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Zusammenfassung

Ziel der Arbeit ist die Optimierung der Herstellung und Charakterisierung von nanokris-
tallinem (nc), bimodalem und ultrafeinkérnigem (ufg) Nickel. Die Materialeigenschaften
wurden mit Fokus auf der Mikrostruktur, der mechanischen FEigenschaften sowie der
thermischen und mechanischen Stabilitdt untersucht.

Das Material wurde mittels gepulster Elektrodeposition hergestellt. Es konnten Schicht-
dicken bis 2 mm mit sehr homogenen Eigenschaften iiber die Dicke hergestellt werden.
Um die nc Mikrostruktur sowie deren thermische und mechanische Stabilitat zu charak-
terisieren, wurden hochauflésende Messmethoden wie EBSD und TKD im REM verwen-
det und optimiert. Bimodale und ufg Mikrostrukturen konnten iiber die Wahl geeigne-
ter Warmebehandlungsparameter gezielt eingestellt werden. Die mechanische Stabilitat
wurde insbesondere unter zyklischer Belastung untersucht. Dazu wurde u. a. eine Me-
thode auf Basis der ASTM 674-13 entwickelt, um das Risswachstum zu untersuchen.
Die nc Gefiige weisen dabei die besten mechanischen Eigenschaften auf. Mittels Atom-
sondentomografie konnte die Reduzierung von Festigkeit und Duktilitdt der bimodalen
und ufg Geflige auf eine Korngrenzenversprodung durch schwefelhaltige Additive und
die Wéarmebehandlung zurtickgefiithrt werden.

Als Konsequenz wurden Ansétze diskutiert und Versuche vorgestellt, um die Stabilitat
von nc Metallen zu erhéhen. Zu nennen sind hier neben der Verwendung von Additi-
ven ein gezieltes ,Grain Boundary Engineering” oder die Einlagerung von keramischen

Nanopartikeln in die metallische Matrix.
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Abstract

The aim of the work is to optimize the production and characterization of nanocry-
stalline (nc), bimodal and ultrafine grained (ufg) nickel. The material properties have
been investigated with focus on microstructure, mechanical properties and thermal and
mechanical stability.

The material was prepared by pulsed electro deposition. Layer thicknesses up to 2 mm
with very homogeneous properties over the thickness have been produced.

In order to characterize the nc microstructure as well as its thermal and mechanical
stability, high resolution measurement methods such as EBSD and TKD in SEM were
used and optimized. Bimodal and ufg microstructures could be specifically adjusted by
selecting suitable heat treatment parameters. The mechanical stability was investigated
especially under cyclic loading. For this purpose a method based on ASTM 674-13 was
developed to investigate crack growth.

The nc microstructures show the best mechanical properties. By means of atom probe
tomography the reduction of strength and ductility of the bimodal and ufg microstruc-
tures could be attributed to grain boundary embrittlement caused by sulfur containing
additives and heat treatment.

As a consequence, approaches were discussed and experiments were presented to increase
the stability of nc metals. In addition to the use of additives, a specific ,,Grain Bounda-
ry Engineering“ or the incorporation of ceramic nanoparticles into the metallic matrix

should be mentioned here.
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1. Einleitung

1.1. Einleitung und Motivation

Die Weiterentwicklung von Werkstoffen hinsichtlich ihrer mechanischen Eigenschaften,
gehort seit Jahrtausenden zu einem essentiellen Bestandteil der menschlichen Kultur.
Genaue Beobachtungen haben seit Beginn dieser Entwicklung dazu beigetragen, ein im-
mer besseres Verstiandnis der wesentlichen Einflussfaktoren und schliellich auch ihrer
zugrundeliegenden Mechanismen zu gewinnen. Ein Mechanismus zur Festigkeitssteige-
rung metallischer Werkstoffe ist die Reduzierung der Korngrofie des Gefiiges. Der Effekt
ist seit Hall und Petch [1,]2] Anfang der 50er Jahre bekannt und findet in vielen Berei-
chen Anwendung. In den meisten technischen Prozessen wird dabei eine Korngrofie von
wenigen Mikrometern angestrebt. Seit den Arbeiten von Gleiter [3] in den 70er Jahren
ist bekannt, dass sich die festigkeitssteigernde Wirkung der Kornfeinung noch bis in den
nanokristallinen (nc) Bereich, also jenen mit einer Korngréfe von weniger als 100 nm,
fortsetzt. Eine technische Umsetzung solcher Strukturen gestaltet sich jedoch in gréfe-
rem Mafstab oft als schwierig. Der Grund dafiir liegt in dem hohen Korngrenzenanteil
und der damit verbundenen, ebenfalls hohen Grenzflichenenergie. Um das Material in
diesen energetisch weniger stabilen Zustand zu ,zwingen®, werden andere Methoden be-
notigt als den herkdmmlichen Prozess von Keimbildung und -wachstum aus der Schmelze
heraus. Auch durch industriell angewandte Umformprozesse wie z. B. das Walzen kann
keine so geringe Korngrofe erzielt werden. Die Herstellungsverfahren fiir nc Werkstoffe
lassen sich in Prozesse unterteilen, bei denen das Material entweder von ,,unten®, ausge-
hend von der atomaren Struktur, aufgebaut wird oder die Kornstruktur eines Festkorpers
durch massive Einwirkung auflerer Krafte zunehmend zu reduzieren. Beide Herangehens-
weisen sind mit einem sehr hohen technischen oder zeitlichem Aufwand verbunden, so-

dass die Probendimensionen nanokristalliner Materialien oft begrenzt sind. Technische
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Relevanz besitzen vor allem (elektro-)chemische Verfahren, da diese fur Beschichtungen
von groflen Bauteilen (oder grofien Gestellen mit vielen kleineren Bauteilen) eingesetzt
werden konnen.

Neben der schwierigen Herstellung nanokristalliner Materialien, erschwert allerdings eine
weitere Besonderheit deren Anwendung: Aufgrund der hohen Grenzflichenenergie ist die
treibende Kraft fiir Kornwachstum entsprechend hoch. Dies fiihrt u. U. zu Kornwachs-
tum bei vergleichsweise niedrigen Temperaturen|oder durch eine von aulen aufgebrachte
mechanische Belastung. Bei welcher Temperatur dieser Prozess beginnt und wie sich das
Kornwachstum auf die mechanischen Eigenschaften auswirkt, héngt von vielen Faktoren,
wie z. B. dem verwendeten Material, der Herstellungsmethode und insbesondere der Art
ab, wie die nc Struktur stabilisiert wurde. Dabei spielt der gezielte Einbau von Frem-
datomen sowie deren Segregation an Korngrenzen oft eine entscheidende Rolle, um eine
kornfeinende Wirkung zu erzielen. All diese Faktoren, missen fiir eine Bewertung und
weitere Optimierung von nanokristallinen Materialien hinsichtlich ihrer mechanischen,
thermischen, elektrischen, magnetischen oder anderen Eigenschaften beriicksichtigt wer-

den.

1.2. Zielsetzung und Aufbau der Arbeit

Die vorliegende Arbeit befasst sich mit der Herstellung, Charakterisierung und (mecha-
nischen) Priifung von makroskopischen Proben aus nc Nickel, welche mittels Elektrode-
position hergestellt wurden. Der Fokus der Arbeit liegt dabei auf der Untersuchung der
Ermiidungseigenschaften und insbesondere des Risswachstumsverhaltens des Materials.
Da die thermische Stabilitét, also die Veranderungen der Mikrostruktur in Abhéngigkeit
von Temperatur und Dauer der Warmeeinwirkung, ein zentraler Forschungsschwerpunkt
mit hoher technischer Relevanz ist, wird ihr Einfluss auf die mechanischen Eigenschaften
ebenfalls untersucht. Das Material zeigt dabei die Besonderheit des abnormalen Korn-
wachstums (AGG), d. h. das einzelne Kristallite bevorzugt wachsen, was zur Bildung
von bimodalen Korngroflenverteilungen fiihren kann. Der Einfluss solcher Strukturen auf

die Ermiidungseigenschaften wird in der Literatur (z. B. in [4-7]) haufig als vorteilhaft

I Teilweise sogar schon bei Raumtemperatur.
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diskutiert, jedoch nur selten bei Mikrostrukturen im nc und ultrafeinkérnigenﬂ (ufg) Be-
reich untersucht. Die Idee solcher bimodalen Korngrofenverteilungen liegt darin, dass
die feinkornigen Bereiche die notige Festigkeit des Materials liefern, wahrend die groben
Bereiche dessen Zahigkeit verbessern. Insbesondere die Verwendung von schwefelhalti-
gen Additiven bei der Abscheidung von nc Nickel kann die mechanischen Eigenschaften
allerdings z. B. durch Segregation an Korngrenzen negativ beeinflussen. Daher stellt
sich die Frage, ob der negative Einfluss der Additive die eventuell positiven Auswir-
kungen einer bimodalen Verteilung dominiert. Ist dies der Fall, wére es vorteilhafter
die nc Mikrostruktur zu stabilisieren, damit erst gar kein (abnormales) Kornwachstum
stattfindet. Alternativ gilt es Wege zu finden, nc Nickel ohne die Verwendung schwefel-
oder phosphorhaltiger Additive herzustellen. Da der Einfluss der Herstellungsverfahren
eine entscheidende Rolle auf Struktur und Eigenschaften nanokristalliner Materialien
spielt, wird in Kapitel [2| eine Zusammenfassung der wichtigsten Herstellungsmethoden
und deren Auswirkungen auf eben jene gegeben. In Kapitel 3| wird der Unterschied der
plastischen Verformung von nanokristallinen und grobkristallinen Metallen diskutiert.
Da die Proben der vorliegenden Arbeit galvanisch hergestellt wurden, wird die Elektro-
deposition in Kapitel [4] detaillierter beschrieben. Sowohl die Wirkung der Additive bei
der Abscheidung, als auch Ansétze die thermische Stabilitdt nanokristalliner Materialien
zu erhohen werden im Anschluss in Kapitel 5 erortert. Die nachfolgenden Kapitel befas-
sen sich mit dem experimentellen Teil der Arbeit. In den Kapiteln [0}, [7] und [§] sind
der genaue Versuchsaufbau und die verwendeten Parameter der Abscheidung, sowie
Probenentnahme, -praparation und anschlieSende Charakterisierung beschrieben. Zur
Charakterisierung der Mikrostruktur finden im Wesentlichen verschiedene Messverfah-
ren der Rasterelektronenmikroskopie (REM), die Rontgendiffraktometrie (XRD), sowie
Mikrohartemessungen Anwendung. In Kapitel [J sind die Ergebnisse der Charakteri-
sierung dargestellt. Dabei werden unterschiedliche Methoden zur Auswertung bimodaler
Korngroflenverteilungen in nc und ufg Gefiigen préasentiert. Die thermische Stabilitat des
Materials und Moglichkeiten diese zu erhohen werden in Kapitel |10[erlautert. Die mecha-
nischen Eigenschaften sowie das Verformungsverhalten der Proben werden anhand von
Hértemessungen und Zugversuchen in Kapitel [11] fiir statische Belastungen und in Kapi-
tel [13] fiir zyklische Lasten am Beispiel von Woéhlerversuchen, Manson-Coffin-Versuchen

2KorngroBen zwischen 100 nm und 1 pm
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und im Falle von Risswachstumsanalysen beschrieben. In Kapitel [12| wird zudem das
Thema des spannungs- bzw. dehnungsinduziertem Kornwachstums anhand von in situ
Biegeversuchen und tribologischen Experimenten untersucht. Die Ergebnisse werden mit
Bruchflichenanalysen der Proben verglichen.

Die letzten Kapitel widmen sich der Dikussion der Ergebnisse. In Kapitel werden
die Probenherstellung, Praparation und Charakterisierung diskutiert, um die zahlrei-
chen wichtigen Einflussfaktoren auf die spéateren Eigenschaften des Materials bewerten
zu konnen. Kapitel [I5] und [I6] befassen sich insbesondere mit der thermischen Stabi-
litat der Proben und mit Methoden, um diese zu erhohen. Dabei wird auf die beiden
bereits im Ergebnisteil vorgestellten Ansatze eingegangen. Die Diskussion der Ermii-
dungseigenschaften des vorgestellten Materials und der Vergleich mit anderen Arbeiten
zu nc Metallen werden in Kapitel [I7] diskutiert. Abschlieend werden in Kapitel [I§| die
wichtigsten Erkenntnisse der vorliegenden Arbeit zusammengefasst sowie ein Ausblick

fir kinftige Arbeiten gegeben.



Teil 1.

Theoretischer Teil



2. Nanokristalline Werkstofte

Als nanokristallin gelten Werkstoffe konventionell ab einer Strukturgréfie von weniger
als 100 nm. Dass es sich dabei nicht nur um feinkristalline Metalle, sondern um eine
neue Werkstoffklasse handelt, hat im Wesentlichen damit zu tun, dass sich grundlegende
Eigenschaften und Mechanismen dndern und andere Modelle zu deren Beschreibung
erforderlich sind. Dies ist nachvollziehbar, wenn man den Anteil an Korngrenzenatomen

in einem Polykristall in Abhéngigkeit der Korngrofie betrachtet (Abb. .

100
80 |
60
a0

20

Percentage of atoms in boundaries

0 L 1 1l l.".“l.".lml"l"l'l'l
1 10 100

Grain size/nm

Abbildung 2.1.: Anteil der Grenzflachenatome in Abhédngigkeit der Korngrofe eines Po-
lykristalls bei einer angenommenen Korngrenzenbreite von 0,5 nm und

1 nm [g].

