— 1563
(0,1 — 0,3nm?) fiir Proben mit 10-20 nm Korngréfe gemessen [108, 109]. Die Werte in Abbil-
dung 4.10 liegen also durchaus im Trend. Wegen des relativ kleinen Aktivierungsvolumens der
nanokristallinen PdAu-SCS kann klassische intragranulare Versetzungsnukleation ausgeschlos-
sen werden. Stattdessen wird in Nanokristallen die Bildung von (Partial-)Versetzungen eher
Spannungskonzentrationen in den Grenzflichen und an Tripelpunkten zugeschrieben. In diesem
Zusammenhang konnten die kleinen Volumina ein Maf sein fiir die Grofse der Keimzelle von Ver-
setzungsemission aus der Korngrenze [48| oder das lokale Volumen, das aktiviert werden muss,
um Versetzungen von segregierten Verunreinigungen oder Korngrenzstufen zu 16sen [110]. Fiir
Diffusionsprozesse wie das Coble-Kriechen sind die Aktivierungsvolumina wiederum zu grof. In
Anbetracht der hohen Spannungen bei Raumtemperatur (Abb. 4.2), kann man ohnehin davon
ausgehen, dass in den nanokristallinen PdAu-SCS diffusiver Materialtransport unmittelbar von
Scherprozessen iiberholt wird. Diese Aussage wird durch die Dehnratenempfindlichkeit unter-
stiitzt, deren Werte viel kleiner sind, als bei Coble-Kriechen (m = 1) iiblich [111]. Ausgehend
von den m-Werten in Bild 4.10 scheint auch Korngrenzengleiten (m = 0,5) [112] nicht dominant
zur Plastizitdt der PAAu-SCS beizutragen. Diese Feststellung ist im Einklang mit den Aussagen
von Cahn et al. |[55], nach denen Korngrenzengleiten erst bei Temperaturen oberhalb der halben
Schmelztemperatur T' > 0,5 - Ty, signifikant zur Plastizitat beitragt.

Schaut man sich den Verlauf von m noch genauer an, dann kénnte die sinkende Dehnraten-
empfindlichkeit ein Hinweis auf Kornwachstum in Folge spannungsgetriebener Korngrenzenmi-
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Abbildung 4.11: Skizze einer Disconnection mit Radius » und Hoéhe h auf einer Kornfacette
der Kantenlédnge e.

gration (SGKGM) [|55] sein. In diesem Fall wire das Aktivierungsvolumen mit der Bildung und
Ausbreitung von sogenannten Disconnections [113, 114| verbunden. Wie in Skizze 4.11 angedeu-
tet, sind Disconnections eine Art elementare Stufe der Korngrenzenbewegung. Nach dem von
Cahn et al. [55] vorgestellten Konzept hat eine parallel zur Korngrenze wirkende Schubspannung
ndmlich nicht nur eine Bewegung der Korngrenze in Richtung der Spannung zur Folge, sondern
gleichzeitig auch eine daran gekoppelte Bewegung senkrecht zur urspriinglichen Korngrenze.
Die Disconnection liefert ein Modell fiir diesen Vorgang. Sie ist zunéchst eine kleine Stufe mit
Radius r und Héhe h auf der gezeigten Kornfacette, die in das Nachbarkorn hineinragt. Unter
Einfluss einer Schubspannung parallel zur Kornfacette wéchst die Disconnection, bis sie die
gesamte Facette tiberstrichen und folglich die Korngrenze um h zum Nachbarkorn verschoben
hat.

In diesem Sinne konnen die Disconnections als elementare Trager der Scherung, d.h. als
Fliekdefekt angesehen werden. Nach Gleichung (2.16) gilt Q¢ = Awv,, /Av,a¢. Somit kann man
das Volumen des Fliefsdefekts berechnen, wenn die lokale Aktivierungsdehnung A~,s bekannt
ist. Der Kopplungsfaktor 3, der das Geschwindigkeitsverhéltnis 8 = v /v, der parallelen und
senkrechten Korngrenzenbewegung beschreibt, kann als ein Maf fiir die kritische Schubdehnung
angesehen werden, die zur Korngrenzenmigration notwendig ist [106]. Damit kann das Volumen
des Fliefsdefekts abgeschitzt werden zu Q¢ ~ Av,, /(5). Fiir Grofswinkelkorngrenzen findet man
in der Literatur einen mittleren Kopplungsfaktor von (3) ~ 0,4 [57] und mit Av,, ~ 6b3 =
0,12nm? ergibt sich Q¢ = 0,3nm?3. An der Ausbildung einer Disconnection wiren demnach etwa
30 Atome beteiligt. Stellt sich noch die Frage, ob das Ergebnis auch geometrisch plausibel ist.

Das von einer Disconnection gescherte Volumen ist etwa mr2h, wobei h die Hohe und 77?2 die
Oberflache der Stufe ist. Setzt man als Approximation fiir & den Abstand der {111}-Ebenen
h = 225pm ein, erhilt man r? = Q¢/7h ~ 0,42nm? bzw. r ~ 0,65nm. Die maximale Gré-
fse einer Disconnection ist offensichtlich durch die Flache der Kornfacette beschrénkt. Nimmt
man weiter an, dass die Korner im Nanokristall Kelvin-Korper sind, gelten folgende Beziehun-
gen zwischen der Korngrofe D, der Kantenlédnge e und dem Innenkreisradius R einer Facette:
D =~ 1,7¢ und R ~ 1,2e. Mit D ~ 9nm fiir die Korngréfse ergibt sich ein maximaler Innen-
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4.5. Aktivierungsenergie

kreisradius von R ~ 6,4nm, d.h. die Bedingung » < R ist erfiillt und die aus dem Aktivie-
rungsvolumen abgeschétzte Grofse € ist flir nanokristallines PdAu realistisch. Neben der oben
erwahnten Emmission von Partialversetzungen aus der Korngrenze ist damit auch die SGKGM
ein plausibler Deformationsprozess im nanokristallinen PdAu. Passend dazu haben Bobylev et
al. [56] kiirzlich festgestellt, dass SGKGM ein aktiver Akkommodationsprozess fiir kooperatives
Korngrenzengleiten sein kénnte. In diesem Kontext ist SGKGM sogar energetisch giinstiger als
die Akkommodation tiber Emmission von (Partial-)Versetzungen aus Tripelpunkten. Leider rei-
chen die bisher gewonnenen Informationen nicht aus, um eine Aussage dariiber zu machen, in
welchem Dehnungsbereich SGKGM eine Rolle spielt oder wie stark sie zur Gesamtdeformation
beitrégt. Dazu sind weitere Untersuchungen, wie z.B. die in Kapitel 5 vorgestellte elektronen-
mikroskopische Mikrostrukturanalyse, notwendig.

Ein anderer moglicher Verformungsmechanismus lédsst sich aus dem Vergleich mit dem Ver-
halten metallischer Gléaser ableiten. Im Gegensatz zu hochgradig geordneten kristallinen Ma-
terialien sind metallische Glaser ungeordnete, amorphe Systeme ohne Translationssymmetrie.
Typisch fiir die Verformung solcher Gléser ist eine starke Lokalisierung der Dehnung [115, 116|
in sogenannten Schertransformationszonen (STZ), dem Fliefidefekt in amorphen Materialien
[117, 118]. In nanokristallinen Metallen wird in den Korngrenzen die Fehlpassung benachbar-
ter Korner ausgeglichen. Die Atome im Zentrum der Korngrenzen sitzen nicht auf perfekten
Gitterplédtzen und die lokale Unordnung fiihrt zu einer Schererweichung der Korngrenzen [119].
Es ist daher zu erwarten, dass inelastische Deformation bevorzugt im weicheren Korngrenzen-
netzwerk einsetzt. Genau wie die STZ in Glédsern 6ffnen die Korngrenzen einen leichteren Weg
zur Dehnungspropagation, auch wenn ein wesentlicher Unterschied darin besteht, dass STZ
im metallischen Glas erst aktiviert werden miissen, wihrend die Korngrenzen im nanokristal-
linen Material von Anfang an vorhanden sind. Dennoch bietet sich aufgrund der konzeptio-
nellen Ahnlichkeit ein Vergleich mit dem Aktivierungsvolumen von metallischen Glésern an.
In Pan et al. [120] sind Héartewerte und Dehnratenempfindlichkeiten fiir eine Vielzahl unter-
schiedlicher metallischer Gléaser angegeben. Berechnet man daraus das Aktivierungsvolumen
gemiR Av,, ~ 3kgT/mH, erhilt man Werte zwischen 0,1nm?® und 0,3nm3. Beriicksichtigt
man auferdem, dass thermisches Relaxieren nahe der Glastemperatur T, diese Werte noch-
mal halbiert [121], wird die Ahnlichkeit der Aktivierungsvolumina von nanokristallinem PdAu
(= 0,1 — 0,15nm?) und metallischen Glisern (=~ 0,05 — 0,15nm?) offensichtlich. Typisch fiir
das mechanische Verhalten metallischer Gléser ist auferdem eine Druck-Zug-Asymmetrie der
Festigkeit, ein Effekt, der auch bei der Verformung von nanokristallinen Metallen beobachtet
wurde |64]. Es scheint daher durchaus plausibel, dass Metalle, im Grenzfall sehr kleiner Korn-
grofen, empfianglich fiir STZ-getriebene Deformation sind. Unklar ist allerdings auch hier, in
welchem Spannungsbereich STZ-dhnlicher Materialfluss in den Korngrenzen eine Rolle spielt
und wie grofs dessen Beitrag zur plastischen Dehnung ist.

4.5 Aktivierungsenergie

Die dehnratenabhingigen Verformungsdaten der nanokristallinen PdAu-SCS koénnen theore-
tisch auch dazu verwendet werden, die Aktivierungsenergie AG geméfs Gleichung (2.18) zu
bestimmen. Das Problem dabei ist, dass Scherrate 59 bzw. Dehnrate €y (Kontinuumstheorie
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Abbildung 4.12: Graphen zur Bestimmung der Aktivierungsenergie von nanokristallinem
PdAu. (a) Methode zur Bestimmung von £y bei der Makrofliekspannung o. Fiir ein willkiirli-
ches €y ergeben sich zunéchst die schwarzen Symbole. Anschlieffend wird &g so korrigiert, dass
alle Symbole inklusive des Messwerts bei 77 K auf einer Geraden liegen (rot). Die die jeweiligen
Aktivierungsenergien kénnen dann auf der Abzisse abgelesen werden. (b) Bestimmung von &
bei der Mikrofliefspannung oy, (analog zu (a)).

der Plastizitit: 4 = /3¢ [29]) unbekannt sind. Allerdings kann das Ergebnis der Tieftempe-
raturmessung® (gestrichelte Linie in Abb. 4.8(b)) ausgenutzt werden, um den Wert von &g
abzuschétzen. Dazu werden die, bei Raumtemperatur bestimmten, dehnratenabhéngigen Flief-
spannungen gegen kpT'In(ép/c,) aufgetragen, wobei zunédchst ein willkiirlicher Wert fiir £g ge-
wéhlt wird (schwarze Symbole in Graph 4.12(a)). Auferdem fiigt man noch die Fliekspannung
der Tieftemperaturmessung bei 77 K zum Graph hinzu. Nach Kocks & Mecking [31] sollten alle
Punkte auf einer Kurve liegen, im einfachsten Fall auf einer Geraden. Mit dieser Bedingung
kann nun die Groéfsenordnung von €y bestimmt werden. Daraus ergibt sich die rote Kurve in
Abbildung 4.12(a).

In Abbildung 4.12 ist das Verfahren einmal mit den Fliefsspannungen oy (Abb. 4.12(a)) und
auflerdem mit den Mikrofliekspannungen oy, (Abb. 4.12(b)) angewendet worden. Die Verfor-
mung bei 77K zeigt kaum Plastizitéit, deshalb wurde hier o, = oy angenommen. Offenbar
gibt es einen deutlichen Unterschied zwischen den Aktivierungsenergien am Anfang des mikro-
plastischen Regimes AGy, =~ 0,5 — 0,8eV und den Energien bei einsetzender Makroplastizitét
AGy =~ 0,1-0,3eV. Wie schon bei Aktivierungsvolumen und Dehnratenempfindlichkeit konnte
dieser Unterschied einerseits auf einen Wechsel des dominanten Deformationsprozesses hindeu-
ten. Andererseits steigt die Spannung im Mikroplastischen stark an und mit ihr die mechanische
Arbeit AW. Geht man von einer konstanten Héhe AF' der Energiebarriere aus, wire nach Ab-
bildung 2.6 die Abnahme von AG eine direkte Folge der Spannungszunahme.

3Die Kurve in Abb. 4.8(b) ist exemplarisch fiir eine Reihe von Verformungen bei 77 K. Alle Proben sind trotz
langsamer Dehnrate é, = 3-10"*s™! am Ende des elastischen Regimes gebrochen. Die Kurven lassen zwar
einsetzende Plastizitét erahnen, jedoch kam es nie zu einer deutlichen plastischen Verformung. Weitere Details
dazu in [79].
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Abbildung 4.13: Verlauf der Energien AG (schwarz), AW (griin) und AF (rot) als Funktion
der plastischen Dehnung.

Um zu einer endgiiltigen Aussage zu gelangen, ist es instruktiv, den Verlauf von Aktivie-
rungsenergie und mechanischer Arbeit genauer zu bestimmen. Nach Gleichung (2.8) ist die beim
Uberqueren der Barriere geleistete Arbeit AW = V7,A. Setzt man fiir VA~ die Grofen des lo-
kalen Scherdefekts Q¢ A~y ein, die nach Gleichung (2.16) gerade dem Scheraktivierungsvolumen
Av;, = Awv,, entsprechen und beriicksichtigt wieder die Beziehung der Kontinuumstheorie
Ta = 0a2/V/3, dann ist AW (gp) = 0,Av,, (gp)/V/3. Die Berechnung mit einer mittleren Span-
nung (a(ep)) = Y. 0alep,p)/4 der Kurven in Bild 4.2, ergibt den in Abbildung 4.13 gezeigten
Verlauf von AW. Dort sind auferdem die nach obigem Verfahren fiir verschiedene plastische
Dehnungen bestimmten Aktivierungsenergien AG sowie der zugehérige Fit eingetragen. Die
Summe dieser beiden Kurven — die Helmholtz Freie Energie AF — ist mit Werten zwischen
0,8eV und 0,95V relativ konstant, so dass der starke Abfall von AG im Mikroplastischen
tatsdchlich primér eine Folge der Spannungszunahme ist.

In der géngigen Literatur wird in der Regel die Helmholtz Aktivierungsenergie AF statt
der Gibbs’schen Aktivierungsenthalpie AG angegeben, infolgedessen Graph 4.13 aufserdem fiir
die Einordnung der Ergebnisse in den wissenschaftlichen Kontext niitzlich ist. So sind etwa
bei Frost & Ashby [107| fiir viele konventionelle kfz Metalle die Aktivierungsenergien AF fiir
Versetzungsbewegung angegeben. Sie reichen von 0,05Gb? ~ 0,3eV bei Punktdefekten iiber
0,2 —1Gb? ~ 1,1 — 5,3eV bei gegenseitiger Versetzungswechselwirkung bis zu 2Gb? ~ 11eV
im Fall von Zellstrukturen bei sehr hohen Versetzungsdichten. Die Aktivierungsenergien der
nanokristallinen PdAu-SCS reihen sich also in den unteren bis mittleren Bereich der dort an-
gegebenen Energien ein. Im klassischen Versetzungskontext sind sie damit charakteristisch fiir
das Uberwinden schwacher Hindernisse, wie z.B. bei dem Gitterwiderstand oder Punktdefek-
ten. Weil die Wechselwirkung mit anderen Gitterversetzungen bei solch kleinen Energien keine
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Rolle spielt, kann davon ausgegangen werden, dass es sich hauptséchlich um einzelne (Partial-
)Versetzungen in den nk Kornern handelt. In dieses Bild passen auch die von McDowell [122]
bestimmten Nukleationsenergien (AG ~ 0,3eV bei 300K) fiir Versetzungsemission aus der
Korngrenze, welche in der Gréfsenordnung der relativ kleinen Aktivierungsenergien am Anfang
des makroplastischen Regimes liegen. Allerdings geben Molodov et al. [57] 1,45V als Aktivie-
rungsenergie fiir die spannungsgetriebene Korngrenzenmigration in Aluminium Bi-Kristallen
an. Damit ist also auch SGKGM als moglicher Verformungsprozess in den nk PdAu-SCS nicht
auszuschliefen. Das Gleiche gilt fiir die STZ metallischer Gléser, fiir die z.B. Klaumiinzer et
al. [123] eine Aktivierungsenthalpie von AG = 0,3 £ 0,05eV angeben. Auch die von Ju et al.
[124] gemessenen Aktivierungsenergien von STZ 0,85eV < AF < 1,26V stimmen erstaunlich
genau mit den Energien der PdAu-SCS {iberein.

Offensichtlich fallen in den Bereich der Aktivierungsenergien des nk PdAu viele plausible
Deformationsmechanismen. Wie schon bei Aktivierungsvolumen und Dehnratenempfindlich-
keit im vorangegangenen Abschnitt ist es deshalb nicht ohne weiteres mdoglich, anhand der
Energien einen dominanten Prozess zu identifizieren, oder wenigstens den bisherigen Katalog
von Mechanismen weiter einzuschranken. Um die verschiedenen Prozesse und ihren Anteil an
der Verformung zu diskriminieren, muss gezielter deren spezifische Wirkung untersucht werden.
Als erster Schritt in diese Richtung wird im néchsten Kapitel die Mikrostruktur der PAAu-SCS
genauer unter die Lupe genommen.
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Kapitel 5

TEM Untersuchung der Mikrostruktur

Zu Beginn der Arbeit mit den nanokristallinen PdggAui9-SCS war nicht klar, welche Auswir-
kung der Warmeeintrag der funkenerosiven Bearbeitung auf die Mikrostruktur im Steg der SCS
hat. Das Zulegieren von Gold fithrt zwar zu einer Stabilisierung gegen thermisches Kornwachs-
tum bis zu etwa 100 °C [66], doch bei der Funkenerosion wird das Material lokal aufgeschmolzen,
d.h. auf Temperaturen iiber 1500 °C erhitzt. Es ist daher eine gewisse Schadigung des nano-
kristallinen Gefiliges zu erwarten. Die hohen Spannungen in Abb. 4.2 deuten schon an, dass das
Material im Steg immer noch nanokristallin ist, lassen aber keinen Schluss auf die Korngréfe zu.
Andererseits konnen die kleinen Aktivierungsvolumina bzw. der Abfall der Dehnratenempfind-
lichkeit als Hinweis darauf interpretiert werden, dass spannungsgetriebene Korngrenzenmigra-
tion (SGKGM) ein Verformungsprozess in nanokristallinem PdAu ist. Ob SGKGM tatséchlich
auftritt und in welchem Dehnungsbereich sie eine Rolle spielt, war allerdings immer noch un-
klar. Um diese offenen Fragen zu klaren wurde eine genauere Untersuchung der Mikrostruktur
der nanokristallinen Proben durchgefiihrt.

Eine Standardmethode zur Charakterisierung der Mikrostruktur mit einer Auflésung von
bis zu 0,1 nm ist die Transmissions-Elektronenmikroskopie (TEM) [75]. Im TEM kénnen jedoch
nicht die vollstdndigen PdAu-SCS untersucht werden, da Proben fiir das TEM elektronentrans-
parent, d.h. weniger als 100 nm dick sein miissen. Deshalb wurden entsprechend diinne Lamellen
mit einem fokussierten Galliumionen-Strahl (FIB, engl. focused ion beam) [125] aus den PdAu-
SCS ausgeschnitten. Insgesamt wurden drei verschiedene PdggAu1o-SCS fiir TEM Aufnahmen
vorbereitet. Eine Probe war dabei unverformt, eine weitere wurde nur wenig bis ¢, = 5% und
die dritte stark bis e, ~ 30 % verformt!.

1Um die plastische Dehnung zu bestimmen, muss die gemessene Kraft-Weg-Kurve mit einer FEM-Simulation
nachvollzogen werden. Da das dabei genutzte Materialgesetz ein Versagen der Probe nicht beschreiben kann, ist
die Anpassung auf den Anfang der Deformation zu beschrianken. In diesem Fall wurde die Simulation bei einer
Dehnung von 25 % abgebrochen, obwohl sich die Probe im Experiment noch weiter verformt hat. Um die Ge-
samtdehnung der stark verformten Probe abzuschitzen, wurde die konstante Steigung am Ende der Spannungs-
Dehnungskurve fiir eine lineare Extrapolation genutzt. Damit ergeben sich ~ 30 % plastische Dehnung am Ende
der Deformation.
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Abbildung 5.1: (a) Lage der mit dem FIB ausgeschnittenen Lamellen. Die Lamelle im Schlitz
liegt relativ nahe am Rand des Stegs, weil der Manipulator zum Abldsen der Lamellen die
Position sonst nicht mehr erreicht hétte. (b) Detailaufnahme einer Lamelle auf dem Steg der
SCS. Der Einschub zeigt, dass die Lamelle etwa 18 um in die Tiefe reicht.

5.1 FIB Praparation

Die eigentlichen TEM-Proben wurden am Karlsruher Institut fir Technologie (KIT) mit einem
FEI Strata Dual Beam FIB aus den PdAu-SCS préapariert. Dabei wurde, wie in Abbildung
5.1(a) zu sehen, jeweils eine Probe aus dem unbearbeiteten Vollmaterial (blau) und aus dem
funkenerosiv bearbeiteten Steg der SCS (rot) entnommen. Bei den verformten SCS ist die
plastische Verformung im Steg lokalisiert, wahrend das Vollmaterial nur elastisch belastet wird.
Da elastische Deformation kein Kornwachstum hervorruft, konnen die aus dem unbearbeiteten
Korpus der Probe geschnittenen Lamellen als Referenz fiir die urspriingliche Mikrostruktur
angesehen werden.