Wahrend die Eigenschaften der Korngrenzen bei vielen konventionellen Polykristallen

oft eine untergeordnete Rolle spielen, gewinnen diese bei immer kleineren Korngrofien
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zunehmend an Beudeutung und konnen das makroskopische Festkorperverhalten domi-
nieren. Ein Beispiel hierfiir sind die Verformungsmechanismen fiir nc Werkstoffe, die in
Kapitel [3| detaillierter beschrieben werden. Im Folgenden werden gangige Herstellungs-

verfahren und die Struktur nanokristalliner Werkstoffe erlautert.

2.1. Struktur und Herstellungsverfahren

Die Herstellung nanokristalliner Werkstoffe ist aufgrund der thermodynamisch ungiinsti-
geren Konfiguration nicht trivial und mit einem deutlich héheren Aufwand verbunden als
die Herstellung von Polykristallen mit technischen Korngréflen im Mikrometerbereich.
Wie bereits in Abschnitt erwahnt, lassen sich die Methoden prinzipiell in ,,bottom-
up“ und ,top-down“ Verfahren einteilen. Die nanokristalline Struktur wird entweder
von ,unten”, ausgehend von der atomaren Struktur, oder von ,oben“, durch Kornfei-
nung eines makroskopischen Festkorpers aufgebaut. Die  bottom-up® Prozesse sind meist
(elektro-) chemischer oder physikalischer Natur, wihrend man bei ,;top-down* Verfahren
die geringe Korngréfle durch massive duflere Krafteinwirkung realisiert. Zu den promi-
nentesten Beispielen fiir , bottom-up®“ Verfahren gehoren die Inertgaskondensation, die
physikalische und chemische Gasphasenabscheidung (PVD, CVD), stromlose Abschei-
dung und Elektrodeposition (ED). Die wichtigsten ,top-down® Prozesse umfassen die
Gruppe der Verfahren der Hochverformung (SPD, engl. severe plastic deformation). Da-
zu gehoren das Equal Channel Angular Pressing (ECAP), High Pressure Torsion (HPT),
Accumulative Roll Bonding (ARB) oder das Mechanische Legieren/Mahlen (MA, engl.
mechanical alloying). In den folgenden Abschnitten werden einige ausgewéhlte Verfahren

kurz zusammengefasst und ihre jeweiligen Vor- und Nachteile geschildert.

2.1.1. Top-Down Verfahren - Severe plastic deformation (SPD)

Ein allgemeines Merkmal der SPD-Verfahren besteht in der lokalen Erzeugung sehr
hoher Dehnungen oder Scherungen. Diese werden durch die Wiederholung eines Ein-
zelprozesses oder durch eine kontinuierliche Verformung kumuliert und kénnen so eine
GroBenordnung von mehreren 100 % bis 1000 % erreichen [9]. Die Folge ist ein star-

ker Anstieg der Versetzungsdichte, gefolgt von einer Neuanordnung der Versetzungen
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zu Zellstrukturen [10]. Bei anhaltender Verformung nimmt die Missorientierung benach-
barter Zellen zu, was zu einer Bildung von Subkornern fithrt. Im Verlauf des Prozesses
werden diese zunehmend kleiner, wodurch eine Kornrotationen méglich ist, die zur Bil-
dung von Grofiwinkelkorngrenzen fithren kann |10]. Die dadurch erzeugte Mikrostruktur
erreicht ab einem gewissen Verformungsgrad eine Sattigungskorngréfie, die sich auch
durch zunehmende Verformung nicht weiter reduzieren lasst. Dieser Gefiligezustand ist
fiir das entsprechende Material der ,steady-state®. Die erreichbare Korngrofie ist neben
dem Verfahren und deren Parameternﬂ u. a. abhéngig von der Materialzusammensetzung
und eventuellen Verunreinigungen. Mit SPD-Verfahren lassen sich z. B. gezielt Partikel
in eine metallische Matrix einbetten oder metastabile Systeme durch Verwendung ent-
sprechender Ausgangsmaterialien herstellen. Ein Bespiel dafiir ist das nicht mischbare
System Kupfer-Cobalt.

ECAP

Beim ECAP Prozess wird das stangenférmige Probenmaterial durch einen meist recht-
eckigen Kanal um einen sich abrupt d&ndernden Winkel (von meist 90°) gepresst. Durch
diesen Winkel wird eine hohe Scherung im Material erzeugt. Dieser Pressvorgang wird
meist mehrmals wiederholt, wobei der Kolben (Material) vor jedem erneuten Durchlauf
um einen Winkel ¢f| gedreht werden kann. Eine schematische Darstellung des Prozesses
und der moglichen Routen ist in Abbildung dargestellt.

'z. B. dem Ma$ der kumulierten aufgebrachten Dehnung
2Meist ein Vielfaches von 90°.
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Abbildung 2.2.: Schematischer Aufbau des ECAP-Prozesses und mégliche Prozessrouten

i)

Bei der Route B wird zudem unterschieden, ob die 90° Rotation alternierend oder
immer gleichsinnig ausgefiithrt wird. Dabei hat sich herausgestellt, dass die gleichsinnig
durchgefiihrte Rotation des Probenmaterials zu einer schnelleren und homogeneren Ge-
fiigeentwicklung fithrt [12].

Das ECAP Verfahren bietet den Vorteil, dass das Werkstiick nach dem Verformungs-
prozess den gleichen Querschnitt wie zu Beginn hat. Es gibt zudem zahlreiche Modifi-
kationen des Verfahrens mit den Zielen, die Kornfeinung weiter zu steigern (z.B. durch
Anlegen eines Gegendrucks wahrend der Verformung) oder den Prozess zu einem konti-
nuierlichen Verfahren zu modifizieren, um Probendurchsatz und -gréfie zu erhéhen [9].

Probleme des ECAP Verfahrens sind das Design der Pressform aufgrund der extrem
hohen Driicke wahrend des Prozesses sowie die Bildung von Rissen und Poren im Pro-
benmaterial. Letzteres ist besonders kritisch fiir Werkstoffe mit einer geringen Duktilitét.
Stolyarov und Lapovok haben gezeigt, dass die Anwendung eines Gegendrucks wéh-
rend des Prozesses sich sowohl positiv auf die Riss- bzw. Porenbildung sowie auf die

Kornfeinung auswirkt.
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HPT

Der schematische Aufbau des HPT Verfahrens ist in Abbildung dargestellt. Das
Prinzip wurde erstmals 1935 von Bridgman [14] beschrieben und fir die Verformung
zahlreicher, unterschiedlicher Materialien verwendet. Bei dem Prozess wird eine diinne
Scheibe zwischen zwei Ambossen unter hohem Druck tordiert. Durch die Rotation der
Ambosse relativ zueinander, erfihrt das Probenmaterial eine starke Scherdehnung un-
ter hohem, hydrostatischem Druck. Dies bewirkt, dhnlich dem Gegendruck beim ECAP
Verfahren, eine Erhohung der kornfeinenden Wirkung. Durch die extrem hohen Druck-
werte eignet sich das Verfahren gut, um auch nc Metalle herzustellen. Bei vielen Anderen
SPD-Verfahren ist die Grenzkorngrofie bereits bei einigen 100 nm (also im ufg-Bereich)

erreicht.

N

upper anvil

centering device

lower anvil

A

Abbildung 2.3.: Schematischer Aufbau einer HPT Presse [15].

Ein weiterer Vorteil des Verfahrens besteht in der Anwendbarkeit auf viele Materialien
und Materialsysteme, die unter konventionellen Bedingungen nicht als Legierung her-
stellbar sind. Ein Beispiel dafiir ist die Herstellung eines nc Gefiiges bestehend aus dem

nicht mischbaren System Kupfer-Cobalt, wie es in der Arbeiten von Bachmaier [16-18]
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oder von Straumal [19] berichtet wird.

Ein Nachteil des Verfahrens ist dessen begrenzte Skalierbarkeit zu gréferen Probendi-
mensionen. Um die fiir HPT benotigten, hohen hydrostatischen Driicke zu erreichen,
sind entsprechend grofle Kréfte bei relativ kleinen Probendimensionen erforderlich. Da-
zu verteilt sich die Scherdehnung nicht konstant iiber den gesamten Probenbereich, was
zu einer inhomogenen Mikrostruktur entlang des Radius der Torsionsprobe fiihrt. Nach
dem Kenntnisstand des Autors, wurden die bislang gréfiten HPT-Proben mit einer von
der Arbeitsgruppe von Pippan entworfenen Maschine hergestellt. Damit ist es moglich,
Proben eines Durchmessers von 60 mm und einer Dicke von 12 mm bei Driicken von bis

zu knapp 2 GPa herzustellen [20L21].

ARB

Beim ARB wird genau wie beim herkémmlichen Walzen ein Probenbarren durch zwei
Walzen gefiihrt. Innerhalb eines Walzdurchlaufs wird dabei die Blechdicke um die Half-
te reduziert. Im Anschluss wird das ausgewalzte Blech in der Mitte geteilt und die
beiden Halften werden iibereinander gestapelt. Vor dem Stapeln wird die Oberfliche
beider Blechhalften entfettet und gereinigt, um eine bessere Haftung zu erzielen. Der
Stapel wird nun wieder durch die Walzen gefiihrt und so miteinander verbunden. Durch
mehrmalige Wiederholung des Prozesses erfihrt das Material eine entsprechend hohe,
kumulative Dehnung, bei der die Kornstruktur gefeint wird. Unabhangig vom verwen-
deten Material entsteht dabei eine typische Walztextur mit pfannkuchenférmigen Kor-
nern [9,22]. Eine schmatische Darstellung des ARB ist in Abbildung dargestellt.
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Abbildung 2.4.: Schematischer Darstellung des ARB [22].

Heating

Die Vorteile des Verfahrens bestehen in dem relativ einfachen Aufbau und den er-
reichbaren Probengrofien. Zudem lassen sich auch Materialkombinationen wie Metall-
Matrix-Komposite herstellen [23].

Nachteile von ARB sind Delamination und Einbau von Verunreinigungen (z. B. Oxide),
die sich auf den Oberflichen der beiden Bleche befinden, sowie die mit ARB erreich-
baren Korngréfien, die nur schwer den Bereich knapp unter 100 nm erreichen [24,25).
Zudem ist die Kornform bedingt durch den Walzprozess nicht aquiaxial und das Materi-
als ist starker texturiert als bspw. bei HPT. Dies resultiert meist in richtungsabhéngigen

mechanischen Eigenschaften.

Mechanisches Legieren

Beim mechanischen Legieren werden spezielle Hochenergie-Miihlen verwendet, in denen
das Probenmaterial in Form von Pulvern unter Schutzgasatmosphére gemahlen wird.
Dabei werden die einzelnen Partikel zunehmend verformt, kaltverschweiflen miteinan-
der, zerbrechen und kaltverschweilen erneut. Mit ausreichender Mahldauer lassen sich
dadurch nahezu alle Metalle mit nc Mikrostruktur herstellen [26]. Anschlieflend lasst

sich Material durch Heiflisostatisches Pressen zu einem makroskopischen Festkorper zu-
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sammenfiigen. In Abbildung sind Aufbau und Mechanismen der Kornfeinung beim
Kugelmahlen dargestellt.

Horizontal section
e
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Movement of the W — :‘?imm — %&‘ﬂ\\s\\
supporting disc (: 8 —_—->3 =
il
S
T N\
Centrifugal Rall |
force //

Rotation of the milling bowl

Abbildung 2.5.: Prinzip beim Kugelmahlen metallischer Werkstoffe ,.

Obwohl sich mittels dieser Technik sehr geringe Korngréfien nanokristalliner Mate-
rialien herstellen lassen, gibt es doch einige Nachteile. Zum einen lagern sich aufgrund
von Abrasion, Kontamination oder verwendeten Additiven in der Kammer teilweise er-
hebliche Verunreinigungen im Probenmaterial ein. Zum anderen ist die Defektdichte der
so hergestellten Materialien relativ hoch und die Bindung zwischen den Partikeln nach
dem Konsolidieren eine Schwachstelle im Material .

2.1.2. Bottom-Up Verfahren

Inertgaskondensation

Bei der Inertgaskondensation [3] wird in einer Kammer zunéchst ein Ultrahochvakuum
(UHV) erzeugt und diese anschliefend mit einem Edelgas neu befiillt. In der Kammer
befindet sich ein Metall, das durch unterschiedliche Techniken wie z. B. durch einen La-
ser, durch Plasmaheizen, Widerstandsheizen etc. thermisch verdampft wird. Der Druck
des Edelgases in der Kammer ist dabei relativ gering, jedoch ausreichend, damit die
Geschwindigkeit der evaporierten Metallatome durch Kollisionen mit den Gasatomen

reduziert wird. Aufgrund der Abgabe eines Grofiteils ihrer kinetischen Energie konden-
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sieren die Metallatome zu kleinen, nanoskaligen Clustern. Durch Heizen der Kammer
und gleichzeitiges Kiihlen eines Kiihlfingers werden Konvektionsstrome erzeugt, welche
die Nanopartikel zu dem Kiihlfinger hinbewegen und an dessen Oberfliche adsorbieren.
Dort werden sie von einer Vorrichtung abgekratzt und fallen in einen Sammelbehélter zur
Verdichtung. Das Abkratzen und anschlieende Kompaktieren finden dabei erneut unter
UHYV statt, um eine saubere Partikeloberfliche zu gewdhrleisten und die Einlagerung
von Gasatomen zu reduzieren. Nach Gleiter |3] kommen die hauptsiachlichen Verunrei-
nigungen durch den Kolben der Kompaktiereinheit, das Material des Verdampfers oder
das Abkratzen am Kiihlfinger. Folglich liefle sich die Menge an Verunreinigungen um eine
Groflenordnung reduzieren, wenn man entsprechende Bauteile mit dem gleichen Mate-
rial beschichtet, welches hergestellt werden soll und zuséatzlich die Metallatome durch
Sputtern und nicht durch Verdampfen erzeugt.

Der Aufbau einer Anlage zur Inertgaskondensation ist schematisch in Abbildung
dargestellt.
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Abbildung 2.6.: Schematischer Aufbau einer Anlage zur Inertgaskondensation nach Glei-
ter [3].

Mit der IGC lassen sich eine Vielzahl extrem reiner nanokristalliner Metalle und Le-
gierungen herstellen. Allerdings ist der Prozess relativ langwierig und liefert nur eine
geringe Menge an Probenmaterial. Ubliche Probengréen umfassen zwar eine Fliche
von einigen cm?, sind aber meist nur einige pm bis wenige 10 ym dick. Zudem ist der
Prozess technisch deutlich aufwéndiger als alternative Verfahren zur Herstellung nano-
kristalliner Materialien. Dies liegt allein schon an der Notwendigkeit der Erzeugung eines

UHVs in einem vergleichsweise grofien Rezipienten.

Elektrodeposition (ED)

Da in Kapitel [4] detailliert auf die Grundlagen, die Funktionsweise und Einflussparame-
ter der Elektrodeposition eingegangen wird, sollen an dieser Stelle im Wesentlichen nur

Vor- und Nachteile der ED genannt werden.
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Die ED bietet sehr viele Vorteile verglichen mit anderen Herstellungsverfahren nanokris-
talliner Werkstoffe. Neben der Mdoglichkeit der Herstellung einer Vielzahl unterschiedli-
cher Materialien und auch einiger Materialsysteme als Legierungen [30-33] oder Multi-
layer [34-37] bietet sie die Moglichkeit, das Gefiige tiber eine breite Variationsmoglichkeit
der Abscheideparameter zu modifizieren. In Arbeiten von Wasekar [38] wird z. B. der
Einfluss des Abscheidemodus (Gleichstrom, gepulste Abscheidung oder Pulsumkehrab-
scheidung), der Stromdichte und des Additivs Saccharin auf die Entwicklung der Mi-
krostruktur und der Oberfliche von nc Nickel geschildert. Um solche Einfliisse zu be-
stimmen, muss der Grofiteil der iibrigen Prozessparameter natiirlich konstant gehalten
werden. Andert man beispielsweise den Elektrolyten, kénnen sich beobachtete Abhén-
gigkeiten sogar gegensatzlich verhalten. Dies verdeutlicht die Komplexitit der Elektro-
deposition und erklédrt, warum die meisten Studien nach dem ,Trial and Error® Prinzip
durchgefiithrt werden. Ein weiterer Vorteil der ED besteht darin, dass sie relativ ein-
fach skalierbar ist, komplexere Geometrien beschichtet werden kénnen und es zu den
kostengiinstigeren Verfahren gehort. Da industriell bereits eine Vielzahl grofitechnischer
Anlagen zur Beschichtung von Bauteilen mittels ED fiir unterschiedliche Metalle exis-
tieren, bietet sich auch die Moglichkeit, diese zur Herstellung von nc Mikrostrukturen zu
verwenden und gewonnene Erkenntnisse einfach in industrielle Anwendungen zu tibertra-
gen. Mit solchen Anlagen kénnen Bauteile mit Flachen im Bereich einiger Quadratmeter
relativ schnell mehrere Millimeter dick beschichtet werden. Da grofie Probendimensionen
und die vergleichsweise schnelle Herstellung derer die Vorraussetzung bieten, um eine
umfangreiche mechanische Charakterisierung durchzufithren, wurde in der vorliegenden
Arbeit das Verfahren der Elektrodeposition gewahlt. Dazu bietet dieses aus demselben
Grund mitunter die grofite technische Relevanz.

Nachteilig an der Nutzung der ED zur Herstellung nanokristalliner Gefiige sind die dazu
meist notigen Additive, die wiahrend der Abscheidung dem Elektrolyten hinzugegeben
werden miissen. Je nach Material das hergestellt werden soll, enthalten diese oft Elemen-
te wie Schwefel oder Phosphor, die bekannt dafiir sind, sich negativ auf die Festigkeit der
Korngrenzen im Material auszuwirken. Dies betrifft insbesondere die Abscheidung von
nc Nickel, welches meist auf die Verwendung von Saccharin, Thioharnstoff oder anderen

auf Schwefel basierten Additiven angewiesen ist.
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2.2. Eigenschaften

Dass durch Kornfeinung eine Festigkeitssteigerung metallischer Werkstoffe erreicht wer-
den kann, ist bereits seit Hall [1] und Petch [2] bekannt. Gleiter [3] hat zudem gezeigt,
dass sich dieser positive Effekt auch bis in den nc Bereich fortsetzt. In Abbildung [2.7]ist
eine klassische Hall-Petch Auftragung von Kupfer unterschiedlicher Korngréfien darge-
stellt. Allerdings dndern sich mit zunehmend kleiner werdenden Kristalliten auch andere
Eigenschaften der Materialien signifikant. Ab einer bestimmten Korngrofle, ist der An-
teil an Grenzflaichen so hoch, dass diese die makroskopisch messbaren Eigenschaften
entscheidend beeinflussen. Dies betrifft neben elektrischen und magnetischen Materia-
leigenschaften z. B. auch die mechanischen Eigenschaften. Die tiblichen Verformungs-
prozesse liber Versetzungen verlieren zunehmend an Bedeutung bis sie ab einer gewissen
Korngrofle gar nicht mehr ablaufen konnen. Parallel dazu wird die plastische Verfor-
mung iiber andere Mechanismen getragen, die an Korngrenzen ablaufen und die bei
Metallen mit technischen Korngroflen eine untergeordnete Rolle spielen. In der klassi-
schen Auftragung nach Hall-Petch duflert sich dies durch eine abweichende Steigung ab

einer bestimmten Korngrofe [39).
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Abbildung 2.7.: Zusammenstellung von Daten zur Streckgrenze von Kupfer unterschied-

licher Korngréflen aus verschiedenen Quellen.

Bis ca. 25 nm (d~%°=0,2) scheint die klassische Hall-Petch Beziehung giiltig zu sein.
Ab dann deuten einige Daten ein Plateau an, wiahrend die Streckgrenze anderer Daten
mit sinkender Korngrofle abnimmt [26]. In der Literatur wird die abnehmende Festigkeit
(Streckgrenze oder Hérte) aber einer gewissen Korngrofie hdufig als inverser Hall-Petch
Effekt diskutiert. Bekannt ist dieser Effekt bereits seit Ende der 80er Jahre [40,41].
Als Ursache fiir den Effekt sehen Chokshi, Rosen, Karch und Gleiter [40] das Diffu-
sionskriechen bei kleinen Korngréfen. Schigtz et al. fanden durch Molekulardynamik-
Simulationen heraus, dass die Ursache des inversen Hall-Petch Effektes vermutlich im
Korngrenzengleiten zu finden ist [42].

Neben den Anderungen der Verformungsmechanismen von nc Metallen, auf die in Kapi-
tel 3| detaillierter eingegangen wird, weisen nc Metalle auch eine Reihe anderer Besonder-

heiten auf. So fasst Herzer [43] einige Arbeiten zur Bestimmung der Koerzitivieldstarke
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von Eisen- und Nickellegierungen unterschiedlicher Korngréfien zusammen. Wahrend im
grobkristallinen Bereich mit Korngrélen von mehr als 10 um die klassische % Bezie-
hung zwischen Koerzitivfeldstirke und Korngrofle gilt, verhélt diese sich bei ufg und
nc Strukturen proportional zur sechsten Potenz (D) des Korndurchmessers. Die Ergeb-
nisse sind in Abbildung [2.8] dargestellt. Als Ursache fiir diesen Effekt sieht Herzer die
Groflenordnung der Kristallite, die fiir nc Metalle den Bereich der magnetischen Domé-
nenwanddicke erreicht. Dadurch verhalt sich das Material magnetisch isotrop und lésst

sich leichter ummagnetisieren.
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Abbildung 2.8.: Koerzitivfeldstédrke unterschiedlicher Eisen- und Nickellegierungen in
Abhéngigkeit der Korngrofie nach .

Der Einfluss der Korngrofie bzw. des Korngrenzenanteils im Metall auf die elektri-
schen Eigenschaften lasst sich iiber die Elektronenbeweglichkeit erkléren. Diese ist an
Korngrenzen reduziert was zu vermehrter Streuung der Elektronen in den Korngrenzen
des Materials fithrt . Infolgedessen sinkt die Leitfahigkeit mit abnehmender Korn-
grofle. Dies ist insbesondere ein Problem fiir die Elektroindustrie, die an Materialien mit
exzellenter Leitfahigkeit bei gleichzeitig guten mechanischen Eigenschaften interessiert

ist. Eine Losungsstrategie fiir dieses Problem ist die Erhohung des Anteils koharenter
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¥.3 Korngrenzen (Zwillinge). Zwillinge sind aufgrund ihrer genauen geometrischen Bezie-
hung weniger gestorte Korngrenzen als hohere > Korngrenzen oder allgemeine Gro3win-
kelkorngrenzen. Dadurch wird die elektrische Leitfihigkeit weniger stark beeinflusst. Bei
sehr hohen Zwillingsdichten des Materials skaliert die Breite der Zwillinge invers mit
der Festigkeit analog zur Korngrofie von herkommlichen Polykristallen . Die Hall-
Petch Beziehung lasst sich also anstelle der Korngrenze gegen die Lamellenbreite der
Zwillinge auftragen . Untersuchungen von Lu et al. haben gezeigt, dass die Fes-
tigkeit von nano-verzwillingtem (nt) Kupfer die von nc Kupfer bei einer gleichzeitigen
Verbesserung der Duktilitat tibersteigt (Abbildung . Lu et al. untersuchten zudem
die elektrische Leitfahigkeit von nc Cu, nt Cu und grobkornigem Cu. Die Ergebnisse
sind in Abbildung [2.9] dargestellt.
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Abbildung 2.9.: Spannungs-Dehnungsdiagramm von nt Cu, nc Cu und grobkristallinem
Cu (A) und Abhéngigkeit des elektrischen Widerstandes von der Tem-
peratur fiir die drei unterschiedlichen Cu Werkstoffe (B) ||

Es ist deutlich erkennbar, dass der elektrische Widerstand des nt Cu nur unwesent-
lich hoher ist als der des grobkornigen Materials. Dagegen ist bei der nc Struktur der
Widerstand aufgrund der stérkeren Elektronenstreuung an den Korngrenzen um mehr
als eine GroBenordnung erh6ht. An diesem Beispiel lasst sich erkennen wie vielseitig nc
(und nt) Werkstoffe sind und dass sie eine Vielzahl von interessanten mechanischen und
physikalischen Eigenschaften aufweisen. Die ED ist dabei ein hervorragendes Werkzeug,

um gezielt Werkstoffe mit einer besonderen Mikrostruktur (wie das hier genannte nt
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Cu) zu erzeugen. Uber die Wahl der Parameter bei der Abscheidung lassen sich so ei-
ne Vielzahl unterschiedlicher Mikrostrukturen mit verschiedenen Texturen, Kornformen
und Korngroflen herstellen. Dies ermoglicht es; die Eigenschaften des Materials an den

jeweiligen Anwendungsfall anzupassen.



3. Verformungsmechanismen

metallischer Werkstofte

Um das mechanische Verhalten von Werkstoffen verstehen zu kénnen, ist das Verstandnis
der Verformungsmechanismen auf mikrostruktureller und atomarer Skala essentiell. Da-
bei gibt es zwischen verschiedenen Werkstoftklassen wie Keramiken, Glasern, Kunststof-
fen, Naturstoffen und Metallen wesentliche Unterschiede. Dies erscheint nachvollziehbar,
denkt man z. B. an den hierarchischen Aufbau von Naturstoffen und vergleicht diesen
mit der meist geordneten Gitterstruktur metallischer Werkstoffe. Allerdings gibt es auch
innerhalb einer Klasse wie den Metallen unterschiedliche Verformungsmechanismen und
demzufolge ein anderes Werkstoffverhalten. Neben der Tatsache, welche Gitterstruktur
ein Metall hat, spielt dabei auch die Kristallitgrofle eine entscheidende Rolle. Die do-
minanten Verformungsmechanismen von nanokristallinen Werkstoffen sind dabei ganz
andere als die von grobkristallinen Metallen['| Im Folgenden wird daher zunéchst auf die
Verformungsmechanismen von , herkdmmlichen, grobkristallinen Metallen eingegangen,

um im anschliefenden Abschnitt die Unterschiede zu nc Werkstoffen herauszuarbeiten.

3.1. Verformungsmechanismen grobkristalliner

Metalle

Die plastische Verformung von grobkristallinen Metallen lasst sich tiber die klassische
Versetzungstheorie erklaren [48-50]. Eine Versetzung ist dabei ein Linienfehler in einem
periodisch aufgebauten Kristallgitter. Am einfachsten lésst sich dies anhand einer Stu-
fenversetzung beobachten. Bei dieser ist, wie in Abbildung gezeigt, eine zusatzliche

!Unter grobkristallinen Metallen sind im Folgenden jene, mit einer Korngré8e von mehr als 1 pm

gemeint.