Bild 5.1(b) zeigt eine aus dem Steg geschnittene Lamelle. Aufféllig ist, dass die Lamelle
relativ nahe an der Kante des Stegs (etwa 30 um Abstand) liegt. Wegen eventueller Randeffekte
wire eigentlich eine Probe aus der Mitte des Schlitzes zu bevorzugen. Das war jedoch technisch
nicht moglich, weil der Manipulator zum Ablésen der Lamellen eine Position tief im Schlitz
nicht erreichen kann. Eine naheliegende Alternative wére, die SCS entlang der Nut zu brechen,
um eine Lamelle von der Bruchkante zu ziehen. Diese Option scheidet jedoch aus, weil der
Bruch selbst eine Art der plastischen Verformung ist und daher ebenfalls einen Einfluss auf die
Mikrostruktur haben kann. Der Einschub in 5.1(b) ist eine Detailaufnahme der Lamelle mit
eingeblendetem Messwerkzeug. Sie zeigt, dass die Lamelle etwa 18 um tief in das Material des
Stegs reicht. Angesichts der Tatsache, dass der Steg der nanokristallinen PdAu-SCS typischer-
weise ca. 100 um dick ist, ware es natiirlich wiinschenswert mindestens 50 um tief in das Material
zu schneiden, um auch Informationen iiber das Zentrum des Stegs zu erhalten. Aufgrund der
Widrigkeiten, die der schmale Spalt der SCS mit sich bringt und die den ohnehin groften Zeit-
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Abbildung 5.2: Transfer der FIB-Lamellen zum TEM-Halter und finales Diinnen. (a) Frei
geschnittene Lamelle. (b) Transfer der abgelosten Lamelle zum TEM-Probenhalter. (c¢) Weiteres
Diinnen im FIB bis Elektronentransparenz erreicht ist.

aufwand der FIB Praparation weiter in die Hohe treiben, erscheinen die 18 ym jedoch als ein
guter Kompromiss.

Die freigelegte Lamelle wird anschlieffend mit dem Galliumionen-Strahl ausgeschnitten (Abb.
5.2(a)) und durch Aufdampfen von Platin am Manipulator befestigt. Der Manipulator ist eine
spitze Nadel, die liber Piezoaktoren sehr prizise bewegt werden kann. Sie transportiert den
ausgelosten Schnitt dann zum TEM-Probenhalter, wo er ebenfalls mit Platin befestigt wird
(Abb. 5.2(b)). Der Schnitt ist aber immer noch nicht diinn genug, um im TEM untersucht
zu werden. Deshalb wird die Lamelle am TEM-Halter noch weiter mit dem FIB gediinnt, bis
einzelne Bereiche elektronentransparent sind (Abb.5.2(c)). Nachdem alle Lamellen zum TEM-
Probenhalter iibertragen und gediinnt wurden, wird der Halter ausgeschleust und in das TEM
eingesetzt.

5.2 Unverformte PdAu-SCS

Anhand der nicht verformten PdAu-SCS wurde der Einfluss der Funkenerosion auf die Mi-
krostruktur im Steg untersucht. Abbildung 5.3 zeigt den Randbereich einer aus dem Steg der
SCS entnommenen Lamelle. Rechts der roten Linie ist zunéchst die im FIB aufgedampfte
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Abbildung 5.3: TEM-Hellfeldaufnahme des Randbereichs einer aus dem Steg der SCS ent-
nommenen Probe. Rechts der roten Linie sieht man das zum Schutz der Lamelle aufgedampfte
Platin. Zwischen roter und blauer Linie ist die Struktur der funkenerosiv bearbeiteten Oberfla-
che zu sehen, wihrend der linke Teil des Bildes das tiefer liegende nanokristalline Material zeigt.
Die ,Irritationsschicht” ist etwa 2yum breit.

Schutzschicht aus Platin zu sehen. Das Material darunter, zwischen roter und blauer Linie,
zeigt als Folge der funkenerosiven Bearbeitung eine deutliche Vergroberung der Mikrostruk-
tur. Eine EDX-Analyse in diesem Bereich liefert neben den Elementen Gold und Palladium
auch Spuren von Wolfram, dem Material woraus der zur Funkenerosion genutzte Schneiddraht
besteht. Die Hellfeldaufnahme zeigt aufterdem, dass die Strukturverdnderung auf eine relativ
schmale Schicht von ca. 2 ym beschrénkt ist und dass das Material links der blauen Linie noch
nanokristallin ist. Natiirlich geniigt diese Feststellung nicht, um eventuelle langerreichweitige
thermische Einfliisse auszuschliefen. Dazu muss quantitativ iiberpriift werden, ob die Struktur
des nanokristallinen Materials tatséchlich unverédndert ist, indem seine Korngrofenverteilung
mit der des unbearbeiteten Vollmaterials verglichen wird.

Die Korngrofenverteilung des nanokristallinen Materials wird aus TEM-Dunkelfeldaufnahmen
bestimmt. Sie sind zur Korngrofenbestimmung besser geeignet als Hellfeldaufnahmen, da die
Bragg-Bedingung ein relativ scharfes Auswahlkriterium fiir das zu einem Kristallit gehdrende
Volumen darstellt [43]. Normalerweise wird die TEM-Software zur automatischen Auswertung
der flichengewichteten Kristallitgrofen genutzt. Dazu wird in der Regel ein Graustufenschwel-

68



5.2. Unverformte PdAu-SCS

lenwert festgelegt und anschliefend die Fldche aller Bereiche bestimmt, deren Helligkeit iiber
diesem Grenzwert liegt. Dieses Verfahren hat sich jedoch als problematisch erwiesen. Wie die
Dunkelfeldaufnahme 5.4 zeigt, sind die hellen Kristallite selbst fleckig und auch stark unter-
schiedlich in ihrer Intensitét. Es ist daher kaum moglich einen sinnvollen Schwellenwert festzule-
gen. Die TEM-Software bietet zwar diverse Filter an, um diesem Problem zu begegnen, tendiert
dann aber dazu, vor allem die kleinen und kleinsten Kristallite auszublenden. Die automatische
Korngrofsenbestimmung konnte letztlich nicht iberzeugen, so dass die Korngréfenverteilungen
stattdessen von Hand bestimmt wurden.

Abbildung 5.4: TEM-Dunkelfeldaufnahme einer unverformten nanokristallinen PdAu-SCS.

Mit Hilfe der Software ImageJ? wurden die Durchmesser aller gut erkennbaren Korner ge-
messen, und zwar jeweils entlang der kleinsten und gréfiten Kornausdehnung. Das arithmetische
Mittel aus beiden Messungen liefert dann ein Maf fiir den mittleren Korndurchmesser. Subjek-
tiv und ohne rigorose mathematische Basis ist diese Methode offensichtlich auch nicht fehlerfrei.
Darum wurde besonderer Wert darauf gelegt, ausreichend viele Kérner zu messen, um den auf-
tretenden Fehlern mit guter Statistik zu begegnen. In Abbildung 5.5 sind die resultierenden
Histogramme fiir das unbearbeitete Vollmaterial und den funkenerodierten Steg gegeniiberge-
stellt. Die Histogramme wurden mit einer logarithmischen Normalverteilung
1 (In D — In Dg)?

= exp|——ms— 5.1
vV2rDIno P 2In’ o (5.1)

angepasst, wobei Dy der Median und o die Breite der Verteilung sind. Die entsprechenden

f(D)

Fit-Parameter inklusive der zugehorigen quadratischen Fehler sowie der Anzahl N gezdhlter
Kristallite sind ebenfalls angegeben. Dank der groken Anzahl ausgewerteter Kristallite sind die
Fehler klein und die Fits beschreiben den Verlauf der Histogramme sehr gut. An dieser Stelle sei
jedoch angemerkt, dass die angegebenen Fehler nur die Abweichung zwischen Histogramm und

’http://rsbweb.nih.gov/ij/
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Abbildung 5.5: TEM-Histogramme der Korngréfen der unverformten PdAu-SCS und Anpas-
sung mittels einer Log-Normalverteilung mit Breite o und Median Dy.

Fitkurve beschreiben, ohne den Fehler der Einzelmessung zu beriicksichtigen. Um den Fehler
der Einzelmessung abzuschitzen, wurde in einem Selbsttest der Durchmesser einiger hundert
Kristallite noch ein zweites Mal ausgemessen. Der Vergleich mit der ersten Auswertung ergab
maximal +1nm Abweichung pro gemessenem Durchmesser. Das zugehorige Histogramm der
zweiten Auszdhlung entsprach, bis auf einen 0,6 nm grofseren Median und eine 0,03 gréfere
Breite praktisch dem der ersten Auswertung. Weil in diesem Test nur ein Bruchteil der insgesamt
ausgemessenen Kristallite berticksichtigt wurde, kann man davon ausgehen, dass die angegebene
Differenz der Verteilungsparameter mit besserer Statistik abnimmt und somit eine Oberschranke
des Fehlers ist. Vorsichtig geschétzt gilt also ein Fehler von +0.6 nm fiir den Median und +0,03
fiir die Breite der Verteilungen.

Beriicksichtigt man diese Fehlerabschétzung, sind die Verteilungen in Abbildung 5.5 nahezu
identisch. Die Funkenerosion hat demnach, abgesechen von einer ca. 2um dicken ,Irritations-
schicht”, keinen negativen Einfluss auf die Mikrostruktur im Steg der SCS. Zudem kann man
davon ausgehen, dass die Fliekspannung oy ;, dieser grobkristallinen Schicht viel kleiner als
die Fliekspannung oy i des nk Materials im Innern des Steges ist, so dass ihr Einfluss auf das
mechanische Verhalten der SCS ebenfalls vernachlassigt werden kann.

5.3 Verformte PdAu-SCS

Die TEM-Lamellen der verformten PdAu-SCS wurden analog zu den Ausfiihrungen im voran-
gehenden Abschnitt mit dem FIB prépariert. Es wurde wieder je eine Lamelle aus dem plas-
tisch deformierten Steg und dem elastisch verformten Vollmaterial gezogen. Letztere dient als
Referenz der urspriinglichen Mikrostruktur. Die im TEM aufgenommen Dunkelfeldaufnahmen
wurden dann mit ImageJ ausgewertet, um die Korngrofenverteilungen zu bestimmen.
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Abbildung 5.6: Korngrofenverteilungen der bis e, = 5% verformten PdAu-SCS.

5.3.1 Verformung bis 5% plastischer Dehnung

Abbildung 5.6 zeigt die Histogramme und angepassten Lognormal-Verteilungen der bis e, = 5%
verformten PdAu-SCS. Die Referenzlamelle aus dem Vollmaterial hat eine relativ schmale Korn-
grofenverteilung mit o = 1,36 und einem Median von 10,1 nm. Im Gegensatz zur Referenzla-
melle enthélt das Histogramm des plastisch verformten Stegs (Abb. 5.6(b)) auch oberhalb von
25 nm Korndurchmesser noch signifikante Beitrédge. Entsprechend ist die angepasste Lognormal-
Verteilung mit ¢ = 1,47 deutlich breiter als die der Referenz. Der Median liegt bei 12,2 nm,
d.h. die Korner im Steg sind durchschnittlich 21 % grofer als im Vollmaterial.

Beriicksichtigt man auch hier wieder die Fehler von +0,6 nm fiir den Median und 40,03
fiir die Breite der Verteilungen, relativiert sich das Ergebnis zwar etwas, dennoch bleibt der
Befund bestehen, dass die Verformung zu leichtem Kornwachstum und einer Verbreiterung
der Verteilung im Steg der SCS gefiihrt hat. Fiir das Kornwachstum gibt es im Wesentlichen
zwei plausible Erklarungen: (1) spannungsgetriebene Korngrenzenmigration und (2) thermisches
Kornwachstum in Folge einer Erwarmung der Probe. Neben innerer Reibung und plastischer
Umwandlungsenergie kommt dabei die intensive Beleuchtung der optischen Dehnungsmessung
als Warmequelle in Frage. Thermisches Kornwachstum setzt in PdggAuyg allerdings nicht unter
100 °C ein [66] und miisste daher eine deutliche Erwdrmung der Probe als Voraussetzung haben.
Zur Uberpriifung wurde deshalb wihrend mehrerer Experimente mit verschiedenen Proben und
Dehnraten die Oberflichentemperatur im Stegbereich der SCS mit einem Infrarotthermometer
gemessen. Die Temperatur der Proben stieg, abhéngig von der aktuellen Umgebungstempe-
ratur, lediglich um ein paar Grad auf maximal 31°C an, so dass thermisches Kornwachstum
ausgeschlossen werden kann und nur SGKGM als Wachstumsprozess in Frage kommt.

Es bleibt noch zu klaren, welchen Einfluss die plastische Deformation auf die Form der Kris-
tallite im Steg hat. Dazu betrachtet man das Verhéltnis der gemessenen langen und kurzen
Korndurchmesser, welches ein Mafs fiir den Aspekt « der Kristallite ist. Abbildung 5.7 zeigt
die Verteilungen des Kornaspektverhéltnisses von unverformtem Vollmaterial und verformtem
Steg. In der Legende sind der jeweilige Median («)g sowie der arithmetische Mittelwert («); an-
gegeben. Beide Werte sind fiir unverformtes und belastetes Material praktisch gleich und auch
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Abbildung 5.7: Verteilungen des Kornaspektverhéltnisses der bis e, = 5% verformten PdAu-
SCS. In der Legende bezeichnet (a)o den Median der Verteilung und (o); den numerischen
Mittelwert des Aspektverh&ltnisses.

die Verteilungen sind insgesamt sehr &hnlich. Im Rahmen des Fehlers, der {iber die Balken-
breite der Histogramme zu da < 0,1 abgeschétzt werden kann, hat die plastische Deformation
offensichtlich keine signifikante Anderung der Kornform zur Folge.

5.3.2 Verformung bis 30% plastischer Dehnung
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Abbildung 5.8: Korngréfenverteilungen der bis €, ~ 30% verformten PdAu-SCS.

Die Probe im vorangehenden Abschnitt zeigt bei 5% plastischer Dehnung, d.h. am Anfang
des makroplastischen Bereichs, bereits leichtes Kornwachstum in Folge von SGKGM. Das wirft
die Frage auf, ob dieses Kornwachstum ein Prozess des mikroplastischen Regimes ist, der mit
Einsetzen der Makroplastizitiat zum Erliegen kommt, oder ob SGKGM auch im Makroplas-
tischen noch zur Deformation beitrdgt. Zur Klarung dieser Frage zeigt Bild 5.8 die beiden
Verteilungen der stark verformten Probe. Die Korngréfenverteilung des Vollmaterials (Abb.
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Abbildung 5.9: Verteilungen des Kornaspektverhéltnisses der bis e, = 30% verformten PdAu-
SCS. In der Legende bezeichnet ()¢ den Median der Verteilung und (a); den numerischen

Mittelwert des Aspektverhéltnisses.

5.8(a)) reiht sich mit ihrem Median von 10,5nm und der Breite 1,43 gut in den bisherigen

Trend ein.

Im Gegensatz zur Referenzlamelle hat das Histogramm des plastisch verformten Stegs (Abb.
5.8(b)) eine deutlich breitere Verteilung mit o = 1,58 und 15,5 nm Median. Die mittlere Korn-
grofe im plastisch verformten Steg hat also um 48 % zugenommen. Im Vergleich mit der schwach

verformten Probe fillt das Kornwachstum hier mehr als doppelt so stark aus. SGKGM ist of-

fenbar auch im makroplastischen Bereich der Deformation aktiv und fiihrt zu einer weiteren

Vergroberung der Mikrostruktur in der Verformungszone. Die Verteilungen zum Kornaspekt-

verhéltnis in Abbildung 5.9 belegen, dass im Rahmen des Fehlers auch in diesem Fall keine

Anderung der Kornform infolge der plastischen Verformung erfolgt.
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Abbildung 5.10: Ubersicht der Verteilungen aller im TEM untersuchten PdAu-SCS. (a),(b)

nicht verformte Referenzprobe; (c),(d) PdAu-SCS nach 5% plastischer Dehnung; (e),(f) PdAu-
SCS nach 30 % plastischer Dehnung.
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5.4. Diskussion

In Abbildung 5.10 sind nochmal alle Histogramme und Verteilungen in der Ubersicht darge-
stellt. So wird ersichtlich, dass die Verteilungen des Vollmaterials eng um einen mittleren Me-
dian von 10,7 nm bei einer mittleren Breite von 1,4 liegen, wahrend die Verteilungen des Stegs
mit wachsender Deformation breiter werden und sich der Median zu immer groferen Werten
verschiebt. Im Rahmen der weiter oben erwédhnten Fehlerabschéatzung sind die Verteilungen
5.10(a-c,e) praktisch identisch, obwohl alle drei Proben aus verschiedenen Pellets geschnitten
wurden und daher herstellungsbedingten Schwankungen unterliegen. Dank der ausgezeichne-
ten Vergleichbarkeit der Proben hinsichtlich ihrer anfinglichen Mikrostruktur kann man davon
ausgehen, dass die beobachteten Verdnderungen tatséchlich die Reaktion des Materials auf den
Deformationsgrad widerspiegeln und kein Artefakt unterschiedlicher Proben sind.

5.4.1 Vergleich mit der XRD Vorcharakterisierung

Berechnet man aus den Verteilungen 5.10(a-c,e) den volumengewichteten mittleren Durchmesser
(D)yo1 der unbelasteten Proben geméf

(DY) [ (D)DYD
<D>v01 - <D3> - ono f(D)DSdD’ (5'2)

ergeben sich Werte zwischen 14 nm und 16 nm. Diese kénnen nun mit den in Tabelle A.2 an-
gegebenen und mittels Rontgenbeugung bestimmten Korngrofen (D)o der Proben verglichen
werden. Selbst unter grofziigiger Beriicksichtigung des Fehlers der Rontgendaten in der Gro-
fenordnung von 30 % ist die Ubereinstimmung der Werte schlecht. Stattdessen ergibt sich em-
pirisch der Befund, dass die Kristallitgrofen der rontgenographischen Vorcharakterisierung gut
mit dem entsprechenden Median der TEM Untersuchung korrelieren. Diese vermeintliche Dis-
krepanz kann durch Gitterfehler erklart werden.

Mit Rontgenbeugung wird das kohérent streuende Volumen abgefragt. Das entspricht letzt-
lich einer Ausdehnung der kristallinen Bereiche mit perfektem Gitter. Deshalb sind die ront-
genographisch bestimmten Verteilungen nur dann vergleichbar mit den mikroskopisch erhobe-
nen, wenn das untersuchte Material frei von Gitterfehlern ist, etwa im Fall der von Krill et
al. untersuchten TiN-Keramik [72|. In kfz Metallen gibt es jedoch eine Vielzahl von Defek-
ten, z.b. Stapelfehler, Zwillinge oder spannungsinduzierte Gitterrotation, die eine Reduktion
des kohérent streuenden Volumens zur Folge haben. Die Rontgenanalyse liefert deshalb einen
— im Vergleich zu den TEM Daten — kleineren effektiven Korndurchmesser. Hier ist die ront-
genographische Grofenverteilung offenbar so weit zu kleineren Werten verschoben, dass ihr
(D)vo1 gerade mit dem Median der TEM Verteilung zusammenfillt. Ein dhnliches Verhalten
wurde von Lohmiller et al. an elektrodeponiertem, nanokristallinem Nickel beobachtet [126].
Auch dort stimmt die volumengewichtete mittlerere Kristallitgrofe der Rontgenmessung gut
mit dem Median der im TEM mittels ACOM (engl. automated crystal orientation mapping)
erhobenen Grofenverteilung {iberein. Aufgrund dieses Befundes wird im Folgenden auf eine
konsequente Umrechnung der TEM Daten in volumengewichtete Gréfen verzichtet. Stattdes-
sen werden Effekte weiterhin direkt am Median der Verteilungen aus Graph 5.10 diskutiert und
gegebenenfalls mit den volumengewichteten Streudaten verglichen.
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5.4.2 Selbstahnlichkeit

Betrachtet man die Korngrofenverteilungen im plastischen Steg (Abb. 5.10(b,d,f)) genauer,
fallt auf, dass mit zunehmender Verformung nicht nur der Median anwéchst, sondern auch
die Breiten deutlich zunehmen. Die Verteilungen verdndern sich also nicht selbstdhnlich hin
zu groferen Mittelwerten. Die Verletzung der Selbstédhnlichkeit zeigt sich besonders deutlich
in Abbildung 5.11, in der die mit dem jeweiligen Median gewichteten Verteilungen f(D/Dy)
gegen den normierten Korndurchmesser D/Dg aufgetragen sind. In dieser Darstellung liegt
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Abbildung 5.11: Gewichtete Verteilungen. In der Legende sind nochmal die wesentlichen Kenn-
grofen der urspriinglichen Verteilungen aus Abb. 5.10(b,d,e) angegeben.

der Median der gewichteten Verteilungen immer bei D/Dy = 1. Im Falle von selbstdhnlichem
Kornwachstum miissten auch die Maxima und Breiten der gewichteten Verteilungen identisch
sein, d.h. alle Kurven in 5.11 wéren deckungsgleich. Das ist offensichtlich nicht der Fall. Das
spannungsgetriebene Kornwachstum folgt damit nicht den — im Rahmen einer statistischen
Wachstumstheorie abgeleiteten — Gesetzen von Hillert [127] und Mullins [128] zur Beschreibung
des sogenannten normalen Kornwachstums. Letzteres ist ein kriimmungsgetriebener Prozess
[26], der z.B. bei thermischem Anlassen unter moderaten Temperaturen auftritt.

5.4.3 Abschitzung des Beitrags von SGKGM zur Gesamtdehnung der SCS

Die Verteilungen in 5.10(b,d,f) belegen, dass spannungsinduziertes Kornwachstum wéhrend der
gesamten Verformung und insbesondere im Makroplastischen aktiv ist. Weil aufserdem die klas-
sische intragranulare Versetzungsplastizitéit, mit Ausnahme der Emission und Absorption von
Partialversetzungen aus bzw. in den Korngrenzen, keinen nennenswerten Beitrag zur Verfor-
mung der nanokristallinen Korner liefert (s. Kap. 2.4), stellt sich die Frage, ob das Kornwachs-
tum als ein Hauptdeformationsprozess des nanokristallinen Materials angesehen werden kann.
Zur Beantwortung dieser Frage muss geklart werden, welchen Anteil die spannungsgetriebene
Korngrenzenmigration an der Gesamtdeformation hat. Ausgangspunkt der Uberlegung ist Skiz-
ze 5.12, welche das Problem, analog zum Bikristallmodell in [55], auf einen stark vereinfachten
zweidimensionalen Fall reduziert.
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T Az

(a) (b) ()

Abbildung 5.12: Skizze zur Berechnung der Scherung in Folge von spannungsgetriebener Korn-
grenzenmigration. (a) Saule aus drei gleichgrofen Kristalliten mit Korngrofe D. (b) Gescherte
Konfiguration nach Anlegen einer Schubspannung 7, wobei das mittlere Korn um AD gewachsen
ist. (c) Aquivalente Darstellung einer um Az gescherten Sdule der Hohe L unter Vernachlissi-
gung der Volumenerhaltung.

Eine Saule aus drei gleichgrofen Kristalliten mit Durchmesser D wird einer Schubspan-
nung in Richtung der (horizontalen) Korngrenzen ausgesetzt (Abb. 5.12(a)). Die Belastung hat
eine Bewegung parallel zur wirkenden Schubspannung und gleichzeitig eine daran gekoppel-
te senkrechte Verschiebung der Korngrenze zur Folge. Die Richtung der Normalverschiebung
wird von der Art der Korngrenze bestimmt, so dass, abhéngig von ihrem jeweiligen Misorien-
tierungswinkel, verschiedene Konfigurationen moglich sind. Hier wird der in 5.12(b) gezeigte
Extremfall betrachtet, der einerseits zum Wachstum des mittleren Korns fithrt und gleichzeitig
eine maximale Scherung der Saule zur Folge hat. Bild 5.12(c) zeigt die klassische Darstellung
eines gescherten Korpers unter Vernachliassigung der Hohenreduktion. Die Schubdehnung be-
rechnet sich in diesem Fall zu v = Az/L wobei L = 3D ist. Die horizontale Verschiecbung Ax
kann bei bekanntem Kornwachstum AD berechnet werden. Nach Cahn et al. [55] beschreibt
der Kopplungsfaktor 8 = v /v, das Geschwindigkeitsverhéaltnis von paralleler und senkrechter
Korngrenzbewegung. D.h. es gilt Az = BAD. Unter Beriicksichtigung der Beziehung v = v/3¢
[29] ist die Dehnung pro Korn dann:

__ BAD
~ 3V3D'

Mit einem mittleren Kopplungsfaktor () = 0,4 [57| ergibt das fiir die schwach verformte

(5.3)

Probe eine mittlere Dehnung von (g)g o5 = 1.6 % und im Fall der stark verformten Probe erhélt
man (€)0,30 = 3.7 %. Setzt man diese Werte ins Verhéltnis zur jeweiligen Gesamtdehnung, tragt
SGKGM im Fall der schwachen Deformation ca. 30 % und bei starkerer Verformung nur noch
etwa 12 % zur Gesamtverformung bei. Die angegeben Werte sind eine Obergrenze fiir den tat-
sachlichen Beitrag von SGKGM, da die Konfiguration in Bild 5.12(b) gerade so gewahlt wurde,
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KAPITEL 5. TEM UNTERSUCHUNG DER MIKROSTRUKTUR

dass das Wachstum eine maximale Scherung zur Folge hat. Es wire theoretisch auch mdoglich,
dass z.B. die untere Korngrenze des Mittelkorns ebenfalls nach rechts wandert und damit die
Scherung der Dreikornséule geringer ausféillt. Nimmt man unabhéngig von den Absolutwerten
dennoch die angedeutete Entwicklung ernst, dann hat eine Versechsfachung der Gesamtdehnung
von 5 % auf 30 % lediglich eine Verdopplung des Kornwachstums von 2,1 nm auf 5 nm zur Folge.
Es sieht daher so aus, als ob SGKGM gerade am Anfang der plastischen Verformung, evtl.
sogar schon im Mikroplastischen?, zur Deformation des nanokristallinen PdAu beitriagt und
mit zunehmender Dehnung von anderen Prozessen abgelost wird. An dieser Stelle kann man
jedoch nur spekulieren, ob das nanokristalline Material seine Mikrostruktur sozusagen selbst
organisiert vergrobert, bis schliefslich klassische intragranulare Versetzungsplastizitiat auftritt.

3Der Nachweis von fortgeschrittenem Kornwachstum in der stark verformten PdAu-SCS beweist zwar die
Existenz von SGKGM im Makroplastischen, die gewonnenen Daten lassen aber eigentlich keinen Riickschluss auf
das mikroplastische Regime zu. Die Tatsache, dass kurz hinter der, in Kapitel 4.3 bestimmten, Dehnungsschwel-
le fiir den Ubergang von mikro- zu makroplastischem Verhalten (e, ~ 3,5%) bereits 21 % Kornvergroberung
gefunden wurden, scheint darauf hin zu deuten, dass Kornwachstum schon im Mikroplastischen einsetzt. Ohne
genaue Daten im mikroplastischen Regime bleibt das allerdings reine Spekulation. Die Verformung einer PdAu-
SCS im Mikroplastischen anzuhalten ist trotz mehrerer Versuche leider nicht gegliickt. Das liegt daran, dass die
Spannungs-Dehnungskurve der Verformung erst nach FEM-Simulation zugénglich ist und auch die tatséchliche
Kraft-Weg-Kurve aus der optischen Dehnungsmessung nicht in Echtzeit ausgegeben werden kann. Zur Abschét-
zung des Verformungsbereichs bleibt daher nur das um Maschinensteifigkeiten verfilschte Kraft-Weg-Signal der
Priifmaschine.
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Kapitel 6

In-situ Verformung von nk PdAu-SCS
im Synchrotron

In den beiden vorangegangenen Kapiteln wurde das mechanische Verhalten der PdAu-SCS in
Abhéngigkeit von der Dehnrate und die Veranderung der Mikrostruktur in Folge der Deforma-
tion untersucht. Anhand der gewonnenen Erkenntnisse konnten einige plausible Deformations-
mechanismen, wie spannungsgetriebene Korngrenzenmigration (SGKGM) oder Schertransfor-
mationszonen (STZ) éhnlich dem Verhalten metallischer Gléser, identifiziert werden. Mit den
Ergebnissen kompatibel ist auferdem die Emission und Absorption von (Partial-)Versetzungen
aus bzw. in den Korngrenzen, wiahrend klassische intragranulare Versetzungsplastizitit, im Sin-
ne von Versetzungsnukleation und Wechselwirkung im Kristall, eher unwahrscheinlich ist. Eine
genauere Diskriminierung der Deformationsprozesse und deren Abfolge oder die Identifikation
eines dominanten Mechanismus war bisher jedoch nicht mo6glich.

Ein besonderes Merkmal der SCS ist die Lokalisierung der plastischen Deformation im diin-
nen Steg der Probe. Die Probengeometrie eignet sich deshalb besonders gut, um wéahrend der
Belastung strukturelle Verdnderungen in der Verformungszone mit Réntgenbeugung in Trans-
mission zu untersuchen. Zu diesem Zweck wurden mehrere PAAu-SCS an der FEuropean Syn-
chrotron Radiation Facility (ESRF) in Grenoble in-situ verformt!.

6.1 Versuchsaufbau der in-situ Diffraktion

Um Edelmetalle in Transmission mit Rontgenstrahlen zu untersuchen, braucht man hochener-
getische Strahlung, die im Fall der SCS etwa 100 ym Material durchdringen kann. Wegen der ge-
ringen Steghdhe von ebenfalls nur ca. 100 ym muss der Rontgenstrahl aufserdem stark fokussiert
sein. Die Anforderungen werden von der High Energy Microdiffraction Endstation (HEMD) der

'Die Experimente in Grenoble waren auf zwei Messzeiten (MA 1112 & MA 1353) verteilt, die in Kooperation
mit der Abteilung Werkstoffmechanik 1 des Instituts fiir Angewandte Materialien (IAM-WBM) am Karlsruher
Institut fiir Technologie (KIT) beantragt wurden. Neben Christian Braun und mir (beide Universitat des Saar-
landes, FR 7.2) waren an der Durchfiihrung und Auswertung der Experimente in Grenoble auferdem Dr. Patric
Gruber und Jochen Lohmiller vom KIT beteiligt, denen ich an dieser Stelle nochmal fiir die gute Zusammenarbeit
danken mochte.
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Abbildung 6.1: Versuchsaufbau der in-situ Rontgendiffraktion an der Beamline ID15A der
ESRF in Grenoble.

Beamline ID15A an der ESRF mit 69.7keV Strahlenergie (Wellenléinge 0.17788 A) und einem
auf 8x20um fokussierten Synchrotronstrahl erfiillt.

Der in Abbildung 6.1 gezeigte Versuchsaufbau und die Durchfithrung der Experimente an
der ESRF sind grundsétzlich dhnlich zur in Kapitel 3.3.1 beschriebenen Methodik. Eine Mikro-
Zug/Druckmaschine von Kammrath & Weiss? ist so auf dem Goniometer montiert, dass die
Belastungsrichtung vertikal verlauft und die Probenoberfliche mit Schlitz senkrecht zum ein-
fallenden Synchrotronstrahl ausgerichtet ist. Die SCS steht auf einem rollengelagerten Wagen
mit einer leicht erh6hten Riickwand (s. kleines Bild in Abb. 6.1). Die Rollen erméglichen die
Scherung unter Last durch horizontales Abgleiten und die erhéhte Riickwand dient als Anschlag
fiir die Proben. Mit einer Positionierhilfe kann der Wagen mit Probe exakt ausgerichtet in die
Maschine eingesetzt werden, so dass die SCS zentriert unter dem Druckstempel steht und ih-
re Oberfliche immer senkrecht zum einfallenden Strahl ist. Uber das dreiachsige Goniometer
werden Priifmaschine und Probe mikrometergenau verschoben, bis der Rontgenstrahl mittig in
den Schlitz fallt. Da der Steg der SCS viel diinner ist als das Vollmaterial, kann die optimale
Position durch Messung der transmittierten Intensitdt bestimmt werden. Damit die Probe auf
dem Wagen dabei nicht weg rollt, wird sie mit einer geringen Kraft (ca. 3-5N) eingeklemmt.

Fiir die optische Dehnungsmessung nach dem Prinzip der Grauwertkorrelation (s. Kap. 3.3.2)
wird die Verformung mit einer Pizelink CCD-Kamera mit Mikroskopaufsatz aufgezeichnet. Um
den senkrecht zur Probenoberfliche einfallenden Rontgenstrahl nicht zu behindern, ist das

2Das Mikro-Zug/Druckmodul wurde urspriinglich fiir den Einsatz in Elektronenmikroskopen entwickelt. Im
Gegensatz zur Instron Priifmaschine wird die Probe dort zwischen zwei Traversen verformt, die sich gleichméfig
aufeinander zu bewegen. Durch die symmetrische Belastung ist der Probenmittelpunkt ortsfest und erfahrt
keine vertikale Translation. Auf diese Weise ist sichergestellt, dass der Schlitz der SCS seine Position relativ zum
Rontgenstrahl nicht verandert.
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6.1. Versuchsaufbau der in-situ Diffraktion

Kamerasystem in horizontaler Richtung etwa 15° gegen die Oberflichennormale der Probe
gekippt. Die Beleuchtung der Probe wird durch bewegliche Schwanenhélse und LEDs realisiert,
so dass fiir jede Probe eine optimale Ausleuchtung eingestellt werden kann. Hinter der Probe
wird das Streusignal von einem mar CCD Fléachendetektor aufgezeichnet, dessen Abstand zur
Probe (L ~ 650 mm) so gewéhlt wurde, dass er die ersten fiinf Debye-Scherrer-Ringe ((111) bis
(222) Reflexe) vollstandig erfasst.

Die Geometrie der im in-situ Experiment genutzten SCS unterscheidet sich leicht von der
der Proben in den vorangegangenen Kapiteln. Statt einer rechteckigen Nut (s. Abb. 3.9) wur-
de auf beiden Seiten der Probe ein um 20° aufgeweiteter Schlitz gefertigt (Abb. 6.2). Durch
die Aufweitung wird sichergestellt, dass die hoheren Beugungsordnungen den Detektor unge-
stort erreichen und nicht von einer Kante der Nut abgeschattet werden. Auf das mechanische
Verhalten der SCS hat diese Anderung jedoch praktisch keinen Einfluss (s. Abbildung 6.5).

% X:111.25um & Y:131.56pm £
Uni Sb SEI 20.0kv X300 mm  10um

Abbildung 6.2: (a) REM Aufnahme des Stegquerschnitts einer SCS mit aufgeweiteter Nut.
Der angedeutete Streukegel demonstriert, dass héhere Beugungsordnungen den aufgeweiteten
Schlitz ungehindert verlassen konnen. (b) Stegbereich einer SCS mit aufgeweitetem Schlitz,
aufgenommen mit dem Kamerasystem an der ESRF.

Der verwendete mar CCD Detektor kann maximal einen XRD-Scan alle 7 s auslesen und das
Kamerasystem zur optischen Dehnungsmessung braucht etwa 2s zum Speichern einer Aufnah-
me. Um trotzdem eine ausreichende Anzahl an Diffraktogrammen und Probenbildern wahrend
der Verformung aufzunehmen, muss die Probe also moglichst langsam verformt werden. Das
untere Geschwindigkeitslimit der Zug-Druckmaschine liegt bei 0,15 um/s, was je nach Steghohe
der SCS Dehnraten zwischen 1-1073s~! und 2,6 - 1073 s~ ! ergibt. Bei diesen Dehnraten dau-
ert eine Verformung 4-10 Minuten, d.h. es kénnen 30 bis 90 Diffraktogramme aufgenommen
werden. Da eine noch langsamere Deformation mit der Druckmaschine nicht méglich war und
eine schnellere Verformung die Anzahl der Diffraktogramme zu stark reduziert héitte, wurde
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Abbildung 6.3: Darstellung zur Auswertung der 2D-Diffraktogramme. Die Intensitatswerte
des weif markierten, 2 ° breiten Bereichs (im Bild nicht mafstabsgetreu) werden iiber die Breite
gemittelt, so dass der Schnitt in radialer Richtung ein klassisches Linienspektrum ergibt.

auf eine systematische Variation der Dehnrate verzichtet. Alle Proben wurden daher mit der
langsamsten Maschinengeschwindigkeit verformt.

6.2 Datenreduktion

Zur Auswertung der 2D-Diffraktogramme wird zuerst der Mittelpunkt der Debye-Scherrer-
Ringe bestimmt. Danach wird eine radiale Mittelung iiber jeweils 2 ° breite Segmente des Beu-
gungsbildes durchgefiihrt (s. Abb. 6.3). Dadurch erhélt man 180 Linienspektren, dhnlich dem in
Abbildung 3.6, die mit der Split-Pearson-VII Funktion aus Gleichung (3.11) angepasst werden,
um relevante Reflexparameter wie Intensitédt und Breite zu extrahieren. Die Automatisierung
der verschiedenen Schritte wurde von Jochen Lohmiller (KIT) programmiert, weitere Details
zum Verfahren und der Umsetzung in Matlab findet man deshalb in seiner Dissertation [129].

Die Grauwertkorrelation zur Bestimmung der Probenverschiebung aus den Kamerabildern
wird wieder von der LaVision DaVis Software iibernommen. Die eigentliche Auswertung lauft
vollig analog zu der Methode aus Kapitel 3.3.2 ab. Ein Unterschied besteht jedoch darin, dass
der experimentelle Aufbau an der ESRF keine Méglichkeit bot, das Kraftsignal der Priifmaschi-
ne an das Kamerasystem weiterzuleiten, um die zum Zeitpunkt der Aufnahme anliegende Kraft
automatisch mit den Bildern zu synchronisieren. Die Grauwertkorrelation liefert deswegen zu-
néchst nur die vertikale Probenverschiebung als Funktion der Bildnummer. Zur Rekonstruktion
der tatsdchlichen Kraft-Weg-Kurve miissen anschliefend noch die Zeitstempel der Bilder mit
denen der Priifmaschine abgeglichen werden, damit jedem Bild die zugehorige Kraft zugeordnet
werden kann.

Die Zusammenfiihrung mittels Zeitindex betrifft alle erhobenen Daten, weil sowohl der Ront-
gendetektor als auch Priifmaschine und Kamerasystem von separaten Rechnern angesteuert
wurden. Um einen gemeinsamen Bezugspunkt zu erzeugen, sind vor Beginn des Experiments
die Rechneruhren synchronisiert worden. Obwohl damit alle Systeme die gleiche Zeitbasis nut-
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zen, ist die zeitliche Korrelation nicht trivial, denn die Daten der verschiedenen Systeme sind
infolge unterschiedlicher Aufzeichnungsraten nicht deckungsgleich, so dass ggf. interpoliert wer-
den muss. Aufterdem beginnt die Zeiterfassung der Priifmaschine schon mit dem Einbau der
Probe (s. Abszissen in Abb. 6.4), wihrend Kamera und Detektor erst dann Daten aufzeichnen,
wenn die Probe tatséchlich verformt wird. Es gibt jedoch einige Anhaltspunkte, an denen die
korrekte Zuordnung der Daten iiberpriift werden kann. Ein Beispiel dafiir ist in Graph 6.4 ge-
zeigt. Eine ausfiihrliche Erlauterung der Problematik kann in der Diplomarbeit von Andreas
Leibner [130] nachgelesen werden.

Kamerazeit [s]
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Abbildung 6.4: Zeitliche Korrelation der Kraft und Wegdaten (ESRF Exp4l). Die schwar-
ze Kurve entspricht dem Traversenweg der Priifmaschine (negativ wegen Druckbelastung), die
griine Kurve gibt das zugehorige Kraftsignal wieder (ebenfalls negativ wegen Druck) und die
blaue Kurve zeigt den Verlauf der optisch ermittelten Probenverschiebung. Die Probe wurde im
Bereich A kontinuierlich verformt, in B wurde die Verformung angehalten, um die Position der
Probe relativ zum Synchrotronstrahl zu iiberpriifen, und in C wurde die Verformung bis zum
Bruch fortgesetzt. Bei korrekter Korrelation sind die Ubergéinge zwischen den unterschiedlichen
Deformationsschritten fiir alle Datensétze deckungsgleich.

Nach der Datenkorrelation liegt die Kraft-Weg-Kurve der Probe inklusive Zuordnung der
Diffraktogramme vor. Zur Bestimmung der Spannungs-Dehnungskurve werden anschliefend,
analog zu Kapitel 3.3.3, die Verformung der Probe in Abaqus simuliert und die Parameter des
Materialgesetzes (Gl. (3.26)) so lange variiert, bis die simulierte Kraft-Weg-Kurve der experi-
mentellen entspricht.

6.3 Ergebnisse & Diskussion

6.3.1 Spannungs-Dehnungskurven

An der ESRF wurden drei PdggAui9-SCS verformt (Experimente Nr. 41, 48 und 49), die aus
dem selben Pellet (PdAul50911-3) geschnitten wurden und somit identisch hinsichtlich Mi-
krostruktur und Zusammensetzung sind. Die zugehorigen Spannungs-Dehnungskurven sind in
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Abbildung 6.5: Spannungs-Dehnungskurven der ESRF-Proben Exp4l, Exp48 und Exp49
(bunt). Zum Vergleich sind auferdem die dehnratenabhéngigen Kurven aus Kapitel 4 (schwarz
gestrichelt) eingetragen.

Abbildung 6.5 dargestellt, welche zum Vergleich auerdem die Daten aus Kapitel 4 enthélt. Die
Kurven der drei ESRF-Proben liegen aufeinander und bestétigen die gute Reproduzierbarkeit
des mechanischen Verhaltens der PdAu-SCS. Die leichten Unterschiede im Verfestigungsver-
halten sind vermutlich auf die niedrige Datendichte der optischen Dehnungsmessung (1 Bild
pro 2s) und den daraus resultierenden Fehler der Datenkorrelation zuriickzufithren. Bemer-
kenswert ist, dass sich trotz verschiedener Messaufbauten, Priifmaschinen und Proben, nicht
nur der Verlauf, sondern auch die Lage der ESRF-Kurven (entsprechend ihrer Dehnrate) gut
in die Reihe der dehnratenabhingigen Messungen aus Kapitel 4 einordnen. Das alles spricht
dafiir, dass die ESRF-Proben représentativ fiir nanokristallines PdggAuqg mit 10 nm mittlerer
Korngrofse sind und sich die Erkenntnisse auf andere Proben dieses Materialsystems iibertragen
lassen. Auflerdem zeigt sich hier, dass die Aufweitung der Nut bei den ESRF-Proben in der Tat
keinen storenden Einfluss auf ihr mechanisches Verhalten hat.

Neben den Spannungs-Dehnungskurven sind auch alle weiteren Ergebnisse und Effekte der
drei Proben im Rahmen des Fehlers identisch. Die Diskussion der Daten wird deshalb exem-
plarisch an Probe PdAu150911-3 S1 (Exp41) durchgefiihrt. Die relevanten Graphen aller drei
Proben sind in Anhang B gegeniibergestellt.

6.3.2 Gitterdehnung

Im Gegensatz zu den Linienspektren gewohnlicher Labordiffraktometer gewinnt man mit den
Debye-Scherrer Ringen auf dem 2D-Detektor eine zusétzliche Orientierungsinformation. Im Fol-
genden werden die extrahierten Reflexparameter daher héufig in Polarkoordinaten mit Polar-
winkel ¢ dargestellt, um die Richtungsabhéngigkeit der beobachteten Effekte zu beschreiben.
Diskussionsgrundlage ist dabei die in Skizze 6.6 gezeigte Orientierung von Detektor, SCS und
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Abbildung 6.6: Skizze zur Orientierung von SCS, Roéntgendetektor und Priifmaschine. An
der ESRF wurden alle Proben so eingebaut, dass der Steg von links unten nach rechts oben
verlduft und die Proben bei vertikaler Belastung (¢ = 90° bzw. ¢ = 270°) folglich auf der
Ebene zwischen ¢ = 45° und ¢ = 225° abscheren.

Belastungsrichtung.

Die uniaxiale vertikale Belastung der SCS fiihrt zunéchst zu einer elastischen Stauchung
der Probe, welche sich bis in die Kristallite fortpflanzt, so dass auch die Korner der Probe,
abhéingig von ihrer Orientierung, unterschiedlich stark komprimiert werden. Aus atomarer Sicht
werden dabei die Atome auf den Netzebenen des Gitters dichter zusammengedriickt, d.h. der
Netzebenabstand dpy; verringert sich. Nach der Bragg-Gleichung 3.1 hat eine Verdnderung
des Netzebenenabstands eine Anderung des Beugungswinkels 6 zur Folge. Aus der gemessenen
Reflexverschiebung kann daher die Anderung des Netzebenenabstands Adpy; bzw. die elastische

Gitterdehnung
_ Adpg_ sinBpp o

Ehkl —1 (6.1)

©dpro SinOpg
bestimmt werden. Die Gréfen mit Index 0 in Gleichung (6.1) bezeichnen dabei den unbelasteten
Anfangszustand der Probe.

Der Polarplot 6.7(a) zeigt den Betrag der Gitterdehnung der {111}-Ebenen fiir verschiede-
ne Probendehnungen e,. Die beiden vertikalen Maxima entsprechen der eigentlich negativen
Druckdehnung, wihrend die horizontalen Maxima den Querzug in der Probe widerspiegeln. Die
Maxima der Druckdehnung liegen hierbei nicht exakt auf der vertikalen Belastungsrichtung, d.h.
bei ¢ = 90° bzw. ¢ = 270°, sondern sind in Richtung der Stegnormalen zu gréfseren Winkeln ¢
verkippt. Zur Quantifizierung des Effekts sind in Abbildung 6.7(b) die selben Daten nochmal in
anderen Koordinaten dargestellt, wobei zusétzlich die Extrema mit Gaussfunktionen angepasst
wurden, um die Positionen der Maxima zu bestimmen. Die in der Legende angegebenen Ergeb-
nisse zeigen, dass alle Maxima, also auch die des Querzugs, um etwa 6 ° zu grokeren Winkeln
verschoben sind und die Lage der Maxima auferdem unabhéngig von der Probendehnung ist.
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Abbildung 6.7: Betrag der {111}-Gitterdehnung bei verschiedenen Probendehnungen ¢,. (a)
Polarplot und (b) ¢-£111-Plot mit Gaussfit zur Bestimmung der Lage der Maxima. Die Ergebnisse
der Anpassung und deren Fehler sind in der Legende angegeben.