22
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Ebene in den Kristall ,, geschoben®. Durch das Ende dieser eingeschobenen Ebene ent-
steht eine Storung des Gitters. Neben Stufenversetzungen, bilden Schraubenversetzungen
den zweiten moglichen Versetzungstyp. Man kann sich diese so vorstellen, als wére der
Kristall an einer Seite abgeschert worden [49]. Bei einem Burgersumlauf entlang der
Kristallebene entsteht dabei ein schraubenférmiger Pfad, der dem Versetzungstyp den
Namen gab (Abbildung |3.1(b))).

Burgers-
umlauf

Burgers-
umlauf

Versetzungslinie

(a) (b)

Abbildung 3.1.: Atomistische Darstellung einer (a) Stufen- und (b) Schraubenverset-
zung. Der Burgersvektor steht senkrecht bzw. respiktive parallel zum

Linienelement der Versetzung [49].

Versetzungen werden charakterisiert durch ihr Linienelement ¢ und den Burgersvektor
b. Im Fall einer Stufenversetzung stehen diese beiden senkrecht zueinander. Bei Schrau-
benversetzungen verlaufen sie parallel, wie in Abbildung [3.1(b)| gezeigt.
Die makroskopische Verformung von grobkristallinen Werkstoffen lauft iiber Verset-
zungsbewegung und -nukleation ab. Die Erzeugung der Versetzungen, findet in Ver-
setzungsquellen (z. B. Frank-Read-Quellen) im Korninneren mit dem Anliegen einer
auferen Schubspannung statt. Solange keine riicktreibende Kraft auf die Versetzungs-
quellen wirkt, emittieren diese pulsierend neue Versetzungsringe. Da in einem techni-
schen Polykristall immer eine gewisses Versetzungsdichte vorherrscht, ist insbesondere

die Bewegung von Versetzungen (iiber z. B. Versetzungsgleiten) essentiell fir die plas-
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tische Verformung. Ubliche Versetzungsdichten liegen im Bereich von 10'° L fiir lange
erholte und 10% # fiir stark kaltverformte Werkstoffe. Damit sich eine Versetzung be-

wegen kann, ist eine gewisse Aktivierung notig. Die erforderliche Spannung dafiir wird

Peierls-Spannung 7p genannt und ist in Gleichung [3.1] dargestellt.

S L . <—(“ d) (3.1)

1—v 1—v) b

Dabei ist G der Schubmodul, v die Poissonzahl, d der Netzebenenabstand und b der
Betrag des Burgersvektors. An der Gleichung ist ersichtlich, dass 7p fiir kleine Burgers-
vektoren und grofie Netzebenenabstdnde minimiert wird, Versetzungsgleiten fiir diese
Bedingungen also am giuinstigsten ist. Fiir kubisch flichenzentrierte (kfz) Metalle, ist
dies fiir die {111}-Netzebenen und die (110)-Richtungen der Fall. Bei vier nicht paral-
lelen Netzebenen mit jeweils drei Gleitrichtungen ergeben sich so zwolf Gleitsysteme im
kfz Gitter. Uber das Schmidsche Schubspannungsgesetz (Gleichung lassen sich die

wirkenden Schubspannungen 7, in jedem Gleitsystem berechnen.
Ta = Ogq COSK COSY =m 0, (3.2)

Dabei ist o, die von aulen angelegte Spannung, x der Winkel zwischen Belastungs-
richtung und Gleitebenennormale und ¢ der Winkel zwischen Belastungsrichtung und
Gleitrichtung. Das Produkt cos k cos wird auch als Schmid-Faktor m bezeichnet. Be-
tragen beide Winkel 45°, wird dieser maximal mit einem Wert von 0,5. Die von auflen
angelegte Spannung muss dann doppelt so hoch wie die Peirls-Spannung sein, um das
Gleitsystem zu aktivieren und die Versetzung zu bewegen. In einem Polykristall mit vie-
len unterschiedlich orientierten Kornern, beginnt also die Versetzungsbewegung in dem
Korn mit dem hochsten Schmid-Faktor und dann sukzessive in weniger giinstig orien-
tierten Kristalliten. Dabei konnen die Versetzungen untereinander oder mit anderen De-
fekten wechselwirken und sich an Korngrenzen aufstauen. Jede dieser Wechselwirkungen
ist die Grundlage eines Mechanismus zur Festigkeitssteigerung. Beispielsweise wird die
Wechselwirkung von Versetzungen untereinander bei der Kaltverfestigung ausgenutzt.
Die Versetzungsdichte steigt dabei durch die plastische Verformung so stark an, dass die
Bewegung der Versetzungen zunehmend erschwert wird. Das makroskopische Resultat ist
ein Anstieg der Festigkeit des Werkstoffs. Bei der Mischkristallhdrtung erschweren hin-

gegen lokale Gitterverzerrungen die Versetzungsbewegung. Kleine Ausscheidungen oder
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Dispersoide im Material miissen von Versetzungen umgangen oder geschnitten werden
(je nachdem ob diese kohédrent oder inkohédrent bzgl. der Gitterstruktur vorliegen) und
erhéhen die Festigkeit des Werkstoffs auf diese Weise (Ausscheidungs- und Dispersions-
hiartung). Uber die Wechselwirkungen von Versetzungen untereinander und damit auch
mit den Versetzungsquellen, die sich im Inneren eines Korns befinden, lasst sich der fiir
die vorliegende Arbeit wichtigste Mechanismus zur Steigerung der Festigkeit erklaren:
die Kornfeinung. Werden Versetzungen von Quellen (z. B. Frank-Read-Quellen) emit-
tiert, erreichen sie irgendwann die Korngrenzen und stauen sich daran auf. Der Aufstau
geschieht dabei umso schneller, je geringer die Korngrofle istﬂ Der Prozess lauft da-
bei so lange ab, bis die riicktreibende Kraft des Versetzungsaufstaus auf die Quelle so
hoch wird, dass diese zum Erliegen kommt. Dabei skaliert die Abhangigkeit der Festig-
keitssteigerung von der Korngréfle D mit \F und wird durch die Hall-Petch Beziehung
beschrieben, welche bereits in Abbildung - 2.7| verdeutlicht wurde. Eine grafische Uber-
sicht der in grobkristallinen Materialien auftretenden Versetzungsmechanismen ist in

Abbildung [3.2] dargestellt.

| wechselwirkung mit
“| anderen Defekten

Wechselwirkung '
von Versetzungen

‘u"ersetzungsglmten -\

T
i O b

in kfz Metallen auf {111} Ebenen in <110> Rlchtungen _/

Aufstau an
Korngrenzen

Vervielfaltigung
von Versetzungen

Abbildung 3.2.: Ubersicht der wichtigsten Prozesse der Versetzungsplastizitit in grob-
kristallinen, metallischen Werkstoffen ||

2 Ausgenommen von dem in der Literatur diskutierten inversen Hall-Petch Effekt bei KorngréBen

im unteren nc Bereich.
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3.2. Verformungsmechanismen nanokristalliner

Metalle

Wahrend bei grobkristallinen Materialien, wie bereits im vorangegangenen Abschnitt
beschrieben, die Verformung tiber die klassische Versetzungsplastizitit getragen wird,
spielen bei stetig kleiner werdenden Kristalliten im nc Bereich zunehmenden andere Me-
chanismen die tragende Rolle bei der Verformung. Auch der hohe Anteil an Grenzflichen-
atomen bei kleinen Korngréfen, der bereits in Abbildung grafisch veranschaulicht
wurde, beeinflusst makroskopisch messbare Grofien wie z. B. die Dichte. Arbeiten von
Leibner et al. zeigen, dass aufgrund des hohen Anteils an Korngrenzen die Dichte einer
Pd-Au Legierung aufgrund der geringeren Ordnung der Korngrenzenatome um 10 % bis
20 % im Vergleich zu einem ungestérten Kristall reduziert ist [52]. Dies wirkt sich auf
nahezu alle damit verbundenen Eigenschaften aus. Dazu kommen meist herstellungs-
bedingte Besonderheiten bei der Struktur nanokristalliner Materialien. Elektrolytisch
hergestellte Proben weisen z. B. in Abhéngigkeit der Abscheideparameter eine beson-
dere Textur oder Kornform auf [3853,/54]. Bei Materialien mit anisotropen elastischen
Konstanten fiihrt dies, im Gegensatz zu untexturierten oder isotropen Materialien, zu
makroskopisch richtungsabhéangigen mechanischen Eigenschaften. In Abbildung sind
die richtungsabhéngigen Elastizitdtsmoduln fiir einige Werkstoffe dargestellt.
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0

a: Titankarbid, A4 = 0,88 b: Wolfram, A = 1,00 c: Aluminium, A = 1,23

d: Silizium., A = 1,57 e: Gold, A = 1,89 f: a-FEisen, A = 2,13

g: Nickel, A = 2,50 h: Kupfer, A = 3.22 i: Zink, Eoo1y/E 1010y = 0,3

Abbildung 3.3.: Richtungsabhéngigkeit des Elastizitatsmoduls fiir verschiedene Materia-

lien [49].

Die Ursache, warum mit kleiner werdenden Kristalliten zunehmend andere Mechanis-

men bei der Verformung nanokristalliner Materialien eine tragende Rolle spielen, lasst
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sich iiber die Prozesse bei Frank-Read-Quellen beschreiben. Ausgehend von den Ver-
setzungsquellen im Korninneren, bewegen sich die Versetzungen auf ihrem Gleitsystem
radialsymmetrisch von der Quelle weg. Treffen sie dabei auf ein Hindernis wie die Korn-
grenze, kommt es an dieser zum Erliegen der Bewegung und daraufhin zu einem Aufstau
folgender Versetzungen. Je kleiner dabei die Korngréfle bzw. je naher die Korngrenze an
der Versetzungsquelle ist, desto frither findet dieser Aufstau statt. Dies ist die Ursache fiir
die Festigkeitssteigerung mit kleiner werdenden Kérnern. Werden die Koérner allerdings
so klein, dass nahezu keine Versetzungen die Quelle verlassen kénnen, ist die Verformung
iiber diesen Mechanismus deutlich eingeschrankt. Um die makroskopische Verformung
auf mikroskopischer Skala zu bewaltigen, miissen folglich andere Mechanismen wirksam
werden. Dazu gehoéren unter anderem Diffusionskriechen, Korngrenzengleiten, Kornrota-
tion, Verzwillingung, verformungsinduzierte Korngrenzenmigration und mesoskopisches
Gleiten [55-64].

Obwohl es bei konventionellen Metallen erst bei hoheren homologen Temperaturen auf-
tritt, wird Diffusionskriechen haufig als Verformungsmechanismus nanokristalliner Ma-
terialien diskutiert. Die Verformung wird dabei rein iiber Leerstellendiffusion von und zu

den Korngrenzen im Korninneren (Nabarro-Herring-Kriechen) oder entlang der Korn-

1
PER)

gen der Mechanismus bei kleinen Korngréfien dominierend ist !l Aufgrund der geringeren

grenzen (Coble-Kriechen) getragen. Bei letzterem skaliert die Kriechrate mit weswe-
Ordnung im Bereich der Korngrenze ist zudem die Aktivierungsenergie fiir die Leerstel-
lendiffusion geringer. Dadurch findet die Diffusion der Leerstellen bevorzugt entlang
der Korngrenzen und dies auch bei geringeren Temperaturen als beim Nabarro-Herring-
Kriechen statt. Durch den Prozess der Leerstellendiffusion muss sich zudem die Kornform
dndern, was die Ursache fir den Mechanismus des Korngrenzengleitens ist [49]. Dieser
dient zur Wahrung der Kompatibilitdt und ermoglicht es, dass sich Korner gegeneinan-
der bewegen. An Tripelpunkten im Material kommt es aufgrund dessen allerdings zu
starken Spannungsiiberhohungen, was zur Schédigung durch Aufreilen der Korngrenze
fihren kann [49].

In Arbeiten von Wang et al. [66] wird neben dem Diffusionskriechen und Korngren-

zengleiten auch eine versetzungsgesteuerte Kornrotation als moglicher Verformungsme-

3Beim Nabarro-Herring-Kriechen skaliert die Kriechrate mit %. Korngrenzen dienen als Quelle und
Senke fiir Leerstellen [65]
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chanismus von nc Platin mit extrem kleinen Kérnern (<6 nm) bei Raumtemperatur
beobachtet. Die Untersuchungen wurden anhand von in situ Versuchen an Diinnschich-
ten im Transmissionselektronenmikroskop (TEM) durchgefiihrt. Aufgrund der extrem
diinnen Schichten und der damit verbundenen grofien freien Oberfliche, mag der Pro-
zess der Kornrotation zwar erleichtert ablaufen, wéire aber auch im Bulkmaterial durch
einen stiarkeren Ausgleich durch Korngrenzendiffusion und -bewegung moglich.