Die Unabhéngigkeit von der Probendehnung spricht dafiir, dass die Rotation der elastischen
Gitterdehnung im Wesentlichen eine Signatur der SCS-Geometrie ist.

Die Minima in Graph 6.7 geben die dehnungsfreien Richtungen an, d.h. die Winkel ¢ unter
denen sich der Netzebenenabstand nicht dndert. Fiir die {111}-Ebenen liegen sie bei 42°, 148 °,
222° und 328°. Weil aus der Darstellung in 6.7 nur schwer ersichtlich wird, wie der genaue
Verlauf der Gitterdehnung als Funktion der Probendehnung aussieht, ist in Abbildung 6.8(a)
die Entwicklung der {111}-Gitterdehnung gegen ¢, fiir das Maximum des Querzugs (6°), die
dehnungsfreie Richtung (42 °) und die maximale Druckdehnung (96 °) aufgetragen. Die schwarze
Linie beim Mittelwert der zur Mikrofliefsspannung oy, gehorenden Dehnungen e, aus Tabelle
4.2 markiert das Ende des linear elastischen Bereichs. Die schraffierte Fliache entspricht dem
Dehnungsbereich der Fliefspannungen in Tabelle 4.2.

Fiir Druck und Querzug zeigt die Gitterdehnung im Elastischen einen linearen Verlauf. Dieses
lineare Verhalten setzt sich nach Erreichen des mikroplastischen Regimes zunéchst unverdndert
fort, die Steigung féllt gegen Ende des mikroplastischen Regimes jedoch ab und miindet nach
Uberschreiten der Fliekspannung in ein Plateau, indem der Betrag der Gitterdehnung nur noch
minimal zunimmt. Abbildung 6.8(b) zeigt den Verlauf der Gitterdehnung in Druckrichtung als
Funktion von g, fiir alle gemessenen Reflexe. Das Verhalten der anderen Netzebenen ist quali-
tativ identisch zu dem der {111}-Ebenen, wobei insbesondere alle Kurven nach Uberschreiten
der Fliefsspannung ein Plateau erreichen. Die stark unterschiedlichen Absolutwerte sind eine
Folge der ausgeprigten elastischen Anisotropie von PdAu.

In gewisser Weise kann man Abbildung 6.8 als weiteres Indiz dafiir ansehen, dass die in
Kapitel 4.3 vorgestellten Methoden zur Festlegung der Fliefspannung korrekte Werte liefern.
Die Gitterdehnung ist ein Mafs fiir die elastische Response des Gitters bzw. der Kristallite.
Mit Erreichen der Fliefspannung dominieren jedoch heterogene plastische Prozesse das Ma-
terialverhalten, die keinen Beitrag zur elastischen Dehnung liefern. Im Plastischen, wenn die
aufgebrachte Spannung sich nur noch wenig &ndert, muss die Gitterdehnung deshalb nahezu
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Abbildung 6.8: Entwicklung der Gitterdehnung als Funktion der Probendehnung. (a) {111}-
Gitterdehnung in dehnungsfreier, Druck- und Querzugrichtung. (b) Verlauf der Gitterdehnung
in Druckrichtung fiir verschiedenen Netzebenen des Gitters. Ganz typisch fiir kfz-Metalle sind

die {200}-Ebenen am weichsten und zeigen deshalb die grofte Gitterdehnung.

konstant sein. Je nach Verfestigungsverhalten des Materials wird ihr Betrag leicht zunehmen,

wie in 6.8, oder bei Entfestigung sogar abnehmen.

Setzt man die mittlere Gitterdehnung in Druckrichtung — genauer den Betrag einer arithme-
tischen Mittlung der Kurven aus Graph 6.8(b) — ins Verhéltnis zur Druckdehnung ¢, der Probe,
kann man den Gitterdehnungsbeitrag zur Gesamtdeformation bestimmen. Der Verlauf dieses

Beitrags ist in Abbildung 6.9 dargestellt. Wahrend anfangs die gesamte Verformung der Probe

von einer elastischen Stauchung des Gitters getragen wird, fillt der Gitterdeformationsbeitrag

bereits im mikroplastischen Regime stark ab und hat am Ende nur noch einen Anteil von ca.

6 % an der Gesamtdeformation.
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Abbildung 6.9: Entwicklung des Beitrags der Gitterdehnung zur Gesamtdeformation ¢, der

Probe.
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6.3.3 Streuintensitat

Abbildung 6.10: Detektorbilder einer (a) unverformten nanokristallinen PdAu-SCS, (b) der
selben Probe nach deren Verformung und (c¢) von konventionellem grobkristallinen Aluminium
mit Walztextur (Bild entnommen aus [131]).

Der Synchrotronstrahl mit einem Querschnitt von 8x20um durchdringt den Steg der SCS,
d.h. einen etwa 100 ym dicken Bereich des nanokristallinen Materials. Unter Annahme von ku-
gelféormigen Kristalliten mit einem mittleren Durchmesser von 10nm liegen im untersuchten
Volumen ca. 30 Milliarden zuféllig orientierte Kérner. Obwohl im Transmissionsexperiment nur
die Kristallite zum Streusignal beitragen, deren Netzebenen nahezu parallel zum einfallenden
Strahl orientiert sind3, ist die Kornanzahl doch so grof, dass die Streuintensitit gleichmiifig
auf alle Winkel ¢ verteilt ist und homogene Debye-Scherrer-Ringe auf dem Detektor entste-
hen. In Abbildung 6.10(a) ist das Streusignal der unverformten PdAu-SCS (Exp41) dargestellt,
wéhrend 6.10(b) das Detektorbild der selben Probe am Ende der Verformung zeigt. Vergleicht
man die beiden Bilder, kann man mit blofem Auge bereits geringfiigige Helligkeitsunterschie-
de ausmachen, insbesondere im {200}-Ring unter 90° und 270°. Eine genauere Auswertung
der deformationsbedingten Intensitdtsumverteilung auf Basis der integralen Intensitéiten der
Pearson-VII-Fits fiihrt auf die Polarplots in Bild 6.11.

Die beiden Polarplots zeigen die integralen Intensitéten des {111}-Reflexes (Abb. 6.11(a))
und {200}-Reflexes (Abb. 6.11(b)) als Funktion des Polarwinkels ¢. Auf die Présentation der
Intensitéten der iibrigen drei Beugungsringe wird hier verzichtet, weil mit Abnahme der Gesamt-
intensitédt bei den héheren Beugungsordnungen das Rauschen der Daten stark zunimmt und sie
deshalb nur wenig zusétzlichen Informationsgewinn bringen. Sowohl die integrale Intensitit des
{111}-Reflexes als auch die des {200}-Peaks sind am Anfang der Verformung fiir alle Winkel ¢
konstant und bilden daher einen Kreis im Polarplot. Auch bei 5.2 % Probendehnung sind die
Intensitaten noch relativ konstant. Erst weiter im makroplastischen Regime, ab e, = 10.6 %
beobachtet man eine Abweichung von der urspriinglichen Kreisform, die sich in der Ausbildung

3Da der Streuvektor immer senkrecht auf den Netzebenen steht, ist diese Aussage Aquivalent zu:
»- - - Netzebenen, deren Streuvektor nahezu senkrecht zum einfallenden Strahl ist“. Das Wort nahezu steht hier
ganz bewusst, da die Bedingung im Transmissionsexperiment nicht streng erfiillt ist (s. Abb. 6.19).
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Abbildung 6.11: Polarplots der integralen {111} (a) und {200}-Intensitdten (b) fiir ausge-
wéahlte Probendehnungen.

von sechs dquidistanten Maxima im Falle der {111 }-Intensitét sowie zweier Minima beim {200}-
Reflex dufsert. Mit zunehmender Probendehnung wird die Umverteilung der Intensitéten stérker
und bei g, = 24.6 % liegen die sechs {111}-Maxima ca. 20 % iiber der Anfangsintensitit der
unverformten SCS.

Die Intensititsverteilung hat qualitativ groe Ahnlichkeit mit Walztexturen in konventio-
nellen kfz-Metallen [131, 132]. Wegen der insgesamt relativ schwachen Intensitétsredistribution
muss man mit dem Wort Textur hier jedoch vorsichtig sein. Walztexturen in grobkristallinen
kfz-Metallen haben Intensitétsanderungen von mehreren hundert (s. z.B. Intensitétspolfiguren
in [133]) oder gar tausend Prozent [131| zur Folge, so dass im Beugungsbild die Ringe zwi-
schen den Intensitdtsmaxima fast vollstdndig verschwinden, wie etwa in Bild 6.10(c), welches
exemplarisch das Streusignal von kaltgewalztem grobkristallinem Aluminium wiedergibt und
ebenfalls die sechszihlige Symmetrie im {111}-Reflex zeigt.

Ursachen der Intensitatsredistribution

Ganz allgemein ist die gestreute Intensitit in einer Richtung proportional zum Quadrat der
Streuzentren und damit letztlich proportional zum Quadrat der Netzebenenanzahl senkrecht
zur Streurichtung. Konkret bedeutet der Anstieg der {111}-Intensitit z.B. bei ¢ ~ 127° in
Abb. 6.11 deshalb, dass die Anzahl der senkrecht zu diesem Winkel verlaufenden {111}-Ebenen
wéahrend der Deformation zugenommen hat. Die einzige plausible Erkldrung fiir diese Zunahme
ist, dass einzelne Kristallite in der Matrix der anderen Korner rotieren und dadurch die Orien-
tierung ihrer {111}-Ebenen veriandern. Diese Kornrotation kann z.B. durch Korngrenzengleiten
oder Versetzungsaktivitit realisiert werden. Korngrenzengleiten fiihrt jedoch zu einer zufalli-
gen Verdnderung der Orientierungsverteilung der Kristallite, so dass die Ausbildung dezidierter
Intensitatsmaxima damit nicht erkldrt werden kann [61, 134]. Ein passendes Auswahlkriterium
liefern Versetzungen, die in kfz-Metallen bevorzugt auf den {111}-Ebenen in (110)-Richtung
gleiten (s. Kap. 2.3). Da bei der SCS die Schubrichtung durch den Verlauf der Nut vorgegeben
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ist (vgl. Abb. 6.6), kénnen Gleitsysteme, deren {111}-Ebenen bzw. (110)-Richtungen parallel
zum Steg ausgerichtet sind, besonders leicht aktiviert werden. Natiirlich werden auch in Kor-
nern deren {111}-Ebenen nicht optimal orientiert sind, Gleitsysteme angeworfen, welche jedoch
energetisch weniger giinstig sind. Diese Kristallite werden deshalb in einer Art und Weise ab-
scheren, die weitere Verformung begilinstigt und folglich ihr Gleitsystem in Richtung des Stegs
rotieren lassen (s. Skizze 6.12).

()

Abbildung 6.12: Skizze zur Rotation infolge von Scherung. (a) Auf einen Kristallit wirkt die
Schubspannung 7 und aktiviert Gleitsysteme auf den {111}-Ebenen des Kristalls. (b) Da die
Gleitsysteme nicht parallel zur Schubspannung verlaufen, fiithrt reine Scherung des Kristalliten
zu einer Deformation weg von der vorgegebene Schubrichtung, und hat deshalb ein zusétzliches
Drehmoment auf das Korn zur Folge. (¢) Durch das Drehmoment wird der Kristallit rotiert bis
seine lange Achse (gestrichelte Linie) parallel zur Schubspannung orientiert ist. Dadurch niahert
sich auch die Lage der {111}-Ebenen der Schubrichtung an.

Wenn sich die {111}-Ebenen der Gleitsysteme tatsichlich streng parallel zur Nut der SCS
ausrichten wiirden, sollte das korrespondierende Intensitdtsmaximum allerdings bei 135° lie-
gen, statt der gemessenen 127°. Die Abweichung kann dadurch erklirt werden, dass der Ver-
formungszustand im Steg der SCS eben doch keine reine Scherung ist, sondern zusétzliche
Kompressionskomponenten beriicksichtigt werden miissen. Aufserdem werden nicht alle rotie-
renden Kristallite die Optimalorientierung erreichen, was auch die verhéltnisméfig grofe Breite
der Intensitdtsmaxima in 6.11(a) erklart.

Neben dem Intensitdtsmaximum bei 127 ° hat die Anordnung von Gleitebenen parallel zum
Steg der SCS aus Symmetriegriinden auch ein Maximum in entgegengesetzter Richtung, also
bei 307° zur Folge. Beriicksichtigt man aufferdem die verschiedenen méglichen Orientierungen
der {111}-Ebenen in der kfz-Einheitszelle, dann sind, wie Skizze 6.13 zeigt, auch die verblei-
benden vier Maxima eine direkte Folge der Ausrichtung von {111}-Ebenen im Steg der SCS.
Dariiber hinaus ist in der Skizze keine Wiirfelseite parallel zur Horizontalen, d.h. sie liefern kein
Streusignal unter ¢ = 90° bzw. ¢ = 270°. Die Wiirfelseiten entsprechen den {100}-Ebenen
der Einheitszelle und sind parallel zu den {200}-Netzebenen, so dass letztlich auch die Minima
der {200}-Intensitat in Abb. 6.11(b) eine geometrische Folge der Ausrichtung von Gleitsyste-
men im Steg der SCS sind. Ahnliches gilt ebenso fiir die héheren Beugungsordnungen und ihre
zugehorigen Netzebenen, die Zusammenhénge sind aber zu komplex fiir eine einfache bildliche
Darstellung. Es sollte aufserdem darauf hingewiesen werden, dass die Orientierung der Ein-
heitszelle in Abbildung 6.13 mit Blick auf eine anschauliche Darstellung gewihlt wurde und
nicht vollsténdig akkurat ist. Streng genommen miissten die Wiirfel so gedreht werden, dass die

90
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Abbildung 6.13: Skizze zur Lage der {111}-Ebenen und der zugehorigen Streuvektoren in
der kfz-Einheitszelle. Die Streuvektoren (griine und blaue Pfeile) stehen immer senkrecht auf
den Netzebenen und da im Transmissionsexperiment alle Streuvektoren in der Bildebene zum
Beugungsbild beitragen, existieren zu jeder Netzebene zwei parallele Streuvektoren mit entge-
gengesetzter Richtung (griin und blau). Fillt der Rontgenstrahl durch die Wiirfelecke vorne in
der Mitte und senkrecht zur Bildebene ein, dann steht er senkrecht auf einer der vier mogli-
chen {111}-Orientierungen (hier nicht gezeigt), d.h. parallel zu deren Streuvektor, so dass diese
Ebenen nicht mehr im Beugungsbild auftauchen. Die drei iibrigen {111}-Ebenen unterscheiden
sich in ihren Orientierungen um jeweils 120° und liefern aus Symmetriegriinden alle 60 ° ein
Beugungsmaximum.

{111}-Ebene ganz links senkrecht zur Zeichenebene verlduft und eine ihrer (110)-Richtungen
parallel zum Steg der SCS ist. In der Skizze wiirde man von dieser Ebene dann aber nur noch
eine Randlinie sehen, worauf im Sinne einer iibersichtlichen Darstellung verzichtet wurde.
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120 F ]
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Abbildung 6.14: Relative Anderung der {111}-Intensitiit I(c,)/Ip gemittelt iiber alle sechs
Maxima. Die rote Linie ist ein kubischer Fit an die Daten.

Nach diesem Exkurs iiber die Ursachen der Intensitdtsumverteilung kann man zusammenfas-
send festhalten, dass die Ausbildung einer schwachen Walztextur im Steg der nanokristallinen
PdAu-SCS ein deutlicher Hinweis auf Versetzungsaktivitit ist. Wegen der bereits mehrfach er-
wihnten Einschrankungen (s. Kap. 2.4), nach denen intragranulare Versetzungsnukleation in
den nanokristallinen Kornern extrem unwahrscheinlich ist, sind in oder an den Korngrenzen
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gebildete Versetzungen bzw. Partialversetzungen, die ausgesendet werden und nach Durchlau-
fen eines Korns in der néchsten Korngrenze verschwinden, hier eher realistisch. Handelt es
sich primér um Partialversetzungen, ist ein Anstieg der Stapelfehlerdichte zu erwarten, wel-
cher in einer unabhéngigen Untersuchung an einer PdAu-Druckprobe tatsédchlich nachgewiesen
wurde (Anhang D). Auferdem ist plausibel, dass die Entwicklung der mittleren relativen {111}-
Intensitét an den Positionen der sechs Maxima, welche in Graph 6.14 dargestellt ist, mit der
Anzahl an Versetzungen im Material korreliert ist. Der, im Vergleich zum grobkristallinen Fall,
schwache Intensitatsanstieg deutet dabei an, dass nur ein kleiner Bruchteil der Kérner in der
Verformungszone Versetzungsaktivitit zeigt. Leider ist es nicht moglich, aus dem Verlauf der
Intensitdt direkt auf die Menge an Versetzungen im Material zu schliefsen oder gar deren Beitrag
zur Gesamtverformung der Probe zu ermitteln.

A—nb

' _
| |
Dy |

B I | B

|
D2 I D2 |
A T Atnb

Abbildung 6.15: Skizze zur Bestimmung der Versetzungsanzahl n nach einer Anderung der
Kornform (Scherung um nb, wobei b der Burgersvektor ist).

Man kann jedoch eine grobe Abschitzung fiir den Versetzungsbeitrag erhalten, wenn man die
Verteilungen der Aspektverhéltnisse aus Kapitel 5 hinzuzieht. Der Durchlauf von n vollstandi-
gen Versetzungen mit Burgersvektor b schert den Kristall um nb und bewirkt eine Schubdehung
v in der Gréfenordnung von nb/D, wobei D der Korndurchmesser ist. Dadurch verdndert sich
die Kornform und somit auch das Aspektverhéltnis des Kristalls. Mit Hilfe von Skizze 6.15 kann
ein Ausdruck fiir die Anderung der Kornform aufgestellt werden. Betrachtet wird ein Recht-
eck mit den Seitenldngen A und B und den Diagonalen D; und Ds. Im unverformten Fall ist
Dy = D5 und somit das Aspektverhéltnis ag = D1/D2 = 1. Im gescherten Fall verandern sich
die Liingen der Diagonalen zu Dy = /(A + nb)2 + B2 und Dy = /(A — nb)2 + B2 und folglich
gilt:

B V(A +nb)? + B2
o= NESTOE = (6.2)

Die Verteilungen in Bild 5.9 zeigen, dass selbst nach starker Deformation keine signifikante

Anderung des Kornaspekts nachgewiesen werden konnte. Nimmt man die Balkenbreite von 0,1
der Histogramme als Maf fiir den Fehler der Auswertung, dann ist im Rahmen des Fehlers
maximal ein Anstieg von {(a)g = 1,3 auf (o) = 1,4, d.h. um etwa 8 % moglich. Offensichtlich
konnen daher nicht beliebig viele Versetzungen durch ein Korn gelaufen sein. Bezogen auf die
etwas idealisierte Darstellung in Skizze 6.15 darf der Kornaspekt sich also maximal von 1 auf
1,08 dndern. Durch Einsetzen der Bedingung o < 1,08 in Gleichung (6.2) und auflésen nach n
kann die Anzahl an Versetzungen pro Korn bestimmt werden. Mit 10,5 nm Korndurchmesser
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und 0,276 nm Burgersvektor ist n = 3. Setzt man schliefslich noch die daraus resultierende
plastische Dehnung pro Korn e, = v/ V3 = 4,6% ins Verhiltnis zur plastischen Dehnung
der im TEM untersuchten Probe (¢, = 30%), dann ergibt sich ein Versetzungsbeitrag zur
Gesamtdeformation von nur 15 %.

Das Ergebnis kann auf die Probe in diesem Kapitel iibertragen werden. Dazu wird der kubi-
sche Fit in Bild 6.14 bis €, = 32 % (das entspricht ungefihr einer plastischen Dehnung von 30 %)
extrapoliert und der entsprechende Intensitatswert mit dem 15 % Versetzungsbeitrag gleichge-
setzt, um einen Skalierungsfaktor zu bestimmen. Angewendet auf die Intensitatsentwicklung der
{111}-Maxima ergibt sich dann der in Abbildung 6.16 gezeigte Verlauf des Versetzungsbeitrags.
Demnach ist die Versetzungsaktivitit am Ende der Belastung lediglich fiir 11 % der Gesamt-
deformation verantwortlich, d.h. es kann nur ein Bruchteil der Verformung mit Versetzungen
erklart werden.

Verformungsanteil Versetzungen [%]
2
T
1

0- T ‘I.I.I|I.I|I.I‘I|I.I-

0 2 4 6 8 10 12 14 16 18 20 22 24

g, [%]

Abbildung 6.16: Relativer Beitrag von Versetzungsaktivitit zur Gesamtdeformation der Pro-
be.

Zum Schluss wird nun noch untersucht, ob der Verformungsgrad der Probe einen Einfluss auf
die Position der Intensitédtsmaxima hat. Dazu werden, wie schon im vorherigen Abschnitt zur
Gitterdehnung, die integrale Intensitdt bei verschiedenen Probendehnungen gegen den Winkel
¢ aufgetragen und die Maxima mit Gaussfunktionen angepasst. Wegen des relativ starken
Rauschens ist die Anpassung allerdings erst ab etwa 10% aufgebrachter Dehnung sinnvoll,
wenn die Maxima hinreichend ausgeprigt fiir einen Fit sind. Bild 6.17 zeigt das Ergebniss
der Anpassung fiir drei Peaks bei etwa 72°, 122° und 185°. Wihrend die Position des ersten
Maximums bei ¢ = 72° stagniert, verschieben sich die iibrigen Maxima um ca. 5° zu gréferen
Winkeln.

Vergleicht man das Ergebnis auferdem mit den Fits der anderen beiden Probenstiicke (Exp48
& Exp49) in Abbildung B.3, dann scheint sich als schwacher Trend abzuzeichen, dass zwischen
€a = 10% und der Maximaldehnung die Intensitdtsmaxima eine leichte Verschiebung um 3-5°
zu groferen Winkeln erfahren. Diese kollektive Verschiebung der Intensitdtsverteilung konnte
ein Hinweis auf eine verformungsinduzierte Starrkdrperrotation des Stegbereichs der SCS sein.
Mit den vorhanden Daten ist eine belastbare Aussage oder gar eine Quantifizierung des Effekts
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Abbildung 6.17: Verschiebung der {111}-Intensitdtsmaxima mit zunehmender Probendehnung
€s. Zur Bestimmung der Position wurden die Maxima mit Gaussfunktionen angepasst. Das
Ergebniss der Anpassung kann der Legende entnommen werden.

jedoch nicht méglich. Im Falle einer Wiederholung des Experiments empfiehlt es sich daher, vor
allem die Statistik der Streudaten zu verbessern, etwa durch einen schnelleren Detektor, um
eine genauere Aussage iiber die Verschiebung der Intensitdtsmaxima machen zu kénnen.

6.3.4 Integrale Breite

Neben Position und Intensitét ist auch die integrale Breite der Reflexe eine ndhere Betrachtung
wert, da sie unter anderem Informationen iiber die Kristallitgrofse und die sogenannte Mikrover-
zerrung enthélt. Abbildung 6.18 zeigt den Polarplot der integralen Breite des {111}-Reflexes fiir
die gleichen Probendehnungen wie in den beiden vorangegangenen Abschnitten. Am Anfang, bei
unbelasteter Probe, ist die integrale Breite quasi konstant und bildet einen Kreis im Polarplot.
Mit steigender Probendehnung nimmt die Breite der Reflexe zu, insbesondere entlang der Rich-
tungen der maximalen Druck-Gitterdehnung (s. Abb. 6.7(a)). Oberhalb von e, = 15,7 %, also
tief im Makroplastischen, fallt die integrale Breite interessanterweise wieder ab. Die Abnahme
ist dabei am groften entlang der Richtungen der sechs {111}-Intensitdtsmaxima.

Die starke Zunahme der Reflexbreite entlang der Richtung maximaler Druckdehnung des
Gitters ist vermutlich auf einen Anstieg der Mikroverzerrung zuriickzufiithren. Zur Erinnerung:
im nk Fall ist die Mikroverzerrung ein Mafs fiir die Variation der Gitterkonstante von Korn zu
Korn. Wegen der elastischen Anisotropie des Materials sind die verschiedenen Kristallorientie-
rungen unterschiedlich hart oder weich (s. Abb. 6.8(b)), d.h. abhéngig von der Orientierung
zur Druckrichtung kénnen die Kérner mal weniger, mal mehr komprimiert werden. Schon im
unbelasteten Zustand fiihrt die isotrope Verteilung zufillig orientierter Kristallite zusammen
mit der Kompatibilitatsbedingung zu einer endlichen Mikroverzerrung, etwa wenn ein Korn mit
seiner weichen Richtung auf die harte Achse eines Nachbarkorns stofst. Bei Belastung werden
die Kristallite, deren weiche Achse parallel zur Druckrichtung steht, stirker elastisch kompri-
miert als diejenigen, welche entlang ihrer harten Richtung gedriickt werden. Dadurch werden
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Abbildung 6.18: {111}-Integrale Breite.

die Unterschiede in der Gitterkonstante benachbarter Kristallite verstéarkt, die Mikroverzerrung
nimmt zu und mit ihr auch die Reflexbreite.

Fiir den Riickgang der integralen Breite bei starker plastischer Verformung kommen mehrere
Szenarien in Frage. Zum einen konnten die heterogenen plastischen Prozesse eine effektive FEnt-
spannung des elastischen Belastungszustands der Kristallite und damit eine Reduzierung der
Mikroverzerrung bewirken, zum anderen hétte auch das spannungsgetriebene Kornwachstum
aus Kapitel 5 einen Riickgang der Reflexbreite zur Folge. Da in Kapitel 5 keine signifikante
Anderung der Kornform nachgewiesen werden konnte, sollte Kornwachstum allerdings zu einer
gleichméftigen Abnahme der Integralen Breite fiir alle Winkel ¢ fiihren. Die Tatsache, dass der
Effekt in Richtung der {111 }-Intensitdtsmaxima, also senkrecht zu den bevorzugten Gleitebenen
am stéarksten ausgepragt ist, kann mit Kornwachstum deshalb nicht erklart werden. Zur wei-
teren Diskussion wird als néchstes das im Methodenkapitel 3.2.1 beschriebene Verfahren nach
Klug € Alexander angewendet, um aus den gemessenen integralen Reflexbreiten Kristallitgrofe

und Mikroverzerrung zu bestimmen.

Korngréfsen und Mikroverzerrung

Streng genommen erfiillen Transmissionsmessungen nicht die Anforderungen fiir eine Auswer-
tung mit dem modifizierten Williamson-Hall-Verfahren nach Klug & Alexander (Kap. 3.2.1 und
[71]). Voraussetzung ist ndmlich, dass die Netzebenen der verschiedenen Beugungsordnungen
parallel zueinander sind, bzw. dass alle Streuvektoren in die gleiche Richtung zeigen. Nach Ab-
bildung 6.19(a) geniigen Reflexionsmessungen in Bragg-Brentano Geometrie dieser Bedingung,
da der Streuvektor immer senkrecht zur Nullebene des Goniometers bzw. zur Probenoberfli-
che orientiert ist. Im Transmissionsexperiment sind die Netzebenen zweier aufeinanderfolgen-
der Beugungsordnungen jedoch um o = A260/2 mit A20 = 26, — 20; gegeneinander verkippt
(schwarze und blaue Linien in Bild 6.19(b)) und damit ihre Streuvektoren kgt bzw. kst 2 nicht
parallel. Das ist auch der Grund fiir die Abweichung der Gitterdehnungen von {111}- und
{222}-Ebenen in Abbildung 6.8(b).
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Abbildung 6.19: Skizze zum Vergleich der Streugeometrie von Bragg-Brentano und Transmis-

sionsmessung.

Allerdings sind, wegen der extrem kurzen Wellenlénge der Synchrotronstrahlung (0.17788 A),
die Abweichungen zwischen den Streuvektoren klein. Konkret wurde der {111}-Reflex bei
20 = 4,51° und das Beugungsmaximum der {222}-Ebenen bei 20 = 8,90° gemessen, so dass
zwischen dem ersten und fiinften Reflex die Streuvektoren lediglich um etwa 2,2 ° voneinander
abweichen. In erster Ndherung kann man die kleine Misorientierung daher vernachlassigen und
trotzdem die Williamson-Hall Auswertung durchfiihren. Abbildung 6.20 zeigt den Verlauf der so
bestimmten Korngrofe (D)yo und der Mikroverzerrung €, fiir die Maximaldruck- (¢ = 96 °)
und Querzugrichtung (¢ = 6°).

Die Anfangskorngrofse bei unbelasteter SCS betragt in beiden Féllen ca. 9nm, was konsis-
tent mit dem Wert der wie hergestellten Probe in Tabelle A.2 ist. Da die Vorcharakterisierung
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Abbildung 6.20: Entwicklung von Korngrofe (a) und Mikroverzerrung (b) in Maximaldruck-
(¢ =96 °) und Querzugrichtung (¢ = 6°). Die starke Abnahme der Korngrofe ist eher unphysi-

kalisch und deutet auf ein Problem mit der Williamson-Hall-Auswertung hin (mehr dazu siehe
Text).
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mit einem Labordiffraktometer in Bragg-Brentano Geometrie durchgefiihrt wurde, ist die gute
Ubereinstimmung der Werte eine Bestitigung dafiir, dass die zuvor beschriebene Problematik
hier nicht ins Gewicht féllt. Im Gegensatz zum Anfangswert ist der Verlauf der Korngréfse mit
zunehmender Probendehnung jedoch problematisch. Sowohl fiir ¢ = 96° als auch fiir ¢ = 6°
nimmt die Korngrofe in 6.20(a) mit zunehmender Verformung ab. In Druckrichtung ist die
Abnahme sogar so stark, dass der mittlere Korndurchmesser (D), bei maximaler Probendeh-
nung weniger als 5 nm betrégt. Mit einer rein elastischen Stauchung der Kristallite ist das nicht
mehr vereinbar. Auch eine mogliche Kornverfeinerung in Folge starker plastischer Verformung
[135] ist im hier untersuchten Dehnungsbereich (g, < 30 %) unrealistisch. Daher liegt der Ver-
dacht nahe, dass bei belasteter Probe die Trennung der Reflexverbreiterung in Grofen- und
Verzerrungsanteile mit dem Williamson-Hall Verfahren nicht mehr richtig funktioniert.

Vergleicht man den Verlauf der Mikroverzerrung in Abbildung 6.20(b) mit den Korngrofsen-
daten, erhértete sich der Verdacht weiter. Analog zur Gitterdehnung erreicht die Verzerrung
in Druckrichtung (schwarz) ihr Maximum, sobald der schraffierte Dehnungsbereich, indem die
Fliefsspannung liegt, iiberwunden ist und makroplastische Deformation einsetzt. Das entspricht
zwar der weiter oben geduferten Erwartung, dass die Mikroverzerrung mit zunehmender Gitter-
dehnung steigt, es gibt jedoch keinen plausiblen Grund, warum auch die Korngréftenentwicklung
an die Gitterdehnung ankoppeln sollte. Dennoch zeigen die Kurven in Graph 6.20(a) qualitativ
ebenfalls die Signatur der Gitterdehnungskurven aus Abbildung 6.8, so dass Korngréfen wie
Gitterdehnungen bei der selben Probendehnung in ein Plateau miinden. Offenbar wird hier also
der Mikroverzerrungsbeitrag unterschétzt und stattdessen ein zu grofer Anteil der integralen
Reflexbreite einer Reduktion der Kristallitgrofie zugeschrieben.

Den endgiiltigen Nachweis fiir die Unzulénglichkeit des Williamson-Hall Verfahrens zur Aus-
wertung der vorliegenden Daten liefert Abbildung 6.21, welche, analog zu den Graphen 6.8(a)
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Abbildung 6.21: Entwicklung der {111}-Gitterdehnung (a) und Korngréfe (b) einer zyklisch
verformten PdAu-SCS. Die Korngrofenauswertung zeigt die selbe Signatur wie die elastische
Gitterdehnung. Die oszillierende Korngrofie entspricht sicher nicht der Realitdt und legt na-
he, dass bei belasteter Probe mit der Williamson-Hall Analyse keine korrekte Trennung der
Kristallitgroften- und Verzerrungsanteile moglich ist.
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und 6.20(a), die Entwicklung der {111}-Gitterdehnung und Kristallitgrofe einer zyklisch ver-
formten PdAu-SCS zeigt. Ebenso wie die Gitterdehnung bei jedem Entlastungszyklus auf Null
abfallt, kehrt auch die Kristallitgrofse, im Rahmen des Fehlers, dann wieder zu ihrem Anfangs-
wert zuriick. Nimmt man an, dass die in Druckrichtung zwischen 12 nm und 7 nm schwankende
Korngrofse einer elastischen Stauchung der Koérner entspricht, dann ergeben sich Dehnungen um
die 40 %. Dies ist rein elastisch definitiv nicht moglich, womit die oszillierende Korngrofse als
Fehlschluss des Williamson-Hall Verfahrens offenbart wird. Offensichtlich kann man die Daten
der belasteten Proben nicht mit dem Williamson-Hall Verfahren auswerten.

Eine Alternative zur géngigen Williamson-Hall Auswertung ist die Methode von de Keijser
et al. [136]. Auch hier wird davon ausgegangen, dass die Kristallitgrofenverbreiterung der Re-
flexe zu einem Lorentz-férmigen Profil fithrt, wihrend die Mikroverzerrung eine Gauss-formige
Verbreiterung zur Folge hat. Im Gegensatz zur Williamson-Hall Auswertung handelt es sich
bei der Methode von de Keijser et al. jedoch um ein Einzelpeakverfahren, welches fiir jeden
gemessenen Reflex unabhingig angewendet werden kann. Dadurch wird auch die weiter oben
beschriebene Problematik der nicht parallelen Streuvektoren bei unterschiedlichen Beugungs-
ordnungen umgangen. Die Spaltung der Reflexbreite in ihre Lorentz- und Gaussanteile basiert
auf empirischen Formeln [136], mit denen sich Kristallitgrofe und Mikroverzerrung dann be-
rechnen zu

A
<D>V01 /BL cos 0 (6.3)
e
 4tan6’ (6:4)

wobei A die Wellenlénge, 6 den halben Beugungswinkel und (;, sowie Sg die Lorentz- bzw.
Gaussanteile der Reflexbreite bezeichnen. Die Mikroverzerrung gibt man tiblicherweise in ihrer
quadratisch gemittelten Form e.,s = \/2/7 - e an.

Die Einzelpeakanalyse wurde von de Keijser et al. als schnelle, leicht automatisierbare Me-
thode vorgestellt [136] und geniefit den etwas zweifelhaften Ruf, ein empirisches ,,Schnellschuss®-
Verfahren zu sein. Nichtsdestotrotz zeigt die Auswertung der ersten drei Reflexe der zyklisch
verformten Probe in Abbildung 6.22 ein wesentlich stimmigeres Bild als die Williamson-Hall
Auswertung. Die Entwicklung der Kristallitgrofen in Graph 6.22(a) zeigt einerseits fiir alle
drei Reflexe leichtes Kornwachstum. Auferdem bleiben im Gegensatz zu Abbildung 6.21(b) die
Korngrofsen auch wihrend der Entlastungsphasen relativ konstant. Andererseits koppeln die
Mikroverzerrungen in Abb. 6.22(b) erwartungsgeméfs an die elastische Gitterdehnung an (vgl.
Abb. 6.21(a)) und zeigen deutlich die Signatur der zyklischen Belastung.

Wendet man die Methode auf die fiinf Beugungsringe der hier diskutierten Probe (Exp41)
an und bildet fir jeden Polarwinkel ¢ den arithmetischen Mittelwert aus den erhaltenen finf
Korngrofen, ergibt sich der Polarplot 6.23(a). Er zeigt trotz des teilweise starken Rauschens der
Daten, dass die mittlere Kristallitgrofe wiahrend der Verformung um etwa 20-30 % zugenommen
hat. Der Anfangswert von 10 nm deckt sich dabei gut mit dem Ergebnis der Vorcharakterisie-
rung (Tab. A.2). Zudem ist das Kornwachstum relativ gleichméfig {iber alle Winkel ¢ verteilt,
so dass auch die Korngrofenkurve am Ende der Verformung (rot), bis auf einige Ausreifser
um die Druckrichtung, noch kreisférmig ist. Im Rahmen der Méglichkeiten des Einzelpeakver-
fahrens gibt es also, wie schon bei der TEM Analyse in Kapitel 5, keine Anzeichen fiir eine
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Abbildung 6.22: Entwicklung von Korngrofe (a) und Mikroverzerrung (b) der zyklisch ver-
formten Probe aus Abbildung 6.21, ausgewertet mit dem Einzelpeakverfahren von de Keijser
et al. [136]. Im Gegensatz zur Williamson-Hall Analyse bleibt die Korngrofe wiahrend der Ent-
lastungszyklen relativ konstant und zwar fiir alle gezeigten Beugungsordnungen. Die Mikrover-
zerrung zeigt erwartungsgeméf das selbe oszillierende Verhalten wie die Gitterdehnung in Abb.

6.21(a).

deformationsinduzierte Anderung der mittleren Kornform bzw. des Aspektverhiltnisses.

In Graph 6.23(b) ist die Entwicklung der Korngrofe wéihrend der Verformung dargestellt.
Um das Rauschen der Daten etwas zu glitten, wurde dabei jeweils iber 12 Werte in den Win-
kelbereichen ¢ € [0°,10°] und ¢ € [180°,190°] gemittelt. Die Kurve zeigt, dass die mittlere
Korngréfe wahrend der ersten drei bis vier Prozent Dehnung relativ konstant ist und danach
ansteigt. Der Verlauf nach dem konstanten Plateau am Anfang lésst sich gut mit einer Funktion

£,=0%
£ =24,6%

v [nm]

<D>

r— Fit

<D>_, gemittelt (¢ & [0°,10°] und [180°,190°])

8 10 12 14 16 18 20 22 24
g, [%]

(b)

Abbildung 6.23: Korngroéfenentwicklung der PAAu-SCS aus Exp4l, ausgewertet mit der Ein-
zelpeakanalyse und gemittelt {iber alle fiinf Beugungsordnungen. (a) Polarplots der mittleren
Korngrofe am Anfang und Ende der Verformung und (b) Entwicklung der mittleren Korngrofse

wahrend der Verformung.
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der Form y = a - % mit b < 1 anpassen. Der Befund fiir die anderen beiden Stiicke der Probe
(Exp48 & Exp49) ist qualitativ und in gewissem Mafe sogar quantitativ identisch, wie Abbil-
dung B.6 im Anhang demonstriert. Aufserdem ist der gezeigte Korngréfenverlauf kompatibel
mit den Ergebnissen der TEM Untersuchung in Kapitel 5, sofern man beachtet, dass die dort be-
handelten Proben eine geringfiigig grofere Anfangskorngrofe aufweisen (vgl. Tab. A.2) und die
angegebenen plastischen Dehnungen von 5% und 30 % etwa 6,5 % bzw. 32 % Gesamtdehnung
der Probe entsprechen.

Mit der Korngrofenentwicklung aus Abbildung 6.23(b) kann analog zur Abschitzung in
Kapitel 5 der Verformungsbeitrag von SGKGM berechnet werden. Das Resultat zeigt Graph
6.24, in den zum Vergleich auch das Ergebnis der TEM Untersuchung des vorangegangenen
Kapitels eingetragen ist. Fiir die Kristallitgréfsen der Einzelpeakanalyse wurde dabei ein Feh-
ler von 20 % angenommen?, withrend bei den TEM Korngréfen eine Abweichung von 0,6 nm
beriicksichtigt wurde. Im Fall der schwach verformten TEM Probe, d.h. bei noch geringem de-
formationsinduziertem Kornwachstum, ergibt sich damit eine relativ grofe Fehlerstreuung, so
dass beide Verfahren in ihren Fehlergrenzen iiberlappen. Die Ubereinstimmung ist gerade am
Ende der Verformung, wenn die Fehler in beiden Féllen klein sind, besonders gut. Ignoriert
man die Fehlerabschétzung und betrachtet stattdessen nur die berechneten Werte (TEM blau,
XRD schwarz), bleibt immer noch der gemeinsame Trend eines abfallenden SGKGM Anteils
bestehen. Bei grofer Probendehnung sind schliefslich nur etwa 10 % der Gesamtdeformation auf

spannungsinduziertes Kornwachstum zuriickzufiihren.

B e o L oo e e L s s s S e

L —— SGKGM berechnet mit XRD <D>
35 | - 4 - - —Fehlerabschitzung XRD

30 | B ® SGKGM berechnet mit TEM D,
250 ° i

20 B

Verformungsanteil SGKGM [%]

0 1 1 1 1 1 1 1 1 1 1 1 1

| I I |

0 2 4 6 8 10 12 14 16 18 20 22 24 26 28 30 32 34
0

5, [%]

Abbildung 6.24: Beitrag von SGKGM zur Gesamtdeformation der PdAu-SCS.

Die Polarplots der iiber alle fiinf Reflexe gemittelten Mikroverzerrung (Abb. 6.25(a)) zei-
gen eine relativ schnelle Zunahme der Verzerrung, die oberhalb von 10 % Probendehnung einen
konstanten Wert erreicht. Mit steigender Probendehnung wird aus den urspriinglich kreisférmig
verteilten Daten eine Ellipse, deren lange Halbachse mit der Richtung maximaler Druckdeh-
nung des Gitters (¢ = 96 °) zusammenfallt, wihrend die kurze Halbachse zur Querzugrichtung

“Das entspricht der durchschnittlichen Abweichung der Korngrofen in Polarplot 6.23(a) von der iiber alle
Polarwinkel ¢ gemittelten Kristallitgrofe.
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6.4. Diskussion der Deformationsanteile

(¢ = 6°) korrespondiert. Zur Verdeutlichung dieses Sachverhalts ist der Polarplot der elasti-
schen Gitterdehnung in hellblau hinter die Daten gelegt. Graph 6.25(b) gibt die Entwicklung
der Mikroverzerrung in diesen Richtungen als Funktion der aufgebrachten Dehnung wieder.
Auch hier zeigen die Kurven einen #hnlichen Verlauf wie die Gitterdehnungskurven aus Ab-
bildung 6.8. Zusammengefasst bestéatigt sich also die weiter oben bereits geduferte Vermutung
einer starken Korrelation zwischen Mikroverzerrung und elastischer Gitterdehnung, auch wenn
Details, wie z.B. die dehnungsfreien Richtungen, offensichtlich nicht abgebildet werden. Da die
Verzerrung relativ direkt an den Belastungszustand der Probe ankoppelt, sollte sie auch auf
eventuell vorhandene Eigenspannungen empfindlich sein. Die homogene kreisférmige Verteilung
der Mikroverzerrung am Anfang des Experiments, d.h. bei unbelasteter Probe, liefert jedoch
keinen Hinweis auf Spannungsgradienten im Material. Das in Transmission untersuchte Proben-
volumen ist offenbar groft genug, dass sich vorhandene Eigenspannungen gegenseitig aufheben
und somit vernachlassigbar sind.
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Abbildung 6.25: Entwicklung der Mikroverzerrung der PdAu-SCS aus Exp4l, ausgewertet mit
der Einzelpeakanalyse und gemittelt iiber alle fiinf Beugungsordnungen. (a) Polarplots von €,y
fiir ausgewéhlte Probendehnungen. Zur Veranschaulichung ist hinter die Daten ein Polarplot der
Gitterdehnung gelegt (hellblaue Kurve, Erklarung s. Text). (b) Verlauf der Mikroverzerrung in
Druck- (schwarz) und Querzugrichtung (rot) als Funktion der Probendehnung.