In Arbeiten von Ivanisenko et al. [57] wird an nc Proben, die mittels HPT verformt
wurden, sowohl mikroskopische als auch mesoskopischen Gleitbander festgestellt. Diese
treten dabei erst bei hoheren Dehnungen auf, da die Plastizitat zu Beginn der Verfor-
mung zunéchst tber Korngrenzengleiten und Kornrotation ablauft. Auch die Bildung
verformungsinduzierter Zwillinge spielt bei der Verformung von nc Materialien eine mit-
unter entscheidende Rolle. Die durch diese erreichbare Scherverformung ist allerdings
nicht ausreichend, um die Verformung bei hohen Dehnungen/Scherungen alleine zu be-
werkstelligen [57]. AuBerdem ist die Bildung von Wachstums- und Verformungszwillin-
gen abhangig von der Stapelfehlerenergie des Materials und entsprechend erleichtert, bei
Werkstoffen mit geringer Stapelfehlerenergie. In Arbeiten von Liao et al. [67] wird Zwil-

lingsbildung als hauptséachlicher Verformungsmechanismus bei nc Kupfer unter Raum-

mJ
U

temperatur und geringen Dehnraten diagnostiziert. Da Kupfer mit ca. 30-6 eine
eher geringe Stapelfehlerenergie besitzt, erscheint diese Beobachtung nur plausibel [68].
Die Stapelfehlerenergie von Nickel liegt zum Vergleich bei ca. 200 ’7’;—‘27

Ein weiterer, in der Literatur zunehmend haufig diskutierter Fall, ist die spannungs-
oder dehnungsinduzierte Korngrenzenmigration bzw. Kornwachstum. Anhand von MD-
Simulationen beschreiben Cahn et al. [58] ausfithrlich die Wechselwirkung zwischen
Korngrenzenmigration und inneren Spannungen. Dabei kann spannungsinduzierte Korn-
grenzenmigration Anderungen der Kornform und Kornrotation verursachen, ohne das
Mitwirken von Gleit- oder Diffusionsprozessen im Korninneren. Es handelt sich dabei
um einen Deformationsmechanismus von Polykristallen der ausschlielich iiber die Korn-
grenzen getragen wird und daher von entsprechend hoher Bedeutung fiir nc Metalle ist.
Bei Zugversuchen unter Raumtemperatur wird durch diesen Prozess Kornwachstum an
nc Aluminium beobachtet [58/69]. Legros et al. beobachten ebenfalls Kornwachstum in in
situ TEM Untersuchungen an Aluminium Diinnschichten [59]. Dabei tritt Kornwachstum

in den Probenbereichen auf, die unter erhohten Spannungen stehen, wie beispielsweise
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an der Front von Rissspitzen. In Bereichen geringerer Spannungskonzentrationen wird
hingegen kein Kornwachstum beobachtet. Glushko et al. beobachten dehnungsinduzier-
tes Kornwachstum vor allem an Gold Diinnschichten |70]. Dabei wachsen die Kristallite
ausgehend von einer durchschnittlichen Korngréfie von 200 nm nach 500 Zyklen bei
2 % Dehnung bis auf 800 nm Grofe. Ein interessantes Ergebnis wurde zudem von Liao
et. al veroffentlicht, welche elektrolytisch hergestelltes nc Nickel mittels HPT verformt
haben [71]. Die Autoren fanden heraus, dass es entgegen der Hochdruck-Torsion von
grobkristallinem Nickel bei nc Nickel zu Kornwachstum kommt. Die resultierende Korn-
grofe nach dem HPT Prozess ist dabei in beiden Féllen (also ausgehend vom grob- oder

nanokristallinen Material) die gleiche [71].

3.2.1. Verformung von nanokristallinem PED-Nickel

Die oben beschriebenen Mechanismen umfassen die am haufigsten diskutierten Verfor-
mungsprozesse nanokristalliner Materialien. Welche davon genau wirksam werden, héngt

dabei von vielen Einflussfaktoren ab. Darunter z. B.:
e Von dem untersuchten Material,
o der Art dessen Herstellung,
o der Korngrofenverteilung,
e der Kornform und Textur,

o des Charakters der Korngrenzen (z. B. Kleinwinkel- oder Growinkelkorngrenzen,

kohéarente 33-Korngrenzen, etc.),
e Fremdatomen im Material und insbesondere deren Segregationsverhalten,

sowie weiteren Effekten, die die oben beschriebenen Mechanismen beeinflussen kénnen.
Da sich die vorliegende Arbeit auf die Untersuchung elektrolytisch hergestellten Nickels
beschrénkt, sind im Folgenden insbesondere dessen wirksame Verformungsmechanismen
von besonderer Relevanz. In Arbeiten von Kumar et al. [64] wird die Deformation und

Schadensentwicklung von elektrolytisch hergestelltem Nickel untersucht und daher hier
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kurz zusammengefasst. Die Autoren untersuchen zwei unterschiedlich hergestellte Ma-
terialien aus verschiedenen Quellen. Bei dem ersten Material handelt es sich um PED-
Nickel mit einer mittleren Korngrofie von ca. 30 nm. Der Elektrolyt ist eine Mischung
aus Nickelsulfat und Nickelchlorid (Watts-Elektrolyt) zusammen mit tiblichen Additiven
wie Borsaure, Natriumlaurylsulfat und Saccharin. Der pH-Wert wurde auf einem Wert
von 2,0 konstant gehalten und die Abscheidetemperatur lag bei 65°C. Die Stromdichte
wihrend des Prozesses lag bei 50 mA/cm? [72]. Die zweite Quelle wird in [73] beschrie-
ben und basiert ebenfalls auf einem Watts-Elektrolyten. Genaue Prozessparameter sind
der Veroffentlichung nicht zu entnehmen. Das Material weist eine Korngréfie von ca.
40 nm auf. Die Autoren beschreiben sowohl ex situ Experimente (Druckversuche, Wal-
zen und Nanoindentation) mit anschlieBender Charakterisierung im TEM als auch in situ
Zugversuche im TEM. Bei allen ex situ Verformungsexperimenten war die im Material
verbliebene Versetzungsdichte nicht ausreichend, um die hohen plastischen Dehnungen
zu erklaren. Anhand der in situ Zugversuche konnten die Autoren feststellen, dass die
Verformung durch Emission von Versetzungen an Korngrenzen initiiert wird. Dadurch
entstehen Poren und/oder Risse entlang von Korngrenzen und an Tripelpunkten, wel-
che mit zunehmender Verformung wachsen und zu einer Separation einzelner Kristallite
fithren. Die separierten Korner werden dann als lokaler Einkristall verformt. Eine sche-

matische Darstellung dieser Verformungsmechanismen ist in Abbildung gegeben.
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Abbildung 3.4.: Schematische Darstellung der Verformung von nc Nickel durch Korn-

grenzengleiten nach Kumar et al. [64].

Zusatzlich zu dem oben beschriebenen Mechanismus, beobachten die Autoren eben-
falls die Bildung von Verformungszwillingen. Die beobachteten Bruchflaichen von sowohl
in situ als auch ex situ Proben weisen dabei Dimpel auf, die sechs bis zehnmal so grofl
sind, wie die Korngréfle des Materials. Diese Dimpel bilden sich dabei an den Poren
des Materials. Dass die Porenbildung ein wichtiger Schadigungsmechanismus nanokris-
talliner Materialien ist, bestéitigen auch weitere Arbeiten wie z. B. die von Pippan und
Hohenwarter |74], welche die Bruchzdhigkeit nc Materialien untersuchen.

In Arbeiten von Padilla und Boyce [75] wird der Einfluss der zyklischen Belastung auf
das Kornwachstum thematisiert. Witney und Weertman [76] berichten zuvor schon von
einem mechanisch induziertem Kornwachstum von nc Kupfer um ca. 30 % verglichen
mit der initialen Korngrofe. Padilla und Boyce fanden im Rahmen von Untersuchun-
gen zur Rissinitiierung und Risswachstum in nc Ni-Mn ein signifikantes Kornwachstum
durch zyklische Belastung. Die lokal gewachsenen Kristallite sind dabei von ca. 38 nm

auf mehr als 400 nm gewachsen und gehen mit einer Rissinitiierung sowie eines initialen



3. Verformungsmechanismen metallischer Werkstoffe 33

Risswachstums einher (Abbildung [3.5)).

Abbildung 3.5.: RE-Aufnahme eines ermiidungsinduzierten Kornwachstums in nc Ni-
Mn. Vor der zyklischen Belastung war das komplette Gefiige nc. Nach
der zyklischen Belastung wurde der Rissursprung in einem Bereich ge-
wachsener Kristallite gefunden ]|

In Arbeiten von Dalla Torre et al. werden im Rahmen von Untersuchungen zur
Dehnratenempfindlichkeit von technisch reinem und kommerziell erhéltlichen nc ED Ni-
ckel dhnliche Ergebnisse beobachtet. Die Autoren fithren das Wachstum der Kristallite
von ca. 44 nm Korngréfle auf lokal ca. 200 nm Korngréfle im Bereich von Scherbén-
dern auf die bei deren Bildung entstehende Warme zurtick. Gestiitz wird die These
nach Meinung der Autoren dadurch, dass keinerlei Anzeichen fiir Versetzungsaktivité-
ten im rekristallisierten Bereich zu beobachten sind. Ein weiteres, wesentliches Fazit

ihrer Untersuchungen ist allerdings auch, dass Vergleiche von unterschiedlich Hergestell-
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ten nc Nickel Proben (durch Elektrodeposition) nur schwer moglich sind. Die Ursache
wird vornehmlich in der unterschiedlichen Art und Menge von Verunreinigungen sowie
in dem Vorhandensein von Mikro- bzw. Nanoporen im Material gesehen. Diese Effekte
fithren zu nicht zu vernachlédssigenden Unterschieden insbesondere der mechanischen Fi-
genschaften des abgeschiedenen Probenmaterials [77].

In einem Ubersichtsartikel beschreiben Pineau et al. [78] unter anderem den Einfluss
von nc Gefligen auf Rissinitiierung und Risswachstum. Die Autoren folgern anhand der
publizierten Daten, dass nc Materialien — verglichen mit ihren grobkristallinen Gegen-
stiicken — eine hohere Risswachstumsrate zeigen und héufig zudem empfindlicher hin-
sichtlich der Rissinitiierung sind. Als Ausnahme werden nc Ni-Co Legierungen genannt.
Eine elektrolytische Legierungsabscheidung geringer Mengen an Co hat nach Sangid et
al. [79] eine kornfeinende Wirkung auf Nickel und reduziert zusétzlich dessen Stapelfeh-
lerenergie. Das Resultat ist eine erhohte Zwillingsdichte, die sich wiederum giinstig auf
das Risswachstum auswirkt. Wie in Abbildung[3.6]schematisch dargestellt ist, blockieren
sowohl Zwillingsgrenzen als auch GroBwinkelkorngrenzen die von der Rissspitze emittier-
ten Versetzungen. Diese Versetzungsbewegung ist allerdings fiir weiteres Risswachstum

erforderlich, weswegen auf die Rissausbreitung eine riicktreibende Kraft wirkt.
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Abbildung 3.6.: Schematische Darstellung eines Risses vor einem nc Gefiige mit Zwil-
lingen und Grofiwinkelkorngrenzen. Beide blockieren die Emission von

Versetzungen aus der Rissspitze und wirken damit entgegen der Riss-

ausbreitung :

Wird der Verformungsmechanismus tiber Entzwillingung unterbunden, ware eine logi-
sche Konsequenz, dass eine Erhohung der Zwillingsdichte sich durch die Reduktion der
Risswachstumsgeschwindigkeit positiv auf die Ermiidungseigenschaften auswirkt. Vor-

aussetzung dafiir ist allerdings eine ausreichende Festigkeit der (Zwillings-)Korngrenzen.

3.2.2. Ermiidungsverhalten bimodaler Werkstoffe

Das Wachstum bestimmter Kristallite aufgrund einer giinstigeren Orientierung, Nach-
barschaftsbeziehungen oder eines inhomogenen Pinnings der Korngrenzen wird als ab-
normal bezeichnet. Abnormal wachsende Korner ,fressen* dabei ihre Nachbarkorner auf
und nehmen so eine signifikant groflere Dimension an als die restlichen Korner der Mi-
krostruktur. Stoppt der Prozess bevor alle kleineren Korner verschwunden sind, bildet
sich eine bimodale Korngréfenverteilung. Wéhrend kleine Kristallite fiir eine hohe Fes-

tigkeit sorgen, ist auch bekannt, dass groflere Korner durch Versetzungsplastizitat ein
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gutes Verfestigungsverhalten und eine hohe Duktilitat bereitstellen. Eine in der Lite-
ratur mehrfach diskutierte Strategie ist es daher, durch eine Kombination von kleinen
und groflen Kornern einen guten Kompromiss zwischen Festigkeit und Duktilitdt bzw.
Verfestigung zu erzielen [80,81]. Tellkamp et al. beschreiben in [82] ein solches Ver-
halten anhand von nc 5083 Aluminium mit vereinzelten groflen Kornern. Das Material
zeigt eine um bis zu 30 % bessere Zugfestigkeit verglichen mit kommerziellen 5083 Al-
Legierungen, bei einer gleichzeitig sehr guten Duktilitdt. Diese fiihrt Tellkamp auf die
im Material enthaltenen grofleren Korner zuriick. Die grofleren Korner sollen zudem die
Rissausbreitung ausbremsen, was Arbeiten von Hosseini bestatigen [83]. Auch Fergu-
son et al. untersuchen bimodale Geflige von Al-5083 und entwickeln ein analytisches
Modell zur Vorhersage der Streckgrenze in Abhédngigkeit der jeweiligen Gefiigeanteile
des Materials [84]. Werkstoffkennwerte wie die Zugfestigkeit, die Dehngrenze oder ein
neu definierter Parameter fiir die Duktilitat lassen sich bei der von Ferguson untersuch-
te Aluminium-Legierung gut anhand einer Mischungsregel fiir die Anteile von groben
Kristalliten berechnen. Die Duktilitdt nimmt dabei mit einem steigenden Anteil grofier
Kristallite zu. Dies gilt leider fiir das in der vorliegende Arbeit hergestellte Material
nicht, weswegen sich die Ergebnisse von Ferguson nicht iibertragen lassen.