6.4 Diskussion der Deformationsanteile

In den vorangegangenen Abschnitten dieses Kapitels wurden verschiedene Deformationsprozesse
anhand der Streudaten identifiziert und deren Beitrag zur Gesamtverformung der PdAu-SCS
abgeschitzt. Die Verformungsanteile von Gitterdehnung, Versetzungsaktivitit und SGKGM
sind in Graph 6.26(a) zusammengefasst. Zusétzlich ist dort die Summe aller Beitrige eingetra-
gen. Insgesamt konnen nur 30 % bis 40 % der plastischen Verformung mit den identifizierten
Prozessen erklart werden. Es muss daher noch andere Mechanismen geben, die den fehlenden
Anteil tragen. Da die Streudaten im wesentlichen die Eigenschaften des kristallinen Gitters
wiedergeben und Grenzflacheneffekte nur indirekt erfasst werden, ist es naheliegend, dass dafiir
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Abbildung 6.26: Ubersicht iiber die Deformationsbeitriige der verschiedenen Verformungspro-
zesse. (a) Verlauf der Gitterdehnungs-, SGKGM- und Versetzungsanteile sowie deren Summe.
(b) Entwicklung des STZ-Anteils.

hauptséachlich Prozesse in den Korngrenzen in Frage kommen. In diesem Zusammenhang bieten
sich die in Kapitel 4 bereits diskutierten Schertransformationszonen (STZ) an. Die STZ sind ei-
gentlich ein Konzept zur Beschreibung der Verformung metallischer Gléser, welches hier lose auf
das nk Material iibertragen wird, um nicht ndher spezifizierte lokale Scherungen in den Korn-
grenzen zu beschreiben. Identifiziert man den ungekldrten Verformungsanteil vollstdndig mit
STZ in den Korngrenzen, erhdlt man den in Abbildung 6.26(b) gezeigten Verlauf. Demzufolge
steigt der Verformungsanteil von STZ bereits im Elastischen stark an und geht im Plastischen,
oberhalb von 5% Probendehnung, in ein Plateau tiber. Weil die Korngrenzen hinsichtlich ihrer
Elastizitdat weicher als die Kristallite sind [119] und bei 10 nm Korngrofe bis zu 30 % des Ma-
terialvolumens ausmachen (Abb. 2.10), muss auch ein Teil der elastischen Probendehnung auf
die Korngrenzen entfallen. Es ist daher davon auszugehen, dass der steile Anstieg am Anfang
von Graph 6.26(b) nicht nur auf STZ zuriickzufiihren ist, sondern auch elastische Prozesse in
den Grenzflichen enthélt. Eine genauere Aufteilung ist aufgrund der Datenlage nicht moglich.
Das wirklich Erstaunliche an Graph 6.26(b) ist allerdings, dass demnach gerade im Plastischen
bis zu 70 % der Verformung von Prozessen in den Korngrenzen getragen werden. Das heifft gut
zwei Drittel der Gesamtdeformation entfallen auf ein knappes Drittel des Materialvolumens.
In Anbetracht dieses iiberraschend deutlichen Ergebnisses ist es sicherlich sinnvoll, nochmal
genauer liber die Fehler der einzelnen Abschitzungen nachzudenken. Es geht also um die Frage,
wie robust das Ergebnis ist und wie viel vom STZ-Anteil {ibrig bleibt, wenn fiir alle anderen
Mechanismen deren Maximalbeitrag angenommen wird. Relativ genau ist sicherlich die Aus-
wertung des Gitterdehnungsanteils, denn der mittlere Fehler® fiir die — aus der Anderung der
Reflexpositionen bestimmte — Gitterdehnung betragt nur 2 %. Der Fehler des Gitterdehnungsan-

°Die ersten fiinf Beugungsringe liegen zwischen 20 = 4,515° und 20 = 8,903 °. Der Fehler der Positionsbe-
stimmung steigt dabei mit der Beugungsordnung von 0,001 ° bis auf 0,004 °. Uber Fehlerfortpflanzung ergeben
sich damit relative Abweichungen zwischen 1,3 % und 2,8 % fiir die bestimmten Gitterdehnungen bzw. gemittelt
iiber alle fiinf Reflexe ein relativer Fehler von 2 %.
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teils in Graph 6.26(a) bewegt sich folglich in der Gréfenordnung von wenigen Prozent und kann
vernachlassigt werden. Die Bestimmung des SGKGM Beitrags basiert auf der Darstellung in
Skizze 5.12, welche gerade so gewéhlt wurde, dass Kornwachstum eine maximale Schubdehnung
zur Folge hat. Die Abschétzung liefert deshalb ohnehin eine Oberschranke fiir den Dehnungs-
beitrag von SGKGM. Legt man die zuvor erwahnten 20 % Fehler fiir die rontgenographisch be-
stimmten Korngréfsen zu Grunde, dann ergibt sich die in Bild 6.24 gezeigte Fehlerabschatzung
(rot gestrichelt) fiir den Verformungsanteil von SGKGM. Im Zuge einer Maximalabschitzung
ist hier also hochstens von einer Erhohung des SGKGM-Anteils um 5% auszugehen. Inter-
essanter wird es beim Versetzungsbeitrag. Dessen Abschétzung beruht auf der Annahme, dass
Versetzungsbewegung immer zu einer Zunahme des Kornaspekts fiihrt, was eigentlich nur fiir
streng dquiaxiale Kérner gerechtfertigt ist. Geméfl der Verteilungen in Abbildung 5.7 und 5.9
gibt es offenbar auch im unbelasteten Material ein paar elongierte Kristallite. Es kann daher
nicht ausgeschlossen werden, dass mal ein elliptisches Korn entlang seiner kurzen Halbachse ge-
schert wird, so dass dessen Aspektverhéltnis abnimmt. Entsprechend wiren dann mehr als drei
Versetzungen pro Kristallit und damit ein groferer Versetzungsbeitrag denkbar. Allerdings wird
durch die SCS-Geometrie die Schubrichtung und damit auch die Vorzugsrichtung der Kornelon-
gation vorgegeben, so dass die Annahme eines wachsenden Kornaspekts fiir die meisten Kérner
gut erfillt ist. Wahrscheinlich ist die urspriingliche ,drei Versetzungen pro Korn“-Abschétzung
(s. Abschnitt 6.3.3) also gar nicht so schlecht®. Selbst bei grofiziigiger Fehlerabschiitzung ist
deshalb nicht viel mehr als eine Verdopplung des Versetzungsanteils zu erwarten. Wenn alle
Fehler nach oben ausgereizt werden, steigt die Summe des Gitterdehnungs-, Kornwachstums-
und Versetzungsbeitrags damit von 30 % auf etwa 50 % an. Selbst in diesem Extremfall entfallt
also immer noch gut die Hélfte der Deformation auf die STZ der Korngrenzen. Die Kernaussage
von Abbildung 6.26(b), dass Prozesse in den Korngrenzen mafsgeblich zur Plastizitat des nk
Materials beitragen, bleibt damit bestehen.

In Graph D.1 ist die Entwicklung der Stapelfehlerdichte von nk PdAu ({D)yo1 = 10nm) in Abh#ngigkeit
vom Deformationsgrad dargestellt. Der Kehrwert der Stapelfehlerdichte gibt an, wie viele Netzebenen im Mit-
tel zwischen den Stapelfehlern liegen. Bei 26 % plastischer Dehnung hat man demnach einen Stapelfehler pro
140 Netzebenen bzw. ungefihr einen Stapelfehler in jedem dritten Korn. Diese niedrigen Stapelfehlerdichten
unterstiitzen die Annahme einer geringen Versetzungsaktivitit in den nanokristallinen Kornern. Allerdings ist
die Haufigkeit von Paaren aus fiihrender und nachfolgender Partialversetzung, die keinen Stapelfehler im Korn
hinterlassen, unbekannt, so dass die niedrigen Stapelfehlerdichten leider keinen Beweis fiir die Richtigkeit der
urspriinglichen ,drei Versetzungen pro Korn*“-Abschéitzung liefern.
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Kapitel 7
Legierungseinfluss und Relaxation

In dieser Arbeit wurde der Schwerpunkt bisher auf die Diskussion von Experimenten und Da-
ten nk Proben der Legierungszusammensetzung PdggAuyg gelegt. Dass gerade dieses System als
Standard gewahlt wurde, ist historisch bedingt. Urspriinglich sollte im Rahmen der DFG For-
schergruppe FOR714 die Plastizitéit von reinem nk Palladium untersucht werden. Mit der Ent-
deckung von thermisch induziertem Kornwachstum bei Raumtemperatur in nk Pd [14] schied
dieses Material jedoch aus. Aus der Notwendigkeit einer thermischen Stabilisierung des nk Ge-
fiiges heraus wurde das Palladium deshalb mit einem geringen Anteil Gold legiert und so das
System PdggAuyg als Standard etabliert. Da Pd und Au eine liickenlose Mischkristallreihe bilden
[65], kann die Goldkonzentration im Prinzip beliebig variiert werden. Eine interessante Frage
in diesem Zusammenhang ist deshalb, ob und wie der Goldgehalt die Plastizitat des Materials
beeinflusst.

7.1 Legierungsabhangigkeit

Im Zuge des in Kapitel 6 vorgestellten in-situ Experiments an der ESRF wurden mehrere SCS
mit unterschiedlicher Legierungskomposition untersucht. Dabei lagen die Korngrofen (D)yo
aller untersuchten Proben zwischen 7nm und 10nm und wiesen keine systematische Abhén-
gigkeit vom Goldgehalt auf (s. Tab. A.2). Die fiir die Auswertung der in Grenoble erhobenen
Daten notwendigen FEM-Simulationen sowie die anschliefsende Korrelation der Dehnungen und
Spannungen mit den Streudaten des Synchrotrons wurde von Andreas Leibner im Rahmen sei-
ner Diplomarbeit durchgefithrt [130]. Im Folgenden werden die wesentlichen Erkenntnisse zur
Legierungsabhéngigkeit der Plastizitdt von PdAu kurz dargestellt.

Abbildung 7.1 zeigt exemplarisch einige Spannungs-Dehnungskurven von PdAu-SCS mit
unterschiedlichem Goldgehalt. Die orange gestrichelte Kurve gehort zu einer PdggAuyg Probe
mit bimodaler Korngrofenverteilung, die neben mikrometergrofsen Kristalliten (>100um) auch
wenige nanokristalline Bereiche enthélt. Sie dient hier als quasi grobkristalline (gk) Referenz.
Auf die Bedeutung der tiirkis gestrichelten Linie wird spéter eingegangen. Nach Abbildung
7.1 nehmen die erreichbaren Spannungen offenbar mit steigendem Goldgehalt ab. Trotzdem
liegen die Spannungen der nk Proben in allen Féllen deutlich iiber der Kurve der gk Referenz.
Die relativ gleichméfiige Abnahme der Spannungen mit steigender Goldkonzentration steht
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Abbildung 7.1: Spannungs-Dehnungskurven von nk PdAu-SCS verschiedener Legierungszu-
sammensetzung. Zusétzlich sind auflerdem die Kurven einer thermisch relaxierten nk PdggAuy,-
SCS (tiirkis gestrichelt) sowie einer PdggAuyp-SCS mit bimodalem Gefiige (orange gestrichelt)
dargestellt. Letztere enthélt neben mikrometergrofsen Kérnern auch wenige nanoskalige Kristal-
lite und kann quasi als grobkristalline Referenz angesehen werden (entnommen aus [130]).

allerdings im Widerspruch zum klassischen Modell der Mischkristallhartung.

Das wird besonders deutlich, wenn man Graph 7.2 betrachtet, in dem sowohl die Fliefsspan-
nungen von nk SCS als auch von Vickershérte-Messungen an gk und nk PdAu-Legierungen
aufgetragen sind. Die gemessenen Vickershiarten H wurden iiber die empirische Tabor-Relation
H = Coy in Fliefspannungen umgerechnet. Die beste Ubereinstimmung der Hirtedaten mit den
SCS-Ergebnissen (und zwar gleichzeitig fiir nk als auch gk Daten) wurde dabei mit einem modi-
fizierten Taborfaktor von C' = 2,5 erzielt!. Die FlieRspannungen der gk Legierungen (blaue und
schwarze Dreiecke) zeigen klassische Mischkristallhdrtung [137, 138] mit einem Maximum bei
ca. 50 at.% Gold. Im Versetzungskontext fungieren dabei die Fremdatome (also z.B. Goldatome
im Palladium) als Hindernisse der Versetzungsbewegung, so dass mit steigender Fremdatom-
konzentration die Aktivierungsspannung zur Mobilisierung von Versetzungen zunimmt und das
Material harter wird. Im Gegensatz dazu fallen die Fliefspannungen der nk PdAu-Legierungen
(rote Dreiecke und schwarze Punkte), bis auf eine Anomalie bei etwa 60 at.% Gold, linear mit
der Goldkonzentration ab. Das mechanische Verhalten von nk PdAu scheint daher eher einer
einfachen Mischungsregel zu gehorchen. Berticksichtigt man das Ergebnis der Untersuchung im
vorangegangenen Kapitel, nachdem gut 70 % der Verformung von Prozessen in den Korngrenzen
getragen werden, kann die fehlende Mischkristallhdrtung auf die geringe Versetzungsaktivitét in
nk Material zuriickgefithrt werden. Die linear abfallenden Fliefsspannungen wéren dann im We-
sentlichen eine Signatur der STZ in den Korngrenzen. Dabei ist allerdings noch zu kléren, ob die

'Der iiblicherweise genutzte Taborfaktor C' = 3 geht auf die klassische Definition der Fliefgrenze gemif
des 0.2 %-Kriteriums zuriick. Da die Harte eine Messgrofe ist, muss die empirische Tabor-Relation H = Coy
abhéngig von der Festlegung der Fliefisspannung angepasst werden. Die in Kapitel 4.3 vorgestellten Methoden
zur Bestimmung der Fliefigrenze von nk und gk Materialien liefern dabei in der Regel grofiere Fliefsspannungen
oy als das klassische 0.2 %-Kriterium. Entsprechend ist zur Umrechnung von Hérten in FlieRspannungen ein
kleinerer Taborfaktor erforderlich.
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7.1. Legierungsabhéngigkeit
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Abbildung 7.2: Legierungsabhéngigkeit der Fliefspannungen und Vickershéirten von grob- und
nanokristallinem PdAu (Daten entnommen aus [76, 130]).

Beitrige der verschiedenen Deformationsmechanismen von der Goldkonzentration beeinflusst
werden. Wie im vorangegangenen Kapitel werden deshalb nun die Anteile der verschiedenen
Mechanismen anhand der Synchrotron-Streudaten genauer untersucht.

Nach Asaro & Suresh [48] ist der Widerstand gegen die Emission von Partialversetzungen aus
den Korngrenzen des nk Gefiiges proportional zur Stapelfehlerenergie des Materials. In ab initio
Rechnungen [139, 140] und MD-Simulationen [141] wurde gezeigt, dass die intrinsische Stapel-
fehlerenergie in PdAu zur goldreichen Seite hin stark abnimmt (etwa von 7ist(Pd) ~ 170 mJ/m?
auf yigr(Au) =~ 40mJ/m? in [141]). Daher sollte die Erzeugung von Stapelfehlern bzw. die
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Abbildung 7.3: (a) Entwicklung des Betrags der {111}-Gitterdehnung von nk PdAu-SCS
mit unterschiedlicher Legierungszusammensetzung als Funktion der Gesamtprobendehnung. (b)
Verlauf der normierten {111}-Intensitét Ig{j 1 / 13111} von nk PdAu-SCS mit unterschiedlichem
Goldgehalt. Die gezeigten Daten sind Mittelwerte der Intensitétszunahme an den Positionen der
sechs Maxima. In der Legende ist die jeweilige Goldkonzentration in at.% angegeben (entnom-
men aus [130]).

107



KAPITEL 7. LEGIERUNGSEINFLUSS UND RELAXATION

Nukleation von Partialversetzungen mit steigender Goldkonzentration immer leichter werden.
Wegen der um einen Faktor 4 abnehmenden Stapelfehlerenergie wiirde man mit steigender
Goldkonzentration also eine deutliche Zunahme der — insgesamt immer noch geringen — Verset-
zungsaktivitat erwarten.

Diese Annahme steht jedoch im Widerspruch zu den in Abbildung 7.3 dargestellten Streu-
daten. Sowohl die Kurven der {111}-Gitterdehnung in Abbildung 7.3(a) als auch die Kurven
der normierten {111}-Intensitét in Graph 7.3(b) liegen fiir alle Legierungen dicht zusammen.
Unter Beriicksichtigung der Streuung, die durch drei Proben der Goldkonzentration 10,29 at.%
(schwarze Kurven) gegeben ist, kann kein systematischer Einfluss der Legierungszusammenset-
zung nachgewiesen werden. Insbesondere zeigt die Entwicklung der normierten {111 }-Intensitét,
welche ein Maf fiir die Versetzungsaktivitat in den Kristalliten ist (vgl. Kap. 6.3.3), nicht die
erwartete Zunahme bei hoherem Goldgehalt.

Versetzungen 10 at. % Au —e—65 at. % Au
SGKGM — 10 at. % Au —&— 65 at. % Au
Gitterdehnung ——10 at. % Au —®—65 at. % Au

Summe aller Beitrdge 10 at. % Au —#— 65 at. % Au
Mg 7T

Verformungsanteil [%]

0 2 4 6 8 10 12 14 16 18 20 22 24 26

Abbildung 7.4: Vergleich der Verformungsprozesse in einer nk PdggAu;g-SCS und einer nk
Pd35Aues-SCS. Auker einem etwas frither einsetzenden SGKGM-Anteil (bzw. Kornwachstum)
hat der hohere Goldgehalt keinen signifikanten Einfluss auf die Stérke und die Abfolge der
Mechanismen.

Dieser Befund tritt noch deutlicher in Abbildung 7.4 zu Tage, in der die Beitriage der verschie-
denen Mechanismen zur Verformung einer nk PdggAuyo-SCS (Exp49) und einer nk PdssAugs-
SCS (Exp44) miteinander verglichen werden?. Mit Ausnahme des etwas friiher einsetzenden
Kornwachstums und des entsprechend grofseren SGKGM-Beitrags in der goldreichen Legierung
sind die Prozesse in beiden Proben praktisch identisch. Die chemische Zusammensetzung des

2@enau wie im vorangehenden Kapitel geben die Kurven den Anteil des jeweiligen Prozesses an der Gesamt-
probendehnung wieder.
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7.2. Relaxation

nk Materials hat demnach, insbesondere bei grofsen Probendehnungen, nahezu keinen Einfluss
auf die Hohe der Anteile der verschiedenen Mechanismen, so dass die Summe aller Beitrige
fiir beide Proben etwa 25 % ist. Damit entfallen auch in der goldreichen Probe iiber 70 % der
Verformung auf (STZ-&hnliche) Prozesse in den Korngrenzen.

7.2 Relaxation

Die Aufschliisselung der Beitrdge der verschiedenen Deformationsmechanismen von nk PdAu
im vorangegangenen Kapitel und im ersten Abschnitt dieses Kapitels zeigt einerseits, dass
Abfolge und Starke der Beitrdge praktisch konzentrationsunabhéngig sind, andererseits dass
Korngrenzprozesse einen sehr grofen Anteil an der Verformung von nk PdAu haben. Das wirft
die Frage auf, ob der Zustand der Korngrenzen das mechanische Verhalten und die wirkenden
Mechanismen beeinflusst? Da in den Korngrenzen des Gefiiges die Packungsdichte der Atome
geringer als in den Kristalliten ist, kann den Korngrenzen ein Exzessvolumen bzw. eine daraus
resultierende Exzessenergie zugeordnet werden. Kalorimetrische Untersuchungen an nk PdAu
[66, 76, 77] haben gezeigt, dass bereits ein Teil dieser Exzessenergie frei wird, bevor thermisch
induziertes Kornwachstum einsetzt. Durch vorsichtiges Anlassen der Proben kann daher die Ex-
zessenergie der Korngrenzen reduziert werden, ohne dabei eine Vergroberung der Mikrostruktur
durch Kornwachstum auszultsen. Diese thermische Relaxation geht mit einer Verdichtung der
Korngrenzen durch Abbau des gespeicherten Exzessvolumens und folglich mit einer messbaren
Verdichtung der nk Probe einher [77].

Um die Auswirkungen der so verdnderten Korngrenzenstruktur auf das mechanische Verhal-
ten des nk PdAu zu untersuchen, wurde an der ESRF auch eine relaxierte SCS? der Standard-
legierung PdgpAuyg gemessen (tiirkise Daten in Abb. 7.1-7.3). Die Spannungs-Dehnungskurve
der relaxierten Probe Exp43R in Bild 7.1 zeichnet sich durch erhohte Spannungen aus. Im
Vergleich zur unrelaxierten PdggAujg Probe Exp4l beginnt der mikroplastische Ubergangs-
bereich? der relaxierten Probe bei der mehr als doppelt so hohen Spannung oy = 0,75 GPa.
Auch im weiteren Verlauf liegt die Kurve der relaxierten SCS konsequent iiber der Kurve der
Vergleichsprobe (Exp41), weist jedoch eine etwas schwéchere Verfestigung auf. Aufierdem ist
der mikroplastische Ubergangsbereich schmiler als im unrelaxierten Fall und geht bereits nach
etwa 2,5 % plastischer Dehnung in das makroplastische Plateau iiber (im Gegensatz zu 4 % bei
der unrelaxierten Probe). Abgesehen von der hoheren Spannung hat die Kurve der relaxierten
Probe deshalb grofe Ahnlichkeit mit der Spannungs-Dehnungskurve der gk Probe Exp52R, die
ebenfalls kaum Verfestigung zeigt.

Der Betrag der {111}-Gitterdehnung (Abb. 7.3(a)) zeigt, dass die dichteren Korngrenzen
der relaxierten Probe die externe Belastung direkter an die Kristallite weiterleiten, so dass die

3Der Relaxationsprozess ist schwierig zu kontrollieren. Die nétige Temperatur ist probenspezifisch und muss
deshalb fiir jedes IGC-Pellet neu bestimmt werden. Auferdem liegt sie nahe an der Schwelle zum Kornwachstum,
so dass schon geringfiigiges Uberschreiten der Relaxationstemperatur zur Zerstérung der Nanokristallinitét fiihrt.
Fiir das ESRF-Experiment wurden drei Proben relaxiert, von denen letztlich jedoch nur eine einzige brauchbar
war, da die anderen beiden nach der Relaxation nicht mehr nanokristallin waren.

“In Abbildung 7.1 sind die Spannungen gegen die plastische Dehnung €, aufgetragen. Deshalb fehlt dort der
linear elastische Bereich und die Ordinate markiert den Anfang des mikroplastischen Regimes.
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KAPITEL 7. LEGIERUNGSEINFLUSS UND RELAXATION

Versetzungen normal —e— relaxiert
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Abbildung 7.5: Vergleich der Verformungsprozesse in ,normalem® (wie hergestelltem) und
thermisch relaxiertem nk PdggAujg. Die verringerte Korngrenzenexzessenergie der relaxierten
Probe fiithrt hier insbesondere zu leicht erhdhter Versetzungsaktivitdt und einem deutlich gro-
feren SGKGM Beitrag.

maximale elastische Gitterdehnung frither ausgereizt ist. Das Plateau bei 1,2 % Gitterdehnung
(gelbe Linie) scheint zudem auch fiir die unrelaxierten Proben eine obere Grenze der Gitterdeh-
nung zu sein. Bei der Entwicklung der normierten {111}-Intensitat in Graph 7.3(b) weicht die
relaxierte Probe mit einer grofseren Steigung stark vom Verhalten der nicht relaxierten PdAu-
SCS ab. Das lédsst auf eine erh6hte Versetzungsaktivitét in den Kristalliten der relaxierten Probe
schliefsen.