Hanlon berichtet in seinen Arbeiten von einer deutlich besseren Dauerfestigkeit im Fall
spannungsgeregelter Ermiidung (Abbildung von nc und ufg Nickel verglichen mit
grobkristallinem Nickel [85,86]. Allerdings beschreibt er auch, die Kornfeinung habe
einen schidlichen Effekt auf die Rissausbreitung und deren Schwellwert. Meyer et
al. fanden dagegen eine Steigerung der Schwellwerte durch bimodale Gefiige anhand der
Al-Legierung 6060 welche mittels ECAP und Alterung hergestellt wurde [87]. In Arbei-
ten von Cavaliere [88] wird ebenfalls beschrieben, dass die Risswachstumsgeschwindigkeit
mit abnehmender Korngrofie zunimmt. Tingaud et al. beschreiben das Risswachstum in
bimodalen Gefiigen aus pulvermetallurgisch hergestelltem Nickel. Die Autoren kommen
zu dem Ergebnis, dass das Risswachstum bevorzugt in Bereichen von nc Kérnern ver-
lduft, da hier der geringere Widerstand gegen eine Risséffnung besteht [89]. Die Ursache
dafiir liegt im Herstellungsprozess des Materials. Das bimodale Gefiige wurde durch die
Konsolidierung von zwei Pulvern (eines mit Partikeln im Nanometerbereich und eines
mit Partikeln einer Grofie von mehreren Mikrometern) hergestellt. Durch die Oxidation

der Partikeloberfliche der Pulver, ist die Bindung im nc Bereich des konsolidierten Me-
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talls deutlich schwécher, was die Rissausbreitung begiinstigt. Im Bereich der gréfleren
Koérner wird die Rissausbreitung hingegen durch Versetzungsplastizitat verlangsamt. Die
zur Verformung bendtigte Energie wirkt dem Energiegewinn durch das Risswachstum
entgegen. Liu et al. berichten iiber ein Modell zur Bestimmung des kritischen Spannungs-
intensitatsfaktors Ko von nc und bimodalen (bestehend aus nc und grobkristallinen
Bereichen) Gefiigen . Die Autoren betonen den starken Einfluss der groben Kérner

und konstatieren dem bimodalen Gefiige hohere Kjo-Werte.

W mc Ni
800 — T % = @® ufc Ni
. b E 4| A ncNi -
700fme e B == UFC =
[ @ o VIC ‘g;
600 @ 7 3 3f ]
[ [ ] [ ] u %
Stress 500 n ® 3 @
Range s )] ] © LL ]
(MPa) 4005— m —: £
r o e -] _8
300F . 8 4L ]
: 1 g
200F
E 1 ; 0 PRSI W TN TN S A W NN SN T M N W |
L T T R T 0 20 40 60 80 100 120 140
No. of Cycles to Failure Fatigue Cycles (In Thousands)

(a) (b)

Abbildung 3.7.: (a) Wohler Diagramm bzw. Dauerfestigkeitsbereich fiir mikrokristallines
(mc), ufg und nc Nickel. (b) Risslangenénderung gegen die Zyklenzahl
bei einem initialen AK-Wert von 9,5 M Pa+/m und einem R-Wert von

20,3 .

Hoppel et al. fithrten spannungs- und dehnungsgeregelte Ermiidungsversuche an mit-
tels ECAP hergestellten Kupferproben unterschiedlicher Gefligezustande durch . Die
Autoren verglichen grobkérnige, feinkornige (ECAP) und bimodale Proben miteinander.
Dabei fanden sie heraus, dass bei spannungsgeregelter Ermiidung das grobkérnige Ma-
terial am schlechtesten abschneidet, wahrend die hochsten Werte mit den feinkérnigen
Proben erzielt wurden. Interessant ist allerdings, dass im Fall der dehnungsgeregelten
Ermiidung die bimodalen Proben am besten abschneiden, wahrend sich das feinkornige

Material sogar schlechter als das Grobkristalline verhélt.



4. Grundlagen der
Elektrodeposition

Da die Proben der vorliegenden Arbeit mittels Elektrodeposition hergestellt wurden, sol-
len die Grundlagen dieses Verfahrens in diesem Kapitel etwas nédher beschrieben werden.
Dabei wird zunéchst auf die atomaren Prozesse bei der kathodischen Metallabscheidung
eingegangen, sowie die dabei auftretenden Unterschiede zwischen Gleichstromabschei-
dung (DC, engl. direct current), gepulster Elektrodeposition (PED, engl. pulse electro
deposition) und Strompulsumkehrabscheidung (PRP, engl. pulse reverse plating) eror-
tert. Im Anschluss werden die Moglichkeiten beschrieben, das Verfahren fiir die Her-
stellung nc Materialien zu verwenden und die Voraussetzungen, die dafiir notig sind.
Im letzten Abschnitt wird der Einfluss einiger Prozessparameter auf die Eigenschaften
der hergestellten Schichten exemplarisch zusammengefasst. Eine umfassende Beschrei-
bung der Elektrodeposition verschiedener Metalle und Legierungen ist in den Werken

von Gamburg [91] und Brenner [92] zu finden.

4.1. Kathodische Metallabscheidung

Die kathodischen Metallabscheidung wird anhand des Aufbaus einer simplen galvani-
schen Zelle beschrieben. Diese besteht aus der Anordnung zweier Elektroden (der Ka-
thode und der Anode) in einem sog. Elektrolyt. Dieser fliissige Elektrolyt besteht dabei
aus den in einem Medium gelosten lonen eines Metallsalzes, das die Metallionen fir die
Abscheidung bereitstellt. Bei der Abscheidung von Nickel wird z. B. in Wasser gelostes
Nickelsulfat, Nickelsulfamat oder Nickelchlorid verwendet [91]. Zwischen den Elektroden
ist tiber die Bewegung der Ionen als Ladungstrager die Leitfahigkeit gewdhrleistet. An

der Grenzfliche zwischen metallischer Elektrode und Elektrolyt kann es nun zu einem

38
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Stoffaustausch kommen (Abbildung [4.1)).

Abbildung 4.1.: Schematische Darstellung der Oxidation und Reduktion an der Grenz-
flache Elektrode-Elektrolyt .

Dieser kann in zwei Richtungen ablaufen:

« Bei der Oxidation verlassen Atome unter Abgabe von Elektronen'| das Metallgitter

und gehen im Elektrolyten in Losung.

o Bei der Reduktion kénnen sich analog dazu Ionen in der Losung unter Aufnahme
von Elektronen an der Grenzfliche der Elektrode anlagern und ins Metallgitter

einbauen.

Entsprechend sind die Reaktionsgleichungen fiir Oxidation
Me — Me*™ + ze™ (4.1)

und Reduktion
Me*™ + zew — Me (4.2)

Abhingig vom Vorzeichen des Standardelektrodenpotentials E° zwischen Elektroden-
material und Elektrolyt, lduft dabei die Reaktion in die eine oder andere Richtung ab.
Das konzentrationsabhéangige Elektrodenpotential E' lésst sich dabei iiber die Nernst-

Gleichung bestimmen.

E=E"+

T z+
fa In[c(Me*T)] (4.3)

'Die Anzahl der abgegeben Elektronen korrespondiert mit der Wertigkeit des Metallions.
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Dabei ist R die Gaskonstante, T die Temperatur, z die Anzahl der ausgetauschten Elek-
tronen, F die Faraday-Konstante und ¢(Me*) die Metallionenkonzentration. Bei zwei
Elektroden mit unterschiedlichem Vorzeichen findet eine Redox-Reaktion statt. Die Re-
duktion lauft dabei an der Elektrode mit positivem Vorzeichen, die Oxidation analog
an der Elektrode mit negativem Vorzeichen ab. Die Potentialdifferenz zwischen beiden
Elektroden ergibt sich dann aus der Differenz beider Elektrodenpotentiale Er.q — Eo..
Auf diesem Prinzip beruht der Aufbau jeder Batterie. Wird nun eine externe Spannung
zwischen beiden Elektroden angelegt, lasst sich die Reaktion beeinflussen. Die Poten-
tialdifferenz zwischen Gleichgewichtspotential und dem Potential bei angelegter Span-
nung wird als Uberspannung 1 bezeichnet und stellt eine der wichtigsten GrofSen bei
der Elektrodeposition dar. Uber die Uberspannung lisst sich der Stromfluss zwischen
den Elektroden einstellen. Da der Stromfluss aufgrund der Geometrieabhéngigkeit der
Elektroden wenig Aussagekraft besitzt, wird er tublicherweise auf die Elektrodenfldche
normiert, um unterschiedliche Arbeiten miteinander zu vergleichen. Stromdichten wer-
den dabei anodisch genannt (i,), wenn sie ein positives Vorzeichen besitzen, was bei
einer positiven Uberspannung der Fall ist. Analog heifien negative Stromdichten katho-
dische Stromdichten (i;). Wahrend die anodischen Stromdichten die Metallauflésung an
der Anode beschreiben, sind die kathodischen Stromdichten Grundlage fiir die Metallab-
scheidung an der Kathode und damit ein wichtiger Parameter fiir die Elektrodeposition.
Fiir einen idealen Aufbau der Elektrodeposition wird daher die Reduktion an einer Elek-
trode (Kathode, Arbeitselektrode) mit geeignetem Substratmaterial erzwungen, um die
Metallabscheidung zu realisieren. Das Material der Anode sollte dabei dem des abge-
schiedenen Metalls entsprechen, da von ihr Atome unter Abgabe von Elektronen im
Elektrolyt gelost werden und somit den Verbrauch der Ionen an der Kathode ausglei-
chen. Dadurch bleibt die Ionenkonzentration im Elektrolyten nahezu konstant. Dieser
Aufbau ist schematisch in Abbildung gezeigt.



4. Grundlagen der Elektrodeposition 41

e ” €
R Galvanostat —_—
Potentiostat

Anode Kathode
abgeschiedenes
4 Metall (Depo-
sit)

Abbildung 4.2.: Schematischer Aufbau der Elektrodeposition ||

Bei der Einstellung der Uberspannung ergeben sich dariiber hinaus zwei prinzipiel-
le Regelarten. Im potentiostatischen Betrieb wird die Stromstirke so angepasst, dass
wéahrend der Abscheidung eine konstante Spannung an der Kathode anliegt. Dies liefert
kontrolliertere Reaktionsbedingungen, erfordert aber auch die Spannungsmessung einer
Referenzelektrode in unmittelbarer Kathodennéhe und ist technisch aufwéndiger. Beim
einfacheren, galvanostatischen Betrieb wird die Spannung so geregelt, dass sich ein kon-
stanter Stromfluss ergibt. In der vorliegenden Arbeit wird die Abscheidung ausschlieflich

im galvanostatischen Modus betrieben.

4.1.1. Ionenbewegung im Elektrolyten

Die Tonenbewegung im Elektrolyten und an der Grenzfliche Substrat-Elektrolyt be-
stimmt mafgeblich die Abscheidung und damit die Eigenschaften des Deposits. In [94]
ist eine detaillierte Beschreibung der dabei wirksamen Mechanismen gegeben. Im Fol-
genden werden die wesentlichen Prozesse kurz zusammengefasst.

Obwohl es naheliegend erscheint, dass das elektrische Feld zwischen beiden Elektroden
einen Einfluss auf die Bewegung der Ionen im Elektrolyten hat, ist diese Bewegung —

auch als Migration bezeichnet — eher vernachléssighar . Die Geschwindigkeiten der
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Ionen durch Migration liegen dabei nur im Bereich von einigen #2* [93]. Die Metallionen-
bewegung im Elektrolyten wird mafigeblich durch Konvektion und Diffusion bestimmt.
Da die Anode fiir einen standigen Ausgleich der Metallionenkonzentration sorgt, ist die
Konzentration c,, der Metallionen im Elektrolyten durch Konvektion und thermische
Fluktuation nahezu konstant. Eine ausreichende Konvektion wird tiblicherweise durch
Badbewegung wie Riihren erreicht. Direkt an der Kathode findet allerdings ein sténdiger
Verbrauch der Ionen im Elektrolyten statt, weswegen dieser in unmittelbarer Nahe der
Grenzflache verarmt. Daraus resultiert ein Konzentrationsgradient zwischen Kathodeno-
berflache ¢, und konstanter Elektrolytkonzentration c,, weiter weg von der Kathode, was
eine Triebkraft fiir die Diffusion der Ionen darstellt. Der Bereich, durch den die Ionen
aufgrund des Konzentrationsgradienten diffundieren wird auch als Nernst’sche Diffu-
sionsschicht bezeichnet. Thre Dicke dy liegt ohne nennenswerte Konvektion im Bereich
von ca. 100 pum, kann aber durch eine starke Konvektion um Gréflenordnungen reduziert
werden [94]. Eine schematische Darstellung des Konzentrationsverlaufs vor der Kathode

ist in Abbildung [4.3] dargestellt.
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Abbildung 4.3.: Schematischer Konzentrationsverlauf in unmittelbarer Néhe der Katho-

denoberfliche und lineare Néherung nach Nernst [93].

In der Nernst-Schicht ist Diffusion der einzige Mechanismus zur Bewegung der Metal-
lionen. Dies hat einen entscheidenden Einfluss auf die Abscheidebedingungen und muss

insbesondere bei der Gleichstromabscheidung besonders beriicksichtigt werden. Liegt
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iiber einen léngeren Zeitraum ein konstanter Strom an, verarmt der Elektrolyt unmit-
telbar an der Kathodenoberfliche zunehmend mehr an Ionen, bis deren Konzentration
gegen Null geht. Die Abscheidungsrate ist dann ausschliefllich tiber die Zeit definiert,
die die Tonen zur Uberwindung der Nernst-Schicht benétigen. Dies wird als massetrans-
portkontrolliertes Verhalten bezeichnet. Das Resultat ist ein langsames und tendenziell
stangelformiges Wachstum der Kristallite. Je schneller die Ionen an der Kathodeno-
berfliche verbraucht werden, umso schneller tritt reines massetransportkontrolliertes
Wachstum ein. Dies muss beispielsweise bei der Wahl der Stromdichte wiahrend der DC
berticksichtigt werden. Wahrend gerade hohe Stromdichten aus Griinden der schnelle-
ren Abscheidungsrate und erhohten Keimbildung bevorzugt werden, darf diese nicht zu
hoch gewahlt werden, um einen flacheren Konzentrationsgradienten zu gewéhrleisten.
Einige Verfahren zielen daher auch auf die Erhohung der Konvektion unmittelbar vor
der Kathodenoberflache ab. Ein Beispiel dafiir sind rotierende Scheibenelektroden und
alle weiteren Verfahren, bei denen die Kathode selbst wihrend der Abscheidung bewegt
wird [94].

Eine Zusammenfassung des genauen Mechanismus der Schichtbildung und des Schicht-
wachstums nach Pletcher [94] bei der Elektrodeposition ist bereits in der Dissertation
von Jung [96] gegeben und wird hier kurz rezitiert. Jung teilt den Prozess in die sieben

nachfolgenden Schritte ein:
a) Diffusion der solvatisierten/hydratisierten Metallionen zur Kathode
b) Elektronenaustausch
c) partielles oder totales Abstreifen der Hydrathitille und Adatom-Bildung
d) Oberflachendiffusion der Adatome auf Substrat
e) Keimbildung und Clusterbildung
f) Keimwachstum durch Einbau weiterer Adatome
g) Ausbildung kristallographischer und morphologischer Eigenschaften des Deposits

Abbildung [4.4] veranschaulicht diese Schritte grafisch.
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Abbildung 4.4.: Schematischer Ablauf der Elektrokristallisation nach Pletcher und Jung

Um ein moglichst feinkérniges Gefiige zu erhalten, muss daher die Keimbildungsrate
erhoht und die Keimwachstumsrate so niedrig wie moglich gehalten werden. Die Keim-
bildungsrate lasst sich beispielsweise durch eine Erhohung der Stromdichte realisieren.
Dabei miissen allerdings die zuvor erwahnten Aspekte hinsichtlich des massetransport-
kontrollierten Wachstums berticksichtigt werden. Die Herstellung nc Metalle ist daher
mittels DC deutlich schwerer und kann lediglich tiber die Behinderung der Oberfla-
chendiffusion der Adatome durch Inhibitoren erreicht werden. Eine Alternative bieten

unterschiedliche Abscheidebedingungen hinsichtlich der Strom-Zeit-Verlaufe.

4.1.2. Gepulste Elektrodeposition (PED) und
Strompulsumkehrabscheidung (PRP)

Die Probleme der DC Abscheidung wurden bereits erwahnt und in Abbildung [4.3] an-
hand der Verarmung der Metallionenkonzentration in der Néhe der Kathode grafisch
veranschaulicht. Durch den Ubergang von kontinuierlichem Stromfluss zu Strompulsen
mit einer Ruhezeit t,;¢ zwischen den Pulsen, in der kein Strom fliet, lasst sich der Kon-
zentrationsverlauf der Nernst-Schicht positiv beeinflussen. Mittels PED koénnen auf diese
Art sehr hohe Peak-Stromdichten erzielt werden, ohne dass der Elektrolyt in gleichem
MafBe verarmt wie bei der DC Abscheidung. In der kurzen Ruhephase steigt dabei durch
Konvektion und weitere Diffusion die Konzentration der Metallionen an der Grenzflé-

che erneut an, wodurch die Keimbildung wieder geférdert wird. Typische Pulsdauern
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und Off-Zeiten befinden sich dabei meist im Bereich einiger Millisekunden. Eine sche-
matische Darstellung der Strom-Zeit-Verlaufe von DC und PED ist in Abbildung [4.5(a)|

und [4.5(b)| dargestellt.
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Abbildung 4.5.: Charakteristischer Strom-Zeit-Verlauf fiir die (a) DC und (b) PED Ab-

scheidung.

Durch die gepulste Abscheidung andert sich der Konzentrationsverlauf vor der Ka-

thode zyklisch. Abbildung zeigt, wie sich der Verlauf aus Abbildung durch die

Verwendung von Strompulsen mit der Zeit andert.
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Abbildung 4.6.: Schematischer Konzentrationsverlauf in unmittelbarer Nahe der Katho-
denoberfliche und lineare Naherung nach Nernst bei gepulster Abschei-
dung [93].

Dabei spaltet sich die Nernst-Schicht in zwei Bereiche auf. Einen stationdren Be-
reich, dessen Konzentrationsgradient nach wie vor aufgrund der Verarmung und nicht
vollstandigen Regeneration der Metallionenkonzentration wahrend der off-Zeit entsteht
und einen pulsierenden Bereich. Der Konzentrationsgradient des stationéren Bereichs ist
damit vergleichbar mit dem der Nernst-Schicht der DC bei gleicher mittlerer Stromdich-
te. Der pulsierende Bereich entsteht aufgrund des zyklischen Charakters des anliegenden
Pulsstroms. Wéahrend der Pulsdauer ¢,,, bzw. t;ﬂ flie3t ein relativ hoher Strom, der dafir
sorgt, dass die Metallionenkonzentration an der Grenzfliche abnimmt. In der Ruhephase
regeneriert sich der Elektrolyt von dieser Verarmung wieder teilweise. Damit die Rege-
neration auch ausreichend funktioniert, miissen entsprechend lange off-Zeiten gewéahlt
werden. In der Praxis sind die off-Zeiten dabei meist ldnger als die on-Zeiten der Pulse.
Je hoher dabei die Stromdichte wéihrend des Pulses ist, desto mehr Ionen werden an
der Kathode verbraucht und desto langer muss die off-Zeit gewahlt werden. Bei gleicher

mittlerer Stromdichte setzt demnach massentransportkontrollierte Abscheidung deutlich

2Der Index k bedeutet, dass es sich um einen kathodischen Puls handelt.
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spater bei PED im Vergleich zur DC Abscheidung ein.

Der grofle Vorteil der gepulsten Elektrodeposition sind die damit erreichbaren hohen
Pulsstromdichten, die fiir eine Erhohung der Keimbildungsrate und damit einer Her-
stellung feinkornigerer Gefiige sorgen. Im Vergleich zur DC Abscheidung lassen sich um
Groflenordnungen hohere Stromdichten verwenden, da diese nur iiber die Dauer eines
kurzen Pulses aufrechterhalten werden miissen. Die Folge dieser hohen Stromdichte ist
eine hohe Keimbildungsrate an der Kathode. Durch die kurze Pulsdauer ist die Span-
nung vergleichbar mit der DC Abscheidung, was dem Risiko unerwiinschter Wasserstoff-
bildung entgegenwirkt. Bei dauerhaft hohen Stromdichten, kann es durch Elektrolyse
neben der Wasserstoftbildung auch zu einer Zersetzung einiger Elektrolytbestandteile
kommen [97,98]. Um Geflige im nc Bereich herstellen zu kénnen, sind jedoch meist zu-
sitzlich Additive erforderlich, die als Inhibitoren die Oberflichendiffusion der Adatome
behindern und somit das Keimwachstum hemmen. Géngige Inhibitoren bei der Abschei-
dung von Nickelschichten werden im Abschnitt aufgelistet und beschrieben.

Eine weitere Variation der Pulsparameterﬂ lasst sich dadurch erreichen, dass positive
bzw. anodische Stromdichten ¢, der Pulsperiode zugefiigt werden. Dies wird als PRP
bezeichnet. Ein exemplarischer Strom-Zeit-Verlauf ist in Abbildung dargestellt.

3Als Puls- oder Stromparameter werden jene Parameter bezeichnet, die den Stromverlauf der Ab-
scheidung beschreiben. Die Definition dient der Abgrenzung weiterer Parameter der Elektrodeposition
wie z. B. pH-Wert, Temperatur, Badbewegung, Additivkonzentrationen, Badzusammensetzung. Zu den

Pulsparameter gehoren die verschiedenen Stromdichten und Puls- bzw. Ruhezeiten.
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Strom

Zeit

Abbildung 4.7.: Expemplarischer Strom-Zeit-Verlauf beim PRP. Neben den kathodi-
schen Pulsen und off-Zeiten, werden beim PRP zusétzlich anodische Pul-

se mit geringerer Stromdichte als die der kathodischen verwendet [93].

Dabei ist wichtig, dass die mittlere Stromdichte im kathodischen, also negativen Be-
reich bleibt, da sonst keine Metallabscheidung stattfindet und das Substrat im schlimms-
ten Fall aufgelost wird. Fiir die Berechnung der mittleren Stromdichten ¢, miissen also
die anodischen Stromdichten abgezogen werden.
ik : tk - ia ' ta

= (4.4)
th+ ta+ toss

m

Zur Berechnung der Masse m einer galvanisch abgeschiedenen Metallschicht, kann das

Faradaysche Gesetz verwendet werden.

M iy, -t
- 4.5
m=—r (4.5)

Dabei ist M die Molmasse, t die Abscheidezeit, F' die Faradaykonstante und z die Anzahl
der bei der Elektrolyse ausgetauschten Elektronen. In der Praxis liegt die reale Masse
des abgeschiedenen Deposits immer unter der theoretischen, mittels des Faradayschen
Gesetzes bestimmten Masse. Dies liegt unter anderem an Nebenreaktionen, die an der
Kathode stattfinden wie z. B. die Bildung von Wasserstoff. Das Verhéltnis aus der real
umgesetzten Masse und der theoretisch vorhergesagten heifit kathodische Stromausbeu-
te und liegt meistens bei der Abscheidung von Nickel iiber 0,9.

Wie beim PED-Verfahren kommt es auch beim PRP zur Aufspaltung der Nernst-Schicht
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vor der Kathode. Aufgrund der anodischen Pulse, wird jedoch ein Teil des abgeschiede-
nen Metalls iiber eine Oxidbildung aufgelost, weswegen die Dicke der Diffusionsschicht
geringer ist. Durch die anodischen Pulse kommt es neben der Bildung von Oxiden an der
Kathodenoberflidche zu einer Oxidation des adsorbierten Wasserstoffs, was die Einlage-
rung dessen reduziert und damit einer moglichen Wasserstoftversprodung entgegenwirkt.
Ein weiterer Vorteil ist die Einebnung von Unebenheiten auf der Oberflache der Schicht.
Ahnlich zum Verfahren der Elektropolituif] werden dabei Erhebungen der Schicht auf-
grund eines kiirzeren Diffusionsweges bevorzugt abgetragen. Daneben ist die Bildung
von Oxiden durch anodische Pulse gerade bei der Herstellung von nc Metallen von be-
sonderem Interesse. Da die geringe thermische Stabilitat nanokristalliner Werkstoffe eine
zentrale Herausforderung ihrer Anwendbarkeit darstellt, sind Methoden gefragt, die die-
se erhohen. Die durch die anodischen Pulse gebildeten Metalloxide lagern sich in das
Material mit ein und behindern die Korngrenze in ihrer weiteren Bewegung, was zu ei-
ner Stabilisierung der Mikrostruktur zu hoheren Temperaturen fithrt [99].

Trotz der erhohten Keimbildung durch PED- und PRP-Verfahren ist oft der Einsatz von
Additiven zur Inhibierung der Elektrokristallisation metallischer Schichten unerlésslich,
um nc Gefiige herstellen zu konnen. Dies ist insbesondere wichtig bei der Herstellung
dickerer Schichten im Millimeterbereich, da die Abscheidung der Kristallite mit zuneh-
mender Schichtdicke ohne Kornfeiner nicht mehr keimbildungs- sondern hauptséachlich

wachstumsdominiert verlauft [96].

4.2. Inhibierung und Elektrokristallisation

In der Dissertation von Jung [96] sind die wesentlichen Effekte bei der Inhibierung wih-
rend der Elektrodeposition bereits auf Basis der Arbeiten von Fischer |[100] und Fran-
klin |101] zusammengefasst und werden daher an dieser Stelle nur wiederholt.

Jung teilt die Elektrokristallisation dabei in die folgenden drei Teilschritte ein:

1. Stofftransport im Elektrolyten,

4Die Elektropolitur ist ein metallografisches Priparationsverfahren, bei dem die anodische Metal-
lauflésung verwendet wird, um eine moglichst glatte und verformungsfreie Probenoberflache herzustel-

len.
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2. Durchtritt durch die Phasengrenze (elektrolytische Doppelschicht = Metallober-
flache) und

3. Einordnung in das Gitter (Metalloberfliche = Metallgitter).

Dabei hat jede Beeinflussung einer oder mehrerer dieser drei Schritte Auswirkungen auf
das Schichtwachstum und damit auf die Mikrostrukturﬁ] des Deposits. Nach Fischer [100]
beschreibt Inhibition die Hemmung bzw. Verlangsamung eines oder mehrerer der oben
genannten Teilschritte durch andere Stoffe. Dabei wird zwischen Elektrolytfilminhibition
und Oberflicheninhibition unterschieden. Bei ersterer hemmen die Inhibitoren den Stoff-
transport durch die Nernst-Schicht, wahrend bei der Oberflacheninhibition Inhibitoren
an der Elektrodenoberfliche adsorbieren und die wirksame Uberspannung dadurch er-
hoéhen. Dies begiinstigt die Keimbildungsrate. Zudem wird die Oberflichendiffusion der
Adatome und damit das Keimwachstum gehemmt. Es wird zwischen priméren und se-
kundéren Inhibitoren unterschieden. Primére Inhibitoren bleiben wahrend der Hemmung
unverandert in ihrer Struktur und chemischen Zusammensetzung, wohingegen sekundére
Inhibitoren erst wahrend der Abscheidung entstehen.