Fiir eine genauere Quantifizierung wurden auch bei der relaxierten Probe die Anteile der
verschiedenen Deformationsmechanismen bestimmt. Das Resultat ist in Abbildung 7.5 darge-
stellt. Hier sind zum Vergleich ebenfalls wieder die entsprechenden Kurven einer unrelaxierten
nk PdggAu;p-SCS (durchgezogene Linien) eingetragen. Die Auswertung zeigt in der Tat eine
erhohte Versetzungsaktivitit in der relaxierten Probe, so dass deren Anteil bei 14 % plastischer
Dehnung bereits doppelt so grofs ist wie in der unrelaxierten Vergleichsprobe. Auflerdem fallt das
spannungsgetriebene Kornwachstum in der relaxierten Probe stérker aus und setzt frither als
im unrelaxierten Fall ein. Das dufert sich in Graph 7.5 in einem drastisch gestiegenen SGKGM-
Beitrag am Anfang der Kurve. Gleichzeitig ist dort auch der elastische Gitterdehnungsbeitrag
grofer, weil in der relaxierten Probe die extern aufgebrachte Deformation schneller an das Git-
ter weitergegeben wird (vgl. Abb. 7.3(a)). Bei 14 % Probendehnung kann in Summe etwa die
Hélfte der Deformation der relaxierten Probe durch die genannten Prozesse erklart werden, so
dass die andere Halfte auf STZ in den Korngrenzen entfillt. Damit sind die STZ in den Korn-
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7.2. Relaxation

grenzen zwar immer noch der dominante Verformungsbeitrag, im Vergleich zum unrelaxierten
Fall haben sie jedoch deutlich an Gewicht verloren.

Das Ergebnis ist qualitativ in Einklang mit Computersimulationen an relaxiertem nk Cu von
Vo et al. [142]. Abhéngig vom Grad der Relaxation wurden dort ebenfalls erhohte Spannungen
und eine Zunahme der Beitrdge von elastischer Dehnung (Gitterdehnung) und Versetzungen
bei gleichzeitiger Abnahme plastischer Prozesse in den Korngrenzen gefunden. Im Gegensatz
zu dem hier gewahlten STZ Konzept wird die Abnahme bei Vo et al. allerdings mit reduziertem
Korngrenzengleiten in den relaxierten Korngrenzen beschrieben. An der Erkenntnis, dass der
energetische Zustand der Korngrenzen eine enorme Auswirkung auf die Plastizitéat des nk Mate-
rials hat, &ndert die unterschiedliche Nomenklatur freilich nichts. Im vorliegenden Fall ist dabei
besonders erstaunlich, dass die Relaxation die Abfolge und den Beitrag der Verformungsmecha-
nismen stirker beeinflusst als die zuvor behandelte Anderung der Legierungszusammensetzung.
Das Verhalten des nk Materials ist damit fundamental anders als im gk Fall, in dem die An-
derung der Goldkonzentration mit Mischkristallhdrtung einhergeht (s. Abb 7.2). Im Gegensatz
dazu scheint hier der Zustand der Korngrenzen eine Méglichkeit zur gezielten Verdanderung der
Materialeigenschaften zu bieten. In diesem Zusammenhang kénnte — neben der eher umstéandli-
chen Relaxation — auch die Zugabe eines segregierenden Elements eine Option zur Beeinflussung

der Korngrenzen sein.
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Kapitel 8
Zusammenfassung und Ausblick

In dieser Arbeit ist die Plastizitdt von nanokristallinem (nk) PdAu unter dominanter Scher-
verformung untersucht worden. Anhand der Spannungs-Dehnungskurven von nk PdggAuio-
Scherkompressionsproben (SCS, engl. shear compression specimen) wurde in Kapitel 4 zunéchst
die Frage erortert, wie sich der Fliefspunkt des Materials festlegen ldsst. Wegen des ausgedehn-
ten mikroplastischen Ubergangsbereichs und der Dehnratenabhiingigkeit der Kurven (s. Abb.
4.2) liefern konventionelle Methoden zur Bestimmung der Fliefspannung, etwa das empirische
0,2 %-Kriterium, keine sinnvollen Ergebnisse. Im Detail wurden daher zwei alternative Me-
thoden zur Bestimmung der Flielspannung vorgestellt. Das explizit von der Verformungsrate
abhéngige (o0y = 0y(€a)) Dehnratenkriterium nach Saada & Kruml [105] stellt dabei eine un-
tere Schranke fiir die Fliefspannung dar, wihrend mit der Schnittpunkt-Konstruktion (s. Kap.
4.3.2) eine obere Grenze der Fliefspannung ermittelt wird. Die Werte liegen allerdings so nah
beieinander, dass beide Verfahren zur Festlegung der Fliefspannung von nk PdAu geeignet er-
scheinen. Dariiber hinaus wurde das Dehnratenkriterium mit einem Standard-Zugversuch an
grobkristallinem (gk) Stahl iiberpriift. In diesem Fall ergab sich eine gute Ubereinstimmung des
Ergebnisses mit dem empirischen 0,2 %-Kriterium zur Bestimmung der Fliefspannung.

Wie bereits erwéhnt zeigen die Spannungs-Dehnungskurven in Abbildung 4.2 aufferdem, dass
die Deformation von nk PdAu empfindlich von der Verformungsgeschwindigkeit abhéngt. Kon-
kret hat eine Verzehnfachung der Dehnrate einen Anstieg der Fliefsspannung um ca. 120 MPa
zu Folge. Im zweiten Teil von Kapitel 4 wurde dieser Umstand genutzt, um thermische Ak-
tivierungsparameter zu bestimmen. Die Auswertung ergab folgende Mittelwerte fiir die Ak-
tivierungsenergie, das Aktivierungsvolumen und die Dehnratenempfindlichkeit: AF =~ 0,9V,
Av,, ~ 6b3 = 0,12nm3 und m ~ 0,03 (vgl. Abb. 4.10 & 4.13). Durch Vergleich mit verschie-
denen Deformationsszenarien in der Literatur konnte schlieflich die Vielzahl moglicher Verfor-
mungsmechanismen (s. Abb. 2.11) auf die Emission von (Partial-) Versetzungen aus Korngren-
zen und Tripelpunkten und spannungsgetriebenes Kornwachstum eingeschréankt werden. Wegen
der groken Ahnlichkeit mit den Aktivierungsparametern metallischer Gliser, deren elementarer
Fliekdefekt die sogenannten Schertransformationszonen (STZ) sind, erscheinen auferdem STZ-
ahnliche Prozesse in den Korngrenzen plausibel. Leider war es jedoch nicht mdéglich, anhand
der Aktivierungsparameter die Abfolge der Prozesse oder wenigstens den dominanten Beitrag
zu identifizieren.
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KAPITEL 8. ZUSAMMENFASSUNG UND AUSBLICK

In Kapitel 5 wurde daher eine aufwindige Mikrostrukturuntersuchung mit dem Ziel vorge-
stellt, genauere Informationen zur spannungsgetriebenen Korngrenzenmigration (SGKGM) zu
erhalten. Der Vergleich der Korngrofenverteilungen von drei unterschiedlich stark verformten
SCS (s. Abb. 5.10) ergab dabei verformungsinduziertes Kornwachstum im plastisch verform-
ten Stegbereich, wihrend das elastisch verformte Vollmaterial keine signifikante Anderung der
Korngrofe zeigte. Auerdem konnte im Rahmen des Fehlers keine Anderung des mittleren
Aspektverhéltnis der Kristallite in der Deformationszone nachgewiesen werden (vgl. Abb. 5.7
und 5.9). Wie in der einschligigen Literatur mehrfach beobachtet geht SGKGM mit isotropem
Kornwachstum einher, so dass der nahezu konstante Kornaspekt ein Hinweis auf SGKGM als
Quelle der Strukturvergroberung ist. Mit einem einfachen Modell (s. Abb. 5.12 und Gl. 5.3)
wurde schlieflich der Dehnungsbeitrag von SGKGM abgeschétzt. Demnach setzt spannungs-
getriebenes Kornwachstum bereits im mikroplastischen Verformungsregime ein und hat gerade
dort einen grofen Anteil an der Gesamtdeformation der Probe. Im Makroplastischen ist die
SGKGM immer noch aktiv, ihr Anteil an der Gesamtprobendehnung halbiert sich jedoch von
ca. 25 % auf etwa 12% (s. Abb. 6.24).

Durch die starke Lokalisierung der plastischen Deformation im Steg der SCS eignet sich
diese Probengeometrie besonders gut fiir in-situ Experimente. Ein solches Experiment, bei dem
wahrend der Verformung der Steg mittels Rontgenbeugung in Transmission untersucht wurde,
ist am Synchrotron der ESRF in Grenoble durchgefiihrt worden. Die Ergebnisse sind in Kapitel
6 dieser Arbeit dargestellt. Anhand der Gitterdehnung konnte dabei gezeigt werden, dass durch
die Probengeometrie die uniaxiale Belastung der SCS in eine um 6° aus der urspriinglichen
Druckrichtung rotierte Druckbelastung des Materials im Steg {ibersetzt wird. Diese Rotation
ist eine charakteristische Signatur der Scherprobengeometrie, die sich auch in anderen Gro-
fsen wie der Streuintensitét oder der Integralen Breite wiederfindet. Da die Gitterdehnung im
Wesentlichen die elastische Stauchung der Kristallite (in Druckrichtung) widerspiegelt, kann
iiber das Verhéltnis der mittleren Gitterdehnung zur Gesamtdehnung der Probe der elasti-
sche Verformungsanteil bestimmt werden. Sein Verlauf ist in Abbildung 6.9 dargestellt. Im
linear elastischen Regime betragt der Anteil dabei erwartungsgemafs 100 %, fallt dann jedoch
im mikroplastischen Bereich stark ab und ist im Makroplastischen nur noch fiir etwa 6 % der
Gesamtprobendehnung verantwortlich.

In Polarplots der integralen Intensitéten der Debye-Scherrer-Ringe (s. Abb. 6.11) wurde die
Entwicklung einer schwachen Walztextur beobachtet, welche auf Versetzungsaktivitdt in den
nanoskaligen Kornern hindeutet. Verglichen mit der Texturausbildung in gk Metallen ist die
Intensitatsredistribution der nk PAAu-SCS allerdings so gering, dass von einer — gegeniiber dem
grobkristallinen Fall — stark reduzierten Versetzungsaktivitdt mit nur wenigen Versetzungen pro
Korn ausgegangen werden muss. Dieser Befund wird zusétzlich durch das zuvor beobachtete
nahezu konstante Aspektverhaltnis der Korner im Steg bestétigt, da im Fall starker intragranu-
larer Versetzungsaktivitit eine Anderung des Kornaspekts durch Kornelongation zu erwarten
wéare. Eine Abschéatzung (vgl. Abb 6.15 und Gl. 6.2), die auf der auflésungsbedingten Unsi-
cherheit in den Histogrammdaten des Kornaspekts aus Kapitel 5 basiert, ergab maximal drei
Versetzungen pro Korn bei 32 % Probendehnung. Die Plausibilitdt des Ergebnisses wird dabei
durch die extrem niedrigen Stapelfehlerdichten in Anhang D unterstiitzt. Aus der Ubertragung
des Befundes auf die Texturentwicklung des {111}-Reflexes ({111}-Ebenen sind die Primérglei-
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tebenen in kfz Metallen) konnte schliefslich auch der Beitrag von Versetzungsplastizitdt zur
Gesamtdeformation abgeschétzt werden (Graph 6.16). Danach nimmt die Versetzungsaktivitét
zwar erwartungsgemaf mit steigender Deformation zu, ist jedoch selbst bei 25 % Probendeh-
nung nur fiir knappe 12 % der Verformung verantwortlich.

Zum Abschluss der Analyse der Diffraktionsdaten wurden aus der integralen Breite der Re-
flexe die mittlere Korngrofe und die Mikroverzerrung bestimmt. Dabei zeigte sich, dass letztere
relativ stark an die Entwicklung der Gitterdehnung gekoppelt ist, so dass die Maxima der Mikro-
verzerrung mit den Druck- und Querzugrichtungen der Gitterdehnung tibereinstimmen (Abb.
6.25). Das passt zu der Vorstellung, wonach die Mikroverzerrung im nk Material nicht auf lokale
Dehnungen in der Nihe von Versetzungen zuriickzufiihren ist, sondern Unterschiede in den Git-
terkonstanten benachbarter Kristallite beschreibt. Die Variation der Gitterkonstanten ist dabei
auf Druckfluktuationen infolge der raumfiillenden Anordnung von Einzelkérnern im Polykristall
zuriickzufiihren, wobei die einzelnen Kristallite elastisch komprimiert oder gedehnt werden, um
eine kompatible Passung zu gewéhrleisten. Der Effekt skaliert mit 1/(D)yo und tragt daher nur
in nk Materialien zur Mikroverzerrung bei, wihrend die resultierenden elastischen Dehnungen
im gk Fall unmessbar klein sind. Bei Belastung wird das Kompatibilitdtsproblem verschérft,
so dass die Unterschiede zwischen den Koérnern insbesondere in Druck- und Querzugrichtung
zunehmen und die Mikroverzerrung entsprechend ansteigt. Mit der Deformation nimmt aufser-
dem die Kristallitgrofe zu. Aus der Anderung der Korngrofe ist, analog zur Abschiitzung in
Kapitel 5, die Entwicklung des SGKGM-Beitrags berechnet worden. Die Kurve in Abbildung
6.24 demonstriert wieder, dass SGKGM bereits im mikroplastischen Bereich der Verformung
einsetzt. Nach einem anfinglich steilen Anstieg auf 15% Anteil an der Gesamtprobendehnung
féllt der SGKGM-Beitrag langsam ab. Am Ende der Verformung betrdgt der SGKGM-Anteil
schliefflich nur noch 10 %.

Die Kombination der verschiedenen Verformungsanteile in Graph 6.26(a) besagt, dass noch
gut zwei Drittel der Verformung keinem Prozess zugeordnet sind. Weil die Streudaten relativ
empfindlich auf Prozesse im Kristallgitter sind, ist es naheliegend, den unbekannten Prozess
in den Korngrenzen zu vermuten. Wegen der nicht kristallinen Anordnung der Atome in den
Korngrenzen und der Ahnlichkeit der Aktivierungsparameter von Kapitel 4 mit den entspre-
chenden Groéfsen metallischer Gléser liegt es nahe, das Konzept der Schertransformationszonen
(STZ) auf die Verformung in den Korngrenzen zu iibertragen. Der resultierende Verlauf des
STZ-Anteils ist in Bild 6.26(b) dargestellt. Zusammengenommen zeigen die beiden Graphen in
Abbildung 6.26 nicht nur, dass STZ-&hnliches Verhalten in den Korngrenzen der dominante De-
formationsprozess ist, sondern auch, in welchem Verformungsregime die einzelnen Mechanismen
ihren starksten Beitrag aufweisen. Bemerkenswert ist in diesem Zusammenhang, dass nur der
Versetzungsanteil kontinuierlich zunimmt, wiahrend die Beitrdge von elastischer Gitterdehnung
und SGKGM mit steigender Probendehnung abnehmen. Auch wenn der Versetzungsbeitrag im
nk Material insgesamt gering ist, zeichnet sich hier schon ein Trend ab, nach dem die Versetzun-
gen die STZ als dominanten Prozess ablosen, falls entsprechend grofse Dehnungen realisierbar
sind.

In Kapitel 7 wurde abschliefsend der Einfluss von Legierungseffekten und thermischer Re-
laxation auf die Verformungsmechanismen in nk PdAu untersucht. Die Auftragung der Flief-
spannungen von nk PdAu-SCS mit unterschiedlichem Goldgehalt in Abbildung 7.2 zeigt, dass
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eine Erh6hung der Goldkonzentration im nk Material nicht zu der in gk PdAu vorhandenen
Mischkristallhdrtung fiihrt. Stattdessen wird eine lineare Abnahme der Fliefsspannungen zur
goldreichen Seite hin beobachtet, entsprechend einer einfachen Mischungsregel. Noch erstaun-
licher als die fehlende Mischkristallhdrtung im nk Material ist allerdings der in Abbildung
7.4 dargestellte Vergleich der Verformungsmechanismen einer nk PdggAuy9-SCS und einer nk
Pd3s5Augs-SCS. Bis auf die etwas frither einsetzende SGKGM in der goldreichen Probe sind
namlich sowohl die Abfolge als auch der Anteil der verschiedenen Verformungsprozesse an der
Gesamtdeformation in beiden Féllen fast gleich. Die Zusammensetzung des kristallinen Mate-
rials scheint auf die Plastizitdtsmechanismen daher keinen signifikanten Einfluss zu haben. Das
gilt insbesondere fiir die STZ in den Korngrenzen. Ein vollig anderes Bild liefert die relaxierte
Probe, bei der das Exzessvolumen der Korngrenzen durch eine thermische Behandlung teilweise
abgebaut wurde. Mit dem reduzierten Exzessvolumen geht ein Anstieg der elastischen Modu-
li der Korngrenzen einher, so dass die externe Belastung direkter an die einzelnen Kristallite
vermittelt wird. Das dufert sich in einem steileren Anstieg der Gitterdehnung (s. Abb. 7.3(a))
und hoheren Spannungen (s. Abb. 7.1) als bei unrelaxierten Proben. Analog zur Untersuchung
der Legierungsabhéngigkeit zeigt Abbildung 7.5 die Beitrége der Verformungsmechanismen der
relaxierten Probe. Im Vergleich zu einer Probe aus wie hergestelltem nk PdggAuig weist das
relaxierte Material einen doppelt so groffen Versetzungsanteil und einen drastisch erhohten
SGKGM-Beitrag auf. Die gednderte Korngrenzstruktur in der relaxierten Probe iibt damit
einen wesentlich groferen Einfluss auf die Plastizitéit des Materials aus als die zuvor behandelte
Anderung der Legierungszusammensetzung.

Die Experimente in dieser Arbeit haben dazu beigetragen, verschiedene Deformationsprozes-
se und deren Abfolge in nk PdAu zu identifizieren. Obwohl dadurch das Versténdnis der Plas-
tizitdt von nk PdAu verbessert wurde, gibt es immer noch einige offene Fragen. Beispielsweise
ist weiterhin unklar, wie sich das zuvor behandelte relaxierte Material bei einer Anderung der
Legierungszusammensetzung verhéalt. Wegen der erhéhten Versetzungsaktivitdt im relaxierten
Material kénnten die Eigenschaften des Kristalls hier ndmlich wieder mehr Gewicht bekommen.
Zur Klarung sind weitere systematische Experimente an relaxierten nk PdAu-Legierungen erfor-
derlich. Eine andere interessante Frage in diesem Zusammenhang ist, welcher Zustand eigentlich
als Referenz fiir das Verhalten des nk Materials anzusehen ist? Im Rahmen dieser Arbeit kénnen
die Ergebnisse der unrelaxierten Proben zwar durchaus als reproduzierbar angesehen werden,
allerdings ist zweifelhaft ob das auch fiir Proben des selben Materialsystems gilt, die auf einer
anderen Anlage hergestellt wurden. Womdglich bietet das relaxierte Material, bei gegebener
Reproduzierbarkeit, eine Moglichkeit den Einfluss der Préaparationshistorie abzuschwéchen und
somit eine bessere Uberpriifbarkeit der Ergebnisse zu gewihrleisten. Ungeachtet dessen macht
die grofse Diskrepanz im Verhalten der relaxierten und unrelaxierten Proben deutlich, dass bei
der Kommunikation von Ergebnissen eine moglichst genaue Charakterisierung der nk Proben
anzugeben ist. Die in der Literatur oft zu findenden Angaben von Material, Herstellungsver-
fahren und mittlerer Kristallitgrofe sind hier nicht ausreichend.

Unklar ist aulerdem, welche Prozesse tatsdchlich in den Korngrenzen ablaufen. Wie bereits
erwéihnt, ist das hier vorgeschlagene STZ-Konzept metallischer Glaser eher als ein Sammelbe-
griff fiir die atomaren Vorgénge in den Korngrenzen zu sehen. Dieser Punkt ist von experi-
menteller Seite aus schwer zugénglich, deshalb sind hier Computersimulationen gefragt. Diese
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sollten dabei insbesondere auch das Korngrenzexzessvolumen und dessen Umverteilung wéh-
rend der Deformation beriicksichtigen. Einen ersten Vorstof in diese Richtung findet man z.B.
bei Bachurin & Gumbsch [143].

Weiter ist noch zu kléren, welcher Prozess fiir die Verfestigung der Proben verantwortlich
ist? Wegen der geringen Versetzungsaktivitdt in nk PdAu konnen klassische Hartungsmecha-
nismen ausgeschlossen werden. Bei den hohen Spannungen nk Proben kann man aufserdem
davon ausgehen, dass einmal nukleierte Partialversetzungen sich ohne gréfere Probleme durch
die Kristallite bewegen konnen. Das belegt auch die Spannungs-Dehnungskurve der relaxierten
Probe in Abbildung 7.1, welche trotz grofserer Versetzungsaktivitéit eine geringere Verfestigung
zeigt. Nach Ovid’ko et al. 144, 145] kann Korngrenzengleiten zur Bildung sogenannter Diskli-
nationsdipole fithren und die damit verbundene Riickspannung kénnte eine mégliche Quelle der
Verfestigung im nk Material sein. Mit Blick auf die in dieser Arbeit identifizierten Prozesse ist
es ferner auch denkbar, dass Disklinationsdipole durch SGKGM erzeugt werden, so dass zur
weiteren Migration der Grenze immer héhere Spannungen nétig sind. Da die SGKGM schon
im mikroplastischen Verformungsregime einsetzt, konnte ein solcher Verfestigungsprozess evtl.
auch erkldren, warum gerade im Mikroplastischen die Spannung so stark ansteigt. Eine genaue-
re Untersuchung dieses Sachverhalts mit Hilfe von Simulationen der Arbeitsgruppe von Prof.
Michael J. Demkowitcz am MIT ist angestrebt.

Des Weiteren ist bisher wenig untersucht, warum viele nk Materialien zwar im Druckversuch
duktil sind, im Zugversuch jedoch keine oder nur wenig plastische Verformung zeigen [20]. Eine
Erkldarung dafiir kénnte eine Druck-Zug-Asymmetrie der Fliefsspannung sein, auf die Simula-
tionen an nk Nickel von Lund et al. [63, 64] hinweisen. Fiir eine experimentelle Uberpriifung
muss die Fliefsflaiche des Materials bestimmt werden. Dazu ist es notwendig, neben den Ex-
tremféallen Druck und Zug auch Zwischenzustiande der Belastung zu untersuchen. Hierfir ist
die SCS Probengeometrie ideal geeignet, da durch Variation des Stegwinkels der Anteil des hy-
drostatischen Drucks bei der Scherung gedndert werden kann. Die systematische Untersuchung
der Verformung von SCS mit verschiedenen Stegwinkeln ist Thema der laufenden Dissertation
von Christian Braun. Hier haben erste Experimente eine Abhéngigkeit der Fliekspannung oy
vom hydrostatischen Druck gezeigt, womit offenbar keine Von-Mises-Plastizitdt vorliegt. Da
metallische Gléaser ebenfalls keine Von-Mises-Plastizitiat aufweisen, konnte das eine weitere Be-
statigung dafiir sein, dass STZ in den Korngrenzen ein plausibler Fliefsdefekt des nk Materials
sind.
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Anhang A

Probeniibersicht

Tabelle A.1: Ubersicht iiber die Geometrieparameter der Proben. Hier ist 7' die Probendicke, B die
Breite, h die Steghdhe in Druckrichtung, w die Stegdicke und Lg die Héhe des mittels DIC ausgewerteten
Bildausschnitts. Ist die Probe vor Anschaffung der optischen Dehnungsmessung verformt worden, fehlt
die Angabe von Lg. In diesem Fall wurde die gesamte Probehéhe von 7 mm beriicksichtigt und mit dem in
[79] beschriebenen Verfahren ausgewertet. In der zweiten Spalte ist zur besseren Zuordnung angegeben,
in welcher Abbildung das erst Mal Daten der jeweiligen Probe gezeigt werden. Unter “Exp.” ist die Art
des Experiments festgehalten, dabei steht Instron fiir eine kontinuierliche Druckverformung der SCS
mit dem in 3.3.1 beschriebenen Aufbau; TEM gibt an, dass nach der Deformation die Mikrostruktur
untersucht wurde und ESRF bezieht sich auf das in-situ Synchrotron Experiment an der ESRF in
Grenoble. Alle Experimente wurden bei Raumtemperatur (298 K) durchgefiihrt. Die Zahl in Klammern
gibt jeweils den Fehler fiir die letzte angegebene Stelle an.

Probe Abb.  Exp. T [um| B [um] h [um] w [um| Lo [um] e [1/s]
PdAu281010-2_S2 42 Instron 570 (3) 919 (1) 91,2 (6) 89,3 (4) 1550 (2) 3-1071
PdAul40111-1_S1 42 Instron 696 (3) 985 (2) 119 (1) 96,6 (5) 1400 (2) 3-10°3
PdAul40211-2_S1 42 Instron 545 (2) 897 (1) 109 (2) 83,6 (4) 1560 (2) 3-10~4
PdAul40211-2_S2 42 Instron 545 (2) 928 (1) 109 (2) 83,6 (4) 1500 (2) 3-1072
PdAu220108-1_S3 58 TEM 775 (3) 860 (2) 151 (1) 1235 (3) - 3.102
PdAu220108-2_S3 55 TEM 950 (4) 1350 (3) 1900 (2) 1385 (4) - 0
PdAu230210-2_S3 56 TEM 713 (3) 930 (3) 137 (1) 1139 (3) 1857 (2) 3.10°9
PdAul50911-3_S1 (Expdl) 6.5 ESRF 767 (2) 945 (3) 141 (1) 1228 (3) 1590 (2) 1.8-107°
PdAul50911-3_S2 (Expd8) 6.5 ESRF 767 (2) 975(3) 141 (1) 122.8(3) 1600 (2) 1,1-1073
PdAu150911-3_S3 (Expd9) 6.5 ESRF 767 (2) 965(2) 141 (1) 1228 (3) 1600 (2) 1,1-1073
PdAu210411-1 S3 (SB30) 7.1  Instron 666 990 133 111 1800 2.1073
PdAul90711-3_S1 (Exp66) 7.3 ESRF 602 1055 126 (6) 95,3 (1) 1610  2-10°°
PdAu060511-1_S1 (Exp58) 7.3 ESRF 739 1025 159 (3) 117,6 (5) 1600 1,6-1072
PdAu230511-1_S2 (Exp62) 7.3 ESRF 661 945 1211 (7) 1075 (3) 1600  2,1-10°9
PdAu200911-1_S1 (Exp55)  6.21 ESRF 1140 955 244 (6) 185 (2) 1500  0,6-10°°
PdAu290911-1_S3 (Expdd) 7.1 ESRF 1140 995 244 (6) 185(2) 1600 061073
PAAu210611-1_S1 (Exp67) 7.1 ESRF 528 1045 101 (1) 859 (3) 1570 251073
PdAu290711-2_S1 (Expd3R) 7.1 ESRF 550 975 106 (1) 88,4 (3) 1580 2.4-10°7
PdAul20811-2_S2 (Exp52R) 7.1 ESRF 618 945 110 (3) 98,1 (3) 1590 14-1073
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Tabelle A.2: Ubersicht zur Mikrostruktur-Charakterisierung der Proben. Analog zu Tabelle A.1 sind in der zweiten und dritten Spalte die

erste Abbildung mit Daten der Probe sowie die Art des Experiments angegeben. Die Korngréfen (D)o bzw. (L)yo1, Mikroverzerrungen €5 und
Gitterkonstanten ag wurden mittels XRD bestimmt. Die Dichten p wurden nach dem Archimedischen Prinzip gemessen und die in der letzten
Spalte angegeben , Porosititen” nach Gleichung (3.20) berechnet. Die angegeben Werte {iberschiitzen die tatsichliche Porositét, da sie nicht mit dem

Exzessvolumen der Korngrenzen korrigiert sind, welches im nk Material ebenfalls eine Reduktion der Dichte im Bereich von 2-3 % bewirkt.

Probe Abb.  Exp. Au[at.%] (D)yor [nm] (L)yo [nm] €rms ap [pm| p g/ oEm_ Por [%)]
PdAu281010-2_S2 42 Instron 12,58 9 (3) 7(2) 0,005 (3) 3914 (6) 11,620 8,9
PdAul40111-1_S1 42 Instron 12,63 9 (3) 7(2) 0,005 (3) 3912 (7) 11,883 7.1
PdAul40211-2_S1 42 Instron 13,24 9 (3) 7(2) 0005 (3) 391,2(2) 11,608 9,6
PdAu140211-2_ S2 42 Tostron 13,24 9 (3) 7(2) 0,005 (3) 3912 (2) 11,608 9,6
PdAu220108-1_S3 58 TEM 12,57 10 (3) 8 (2) - 3009 (2) 1,714 75
PdAu220108-2_S3 55 TEM 12,38 11 (3) 8 (2) - 3008 (3) 11,758 71
PdAu230210-2_S3 56 TEM 1153 10 (4) 8(3) 0,005 (2) 3912 (2) - -
PdAul50911-3_S1 (Exp4l) 6.5 ESRF 10,29 9 (3) 7(2) 0,005 (3) 3920 (1) 3 3
PdAul50911-3 S2 (Expd8) 6.5 ESRF 10,29 9 (3) 7(2) 0,005 (3) 392.0 (1) ; ;
PdAul50911-3 S3 (Exp49) 6.5 ESRF 10,29 9 (3) 7(2) 0,005 (3) 3920 (1) ; ;
PdAu210411-1_S3 (SB30) 71 Instron 32,71 7(2) 5(2) 0,005 (4) 3949 3 3
PdAu190711-3_S1 Améme 73  ESRF 35,69 8 (2) 6(2) 0005 (3) 3952 - -
PdAu060511-1_S1 (Exp58) 7.3 ESRF 46,99 6 (1) 5(1) 0,004 (5) 3969 - -
PdAu230511-1_S2 (Exp62) 7.3 ESRF 59,71 9 (3) 7(2) 0,005 (3)  399.3 ; 3
PdAu290911-1_S1 (Exp55) 621 ESRF 64,92 10 (2) 8(2)  0,005(2) 4007 - -
PdAu200911-1_S3 (Exp44) 7.1 ESRF 64,92 10 (2) 8(2)  0,005(2) 4007 ; ;
PdAu210611-1_S1 @6@3 71 ESRF 80,14 9 (3) 7(2) 0,004 (3) 4034 - -
PdAu290711-2_S1 (Expd3R) 7.1 ESRF 1397 13 (3) 10 (2) 0,004 (2) 391.4 (3) ; -
PdAul20811-2_S2 (Exp52R) 7.1 ESRF 134 ~10° : - 391.3 (2) - -
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Anhang B

ESRF-Daten der PdggAuy(-SCS

Auf den folgenden Seiten werden die in situ Streudaten der Proben Exp41, Exp48 und Exp49 ge-
geniibergestellt, um die gute Vergleichbarkeit und Reproduzierbarkeit der beobachteten Effekte
hervorzuheben. Die Reihenfolge der Graphen orientiert sich an der Darstellung und Diskussion
in Kapitel 6. Dort finden sich dann auch weiterfiihrende Informationen, die in den Bildun-
terschriften keinen Platz mehr gefunden haben. In der Regel sollten die Abbildungen jedoch
selbsterkldarend sein.
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ANHANG B. ESRF-DATEN DER PDggAU;o-SCS

B.1 Gitterdehnung
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Abbildung B.1: (a,c,e) Polarplots der {111}-Gitterdehnungen der Proben Exp41, Exp48 und
Exp49 fiir unterschiedliche Probendehnungen. (b,d,f) Fits zur Bestimmung der Winkelpositionen

maximaler Druck- und Zugdehnung.
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B.1. Gitterdehnung
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Abbildung B.2: (a,c,e) Verlauf der {111}-Gitterdehnung in Druck-, Querzug- und dehnungs-
freier Richtung. (b,d,f) Entwicklung der Gitterdehnungen der ersten fiinf Beugungsordnungen
in Druckrichtung zur Verdeutlichung der elastischen Anisotropie des Materials. Die Linie bei
om markiert das Ende der linear elastischen Deformation und der schraffierte Balken entspricht
dem Dehnungsbereich, in dem nach Tabelle 4.2 die Fliefsspannung liegt.
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B.2 {111}-Intensitét
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Abbildung B.3: Entwicklung der integralen {111}-Intensititen der Proben Exp4l, Exp48 und
Exp49 mit steigender Probendehnung. (a,c,e) Polarplots der integralen {111}-Intensitdt und
(b,d,f) Fits zur genaueren Bestimmung der Winkelpositionen der Intensitétsmaxima.
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B.3. {200}-Intensitét

B.3 {200}-Intensitit
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Abbildung B.4: Polarplots der integralen {200}-Intensititen der Proben Exp4l, Exp48 und

Exp49 fiir verschiedene Probendehnungen.
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B.4 Integrale Breite
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PdgpAup-SCS mit zunehmender Probendehnung.
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B.4.1 Korngrofienentwicklung
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Abbildung B.6: Korngréfenevolution der drei PAAu-SCS, ausgewertet mit der Einzelpeakana-
lyse und gemittelt {iber alle fiinf Beugungsordnungen. (a,c,e) Polarplots der mittleren Korngrofe
am Anfang und Ende der Verformung und (b,d,e) Entwicklung der mittleren Korngrofe wihrend

der Verformung.
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B.4.2 Mikroverzerrung
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Abbildung B.7: Entwicklung der Mikroverzerrung der drei PdAu-SCS, ausgewertet mit der
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B.5 Deformationsprozesse
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Abbildung B.8: Vergleich der Deformationsanteile verschiedener Verformungsprozesse von drei
PdgpAu;9-SCS. (a,c,e) Verlauf der Gitterdehnungs-, SGKGM- und Versetzungsanteile sowie von
deren Summe. (b,d,f) Entwicklung des STZ-Anteils.
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Anhang C

Kriterien zur Bewertung der
FEM-Anpassung

180 T T T T T T T 180 T T T T M T T T T T T
Experiment

160 - 160 - Simulation ]
140 |5 o=—= 140 - e

T T T T T T
120 | 120 Differenzgraph [N] 7
— — Integrierte Differenz [Nepym] ] 1
Z. 100 Z 100 - B
Experiment = l
=1 - N b=t - | B

) 80 —— Simulation s 80 1 TR 4 N
v ¥ ‘ ! 1]
of [/ ) ) i 60 F ] i
= = Linearer Fit Exp. m = 17.86(9) N/pm \ 1
40 Linearer Fit Sim. m = 17.85(2) N/um _| 40 b i
20 — = Linearer Fit Exp. m = 0.962(7) N/pm 4 20 | - ~

= Linearer Fit Sim. m = 0.965(1) N/um
0 . 1 N 1 L R 1 . 1 A 1 N 0
0 5 10 15 20 25 30 0 5 10 15 20 25 30
Léngenanderung [um] Léangendnderung [pm]
(a) (b)

Abbildung C.1: Kriterien zur Bewertung der FEM-Simulation: (a) Bei optimaler Anpassung
sind die linearen Fits am Anfang und Ende der simulierten Kraft-Weg-Kurve identisch mit den
entsprechenden Regressionen der Messdaten. (b) Der Differenzgraph von Experiment und Simu-
lation zeigt geringe positive bzw. negative Abweichungen zwischen beiden Kurven. Diese sind
bei korrekter Anpassung gleichméaflig verteilt, so dass die integrale Differenz (blau) insgesamt
verschwindet.

Die Anpassung der Simulation an das Experiment wird iiber die vier Variablen oq, 0, ©9 und
O des modifizierten Voce-Gesetzes (3.26) gesteuert. Dabei legt o¢ die Abweichung vom linear
elastischen Verhalten fest und o, kann als eine Schranke fiir die maximal erreichbare Spannung
angesehen werden (s. Abb. 3.19). ©p und O sind die Steigungen am Anfang und Ende der
Kurve. Der Zusammenhang zwischen diesen Grofen des Spannungs-Dehnungsraums und den
zugehorigen Kraft-Weg-Koordinaten ist zwar nicht trivial, doch letztlich wirken sie sich auch
dort auf Steigungen und Kraftniveaus aus.

Daraus ergibt sich unmittelbar die Forderung nach identischen Anfangs- und Endsteigungen
als Kriterium, welches die simulierte Kraft-Weg-Kurve fiir eine gute Anpassung an das Ex-

131



ANHANG C. KRITERIEN ZUR BEWERTUNG DER FEM-ANPASSUNG

periment erfiillen muss. Das wird {iberpriift, indem in zwei festgelegten Bereichen am Anfang
und Ende der experimentellen bzw. simulierten Kurven (hier 0-20N und 160-170N) lineare
Regressionen durchgefiihrt werden. Nach mehreren Simulationsdurchldufen und entsprechen-
der Optimierung erhélt man einen Graph wie in Abbildung C.1(a), bei dem die Steigungen
und Achsenabschnitte von Experiment und Simulation im Rahmen des Fehlers identisch sind.
An diesem Punkt stehen bereits die Werte von drei der vier Variablen des Voce-Gesetzes fest,
namlich die beiden Steigungen ©g und O, sowie die Grenzspannung o«..

Durch Veranderung von o kann jetzt noch das Kriimmungsverhalten der Kurve zwischen
Anfangs- und Endsteigung optimiert werden. Dazu bildet man die Differenz von gemessener
und simulierter Kraft-Weg-Kurve, wie in Bild C.1(b) gezeigt. Da das Ergebnis der Simulation
eine stetige, streng monotone Kurve ist, gibt es immer ein paar ,Unter- und Uberschwinger
im Differenzsignal. Diese sollten sich bei optimaler Anpassung gerade gegenseitig aufheben,
so dass die integrierte Differenz (blaue Linie in Abb. C.1(b)) am Ende der Kraft-Weg-Kurve
verschwindet.
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Anhang D

Untersuchung der Stapelfehlerdichte

Zur Untersuchung der Stapelfehlerdichte ist ein wie hergestelltes PdggAujp-Pellet auf einer
Zwick 1476 Priifmaschine sukzessive uniaxial komprimiert worden. Nach jedem Belastungs-
schritt wurde die plastische Dehnung iiber die Abnahme der Probendicke bestimmt und au-
flerdem ein Diffraktogramm mit einem PANalytical X’ Pert Pro Diffraktometer erstellt. Da zur
Bestimmung der Stapelfehlerdichte nach B.E. Warren (s. Kap. 3.2.1) insbesondere die genaue
Position der Rontgenreflexe von Interesse ist, wurden die XRD-Messungen durch geeignete
Wahl von Blenden und Messgeschwindigkeit auf eine hohe Winkelauflosung optimiert. Sowohl
die eigentliche Verformung, als auch die Rontgenmessungen wurden dabei freundlicherweise von
Michael Deckarm im Zuge seiner Diplomarbeit |77] durchgefiihrt.

Die Diffraktogramme wurden in X’Pert Highscore mit den bekannten Split-Pearson-VII
Funktionen (3.11) angepasst, um die genauen Reflexpositionen zu ermitteln. Damit kann nach
Berechnung von Gitterkonstante und Hohendejustage die Reflexverschiebung ermittelt und dar-
aus die Stapelfehlerdichte nach Gleichung (3.3) bestimmt werden. Es muss jedoch beachtet
werden, dass wegen des nicht vollstindig horizontalen Untergrunds alle Reflexe eine leichte
Asymmetrie aufweisen. Abhéngig von der Modellierung des Untergrunds kénnen sich deshalb
geringfiigig andere Peakpositionen ergeben, die wiederum einen grofsen Einfluss auf die be-
rechnete Stapelfehlerdichte haben. Um eine Fehlerabschétzung angeben zu kénnen wurde der
Reflexuntergrund deshalb auf drei unterschiedliche Arten (Gerade, Polynom und Chebychev-
Polynom) modelliert. Die eigentliche Berechnung der Stapelfehlerdichte wurde schlieflich mit
einem Mathematica Programm von Jirgen Markmann realisiert, dessen Quellcode in [146] ab-
gedruckt ist. Unter Beriicksichtigung der Fehlerabschétzung ergibt sich schlieflich der Verlauf
in Graph D.1. Die Stapelfehlerdichte nimmt demnach wéhrend der Verformung um etwa einen
Faktor 5 zu. Die maximale Stapelfehlerdichte von 0,0072 entspricht dabei einem Stapelfehler
alle 139 Netzebenen oder bei der Korngrofse (D)yo = 10 nm etwa einem Stapelfehler in jedem
vierten Korn. Insgesamt deutet das darauf hin, dass die Belastung Versetzungen im nanokris-
tallinen PdAu mobilisiert und dass zumindest ein Teil davon Partialversetzungen sind.
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Abbildung D.1: Entwicklung der Stapelfehlerdichte awarren in nk PdggAu;g mit zunehmender
plastischer Deformation.
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Daten und die Bereitstellung der Ergebnisse der Legierungsreihe. Aufserdem fiir lustige Fund-
stiicke aus den Untiefen des Internets (,Hadronn Cjolidder®).

Michael Deckarm fiir das Verformen der Probe zur Stapelfehleruntersuchung und abseits der
Arbeit fiir Gespréche iiber das Zubereiten leckerer Speisen sowie einen geschenkten Reiskocher
... wirklich sehr praktisch.

Anja Sander, die fleifsig nanokristalline PdAu-Pellets fiir Christian und mich hergestellt und
dazwischen auch noch Dichtemessungen an den Proben durchgefiihrt hat.
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Jorg Schmauch, der mich in der Bedienung des REM unterwiesen und die eine oder andere
EBSD bzw. EDX Messung fiir mich iibernommen hat. Auch nicht zu verachten waren natiirlich
die feinen Tropfchen, die er zu unseren Lehrstuhlfeiern beigesteuert hat.

Jorg Schwarz, ohne dessen trickreiche technische Hilfsmittel die Messungen am Synchrotron
wohl nicht so reibungslos verlaufen waren.

Den Kollegen Dr. Patric Gruber und Jochen Lohmiller vom KIT fiir die gute Zusammenar-
beit wihrend der gemeinsamen Messzeiten am Synchrotron in Grenoble.

Dr. Frank Débrich dafiir, dass er die Arbeit &ufserst kritisch gelesen und wichtige Kor-
rekturvorschlige gemacht hat. Aufserdem fiir viele Stunden gemeinsamen Musikgenusses und
entspanntem Fachsimpeln beim Feierabendbier (sorry Cathie!).

Dr. Andreas Tschipe, der als Leiter der ,,Stdbchenfraktion” seinen Teil zum guten Arbeits-
klima am Lehrstuhl beitragt und durch dessen schnelle Hilfe bei Verwaltungsfragen schon einige
Male die sprichwortlichen Kohlen aus dem Feuer geholt wurden.

Prof. Dr. mont. Christian Motz fiir seine Bereitschaft meine Arbeit zu lesen und das Zweit-
gutachten zu erstellen.

Christine Jorg, die sich immer zuverlissig um den ganzen Papierkrieg gekiimmert hat.

Meinen ehemaligen und aktuellen Kollegen am Lehrstuhl Philipp Bender, Jens-Peter Bick,
Kerstin Birster, Michael Davis, Randy Fechner, Dr. Adrian Ferdinand, Nicole Févre, Micha
Gratz, Marco Holz, Daniel Kaiser, Dr. Annegret Ginther, Nina Haselmaier, Jonas Heppe, Dirk
Olaf Honecker, Dérte Junk, Tobias Klein, Florian Krdimer, Bjorn Lechthaler, Patrick Marz, PD
Dr. Andreas Michels, Dr. Stefan Monz, Dr. Anne-Catherine Probst, Jens Rassmann, Christoph
Schopphoven, Anja Steinbach, Beatrix Trapp, Sonja Vieh, Etienne Wagner, Dennis Wilhelm
und Dr. Matthias Wolff — ihr seid alle super!

Christina Werle fir ihr resolutes Eingreifen bei einer ... &h ...  last-minute*-Vertragsver-
langerung.

Nicht zuletzt meinen Eltern Helga und Ginter Grewer, die mir stets alle Tiiren offen gehalten
haben, ohne mich zu drdngen, die zudem immer fiir mich da waren, wenn ich Unterstiitzung no-
tig hatte. Meinem Vater danke ich aufserdem dafiir, dass er sich als Nicht-Physiker tapfer durch
die Arbeit gekdmpft hat, um allzu schlimme Vergehen gegen die deutsche Sprache zu beseitigen.

Gunter Maier und Andreas Mock fiir das gemeinsame Karate-, Kobujutsu- und Shinto Yos-
hin Ryu-Training. Ohne den regelméfigen sportlichen Ausgleich wére das Zusammenschreiben

wohl ziemlich ungesund geworden.
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Meinen Freunden Oliver Thul fiir die sonntéglichen Billard-Spiele und den Nerdtalk iiber
japanische Mangas, Thomas Reinstadtler fiir einen endlosen Strom lustiger Youtube Links,
Hannah Scholt fiir ICQ-Textwénde und Judith & Moritz Béhr fiir einen schonen Kurztripp
nach Stuttgart (néchstes Jahr sollten wir uns wieder des 6fteren treffen!).
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