Andere Autoren wie z. B. Franklin [101] unterscheiden eine ganze Reihe zusétzlicher Me-
chanismen der Inhibition bzw. der Wirkung von Additiven auf die Metallabscheidung.

Dazu gehoren nach Franklin:
o Blockieren der Oberfliche ,,dirt mechanisms*

Anderung im Helmholtz-Potential

Komplexbildung

Ionenpaarbildung

Anderung der Grenzflichenspannung und des Elektrodenfilms

o Einfluss der Additive auf die Wasserstoftbildung und Absorption

5An dieser Stelle sei noch einmal vermerkt, dass der Autor mit ,Mikrostruktur® mehr als nur Mor-
phologie und Textur der Kristallite meint. Gerade bei nanokristallinen Materialien und Herstellungsver-
fahren wie der Elektrodeposition spielen Effekte wie Segregation von geringen Mengen an Fremdatomen,
Verteilung und Auftreten unterschiedlicher Korngrenzentypen, die Dichte, sowie Fehlstellen des Mate-

rials etc. eine entscheidende Rolle auf alle in der vorliegenden Arbeit betrachteten Eigenschaften.
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« Anomale Kodeposition]
o Effekt der Additive auf Zwischenprodukte

Anhand dieser vielfaltigen Einflussfaktoren wird deutlich, wie komplex die gegenseitige
Wechselwirkung der Elektrolytbestandteile bei der Metallabscheidung sein kann. Aus
diesem Grund ist die Elektrolytentwicklung nach wie vor nicht berechenbar und wird

rein empirisch verfolgt [96].

4.3. Einfluss der Prozessparameter

Neben dem Einfluss der verwendeten Additive bei der Abscheidung, wirken sich auch
alle weiteren Prozessparameter auf das Schichtwachstum, die entstehende Mikrostruktur
und damit auch auf die mechanischen Eigenschaften des Deposits aus. Im Folgenden soll
der Einfluss der wichtigsten Prozessparameter erldutert werden. Zur klareren Abgren-
zung soll zwischen Badparametern und Stromparametern unterschieden werden. Zu den

letzteren gehoren:
» Abscheidemodus (DC, PED, PRP)

o Stromdichte der Abscheidung (mittlere Stromdichte 4,,, kathodische Stromdichte

i, und anodische Stromdichte i, )
« im Fall von PED oder PRP: Pulsdauern ¢; und ¢, bzw. Ruhezeit ¢,

Unter den Badparametern werden folgende Groflen zusammengefasst:

Basiselektrolyt (Art, Zusammensetzung, Ionenkonzentration) und Additive

pH-Wert

Abscheidetemperatur

Badbewegung

6 Additive konnen bei der Kodeposition zweier Metalle, die Abscheidekinetik qualitatitv &ndern. So
kann es z. B. vorkommen, dass nicht das Metall, welches aus thermodynamischer Sicht hauptséichlich

abgeschieden werden sollte, sondern das Legierungselement primér abgeschieden wird.
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e Filtration
« Kathodenmaterial
« Badgeometrie

Aufgrund der Vielfalt der moglichen Prozessparameter und des komplexen Zusammen-
spiels dieser untereinander, lasst sich erahnen, wie grof§ das Spektrum moglicher Werk-
stoffeigenschaften der so hergestellten Schichten ist. Auch wenn im Folgenden die prin-
zipiellen Tendenzen des Einflusses einer Variation der einzelnen Prozessparameter dar-
gestellt werden, kann es bei der praktischen Anwendung aufgrund der Wechselwirkung

der Parameter untereinander zu Abweichungen dieses Verhaltens kommen.

4.3.1. Abscheidemodus und Stromdichte

Der Abscheidemodus und die Stromdichte lassen sich nicht getrennt voneinander be-
trachten. Die Unterschiede zwischen DC, PED und PRP Verfahren lassen sich nur an-
hand gleicher mittlerer Stromdichten vergleichen. Der bereits zuvor erwihnte Ubergang
von keimbildungsdominierter zu wachstumsdominierter Abscheidung bei der Herstellung
dickerer Schichten macht sich besonders bei der DC Abscheidung bemerkbar. Beim PED-
Verfahren ist die Abscheidung iiberwiegend von Beginn bis Schluss keimbildungsdomi-
niert. Dadurch lasst sich ein globulares, nanokristallines Gefiige tiber eine Schichtdicke
von mehreren Millimetern herstellen. Fiir die Herstellung von nc Materialien ist zum
einen eine hohe Keimbildungsrate und zum anderen eine geringe Oberflachendiffusion
erforderlich. Erstere wird durch die hohe Stromdichte (verglichen mit der Stromdichte
bei der DC Abscheidung) wihrend der Pulse erreicht. Um moglichst feinkérnige Metalle
herstellen zu kénnen, muss die Stromdichte daher so hoch wie moglich gewéhlt werden,
ohne massetransportkontrolliertes Wachstum zu foérdern. In Fall von massentransport-
kontrolliertem Wachstum waren Kristallite, die in Bereiche einer hoheren Ionenkonzen-
tration wachsen, begiinstigt und wiirden umso schneller weiterwachsen. Die Folge ist
eine Ausbildung einer kolumnaren Wachstumsmorphologie. Bei dickeren Schichten kann
es zudem dazu kommen, dass es zu einem Texturumschlag zwischen energetisch begiins-

tigten Orientierungen zu Beginn und schneller wachsenden Orientierungen bei langerer

Abscheidedauer kommt [102]. Abbildung zeigt schematisch den Unterschied des be-
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schriebenen Wachstums bei konventioneller Abscheidung mit Gradient der Wachstums-
morphologie tiber die Schichtdicke und im Vergleich dazu ein vollstandig nanokristallines

und globulares Gefiige.

Conventional plating — Nano plating —
strong grain shape anisotropy  no grain shape anisotropy A

] b

Growth Direction

Substrate Substrate

Abbildung 4.8.: Schematische Darstellung einer konventionellen Abscheidung mit Gra-
dient der Kornform iiber die Schichtdicke (a) und vollstandig nanokris-

tallines, globulares Gefiige (b) [103].

4.3.2. Pulsdauer

Auch bei der Wahl geeigneter Pulsdauern muss ein Kompromiss gefunden werden zwi-
schen adaquater Wachstumsgeschwindigkeit aus Griinden der Kosten- und Zeitersparnis
und ausreichender Regeneration der Metallionenkonzentration direkt an der Kathodeno-
berfliche. Wéahrend sich anhand von Gleichung die maximale Stromdichte bei der

DC abschéatzen lasst, muss beim PED-Prozess die maximal mégliche on-Zeit des katho-
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dischen Pulses t;, bestimmt werden.

F-D-cy,
gy = 2 (4.6)

N
Dazu wird ausgehend von Gleichung die Diffusion durch den pulsierenden Teil der
Nernst-Schicht betrachtet. Bei dem Extremfall, dass die Konzentration der Ionen an der
Grenzflache gerade Null ist (¢, = 0) und ausgehend davon, dass die Konzentration nach

ausreichender off-Zeit gleich der Konzentration im Elektrolyten c., ist, ergibt sich die

D Z'F'thf 2
= . off 4.
T=5 ( i (4.7)

Ubergangszeit 7 zu:

Bei gegebener Pulsstromdichte ¢, und Ionenkonzentration des Elektrolyten kann so also

die maximale on-Zeit ermittelt werden.

4.3.3. Elektrolytzusammensetzung

Fiir die Nickelabscheidung existieren hauptsachlich drei Basiselektrolyten, die entweder
auf Nickelsulfat, Nickelchlorid, Nickelsulfamat oder einer Mischung dieser bestehen. Der
wohl gangigste Elektrolyt ist der sog. Watts Elektrolyt der aus einer Mischung zwi-
schen Nickelchlorid und Nichelsulfat besteht [104]. Neben diesem werden meist noch
Sulfamatbéder eingesetzt, da diese eine deutlich hohere Nickelionenkonzentration liefern
kénnen [105]. Weitere Vorteile von Sulfamatbédern sind die mit ihnen erreichbare, hohe
Reinheit und die deutlich geringeren Eigenspannungen des Deposits, was sich positiv auf
die Herstellung dickerer Schichten auswirkt. Der Vorteil von Nickelchlorid liegt darin,
dass dieser die anodische Metallauflosung begiinstigt und somit fiir einen ausreichenden
Nachschub an Metallionen im Elektrolyten sorgt [91]. Die mechanischen Eigenschaften
von Nickelschichten aus Chloridbédern sind laut Gamburg allerdings schlechter [91].

Neben diesen Basiszusammensetzungen gibt es eine Reihe von Additiven, die den Ba-
dern aus unterschiedlichen Griinden zugegeben werden. Bei der Herstellung dekorati-
ver Nickelschichten geht es hauptséchlich um Eigenschaften wie den Glanz der Schicht,
wihrend andere Anwendungen auf die Verbesserung des Korrosionsschutzes oder die
Verschleifleigenschaften eines Bauteils abzielen. Je nach Anwendungsfall kommen unter-
schiedliche Additive zum Einsatz, die historisch bedingt teilweise noch in die Klassen

Leveler und Brightener eingeteilt werden. Unter Leveling versteht man die fortlaufende
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Reduzierung der Rauheit der Oberflache, also deren zunehmende Einebnung. Leveler
wirken dabei hauptséchlich durch die Adsorption an Erhebungen der Wachstumsflache,
wodurch ein weiteres Wachstum an diesen Erhebungen unterbunden bzw. reduziert wird.
Griibchen und vertieft liegende Stellen werden so schneller aufgefillt, wodurch sich die
Oberflache angleicht [106]. Brightener funktionieren in gewisser Weise ahnlich und redu-
zieren ebenfalls die Rauheit auf einer Mikroebene durch diffusionskontrolliertes Leveling.
Dariiber hinaus spielt die Kornfeinung und eine zufélligere Orientierungsverteilung der
Kristallite ein Rolle fiir den Glanz der Oberflache |106}/107]. Typische Leveler bei der
ED von Nickel sind z. B. Butindiol (BD), Thioharnstoff oder Cumarin. Der bekannteste
Brightener und Kornfeiner ohne Leveling Eigenschaften ist Saccharin [108].

Weitere Additive, die bei der Abscheidung eine wichtige Rolle spielen, sind unter an-
derem das Tensid Natriumlaurylsulfat als Netzmittel, um die Einlagerung von Was-
serstoff(bldaschen) in das Deposit zu verhindern, sowie Borsdure als pH-Puffer. Eine
Umfassendere Beschreibung von Levelern und Brightenern sowie weiteren Additiven ist
in (91,192,106, 108] zu finden.

4.3.4. Badparameter

Abhéangig von der Wahl des Elektrolyten miissen auch entsprechend die anderen Para-
meter gewihlt werden. Ubliche Grenzen bei der Temperatur liegen z. B. fiir Watts- und
Sulfamatbéder zwischen 40°C' und 60°C. Begrenzt wird die anwendbare Elektrolyttem-
peratur meist durch das Stattfinden unerwiinschter Nebenreaktionen ab einer gewissen
Temperatur sowie z. B. durch die Hydrolyse durch das im Bad enthaltene Wasser. Aus
diesem Grund ist der pH-Wert ebenfalls begrenzt und sollte fiir Sulfamatbéder zwischen
3,6 und 4,2 liegen [91]. Die Badbewegung sollte ausreichend sein, um eine konstante
Konzentration im Elektrolyten zu gewéhrleisten und unmittelbar vor der Kathode fiir
eine notige Stromung zu sorgen, die die Metallionen moglichst nah zur Grenzfliche befor-
dern. Die Stromung an der Kathode unterstiitzt dazu den Abtransport von sich eventuell
bildenden Wasserstoffblasschen an deren Oberflache. Eine Filtration sorgt fiir die Reini-
gung des Elektrolyts von entstandenen Partikeln. Als Richtwert sollte eine Filtration so
durchgefithrt werden, dass das gesamte Elektrolytvolumen pro Stunde mindestens zwei
bis dreimal umgewélzt wird und Filterpapier fiir die Filtration von Schwebstoffen bis

5 um verwendet wird [109).



5. Thermische und mechanische
Stabilitat nanokristalliner

Materialien

Einer der grofiten Forschungsschwerpunkte im Kontext nanokristalliner Metalle befasst
sich mit der Stabilitdt deren Mikrostruktur bei erhohten Temperaturen oder mecha-
nischen Lasten. Die thermische Stabilitdt beschreibt bis zu welcher Temperatur keine
signifikanten Verdnderungen der Mikrostruktur (z. B. Kornwachstum) eintreten. Ana-
log wird im Folgenden der Begriff der mechanischen Stabilitat verwendet, um zu be-
schreiben, ob und wann Kornwachstum unter dem Einwirken externer Lasten eintritt.
Dieses Verhalten ist von tragender Bedeutung fiir die guten mechanischen Eigenschaf-
ten nanokristalliner Metalle, da diese auf der geringen Korngréfe beruhen. Im Fall von

Kornwachstum gehen diese zum Teil verloren.

5.1. Thermische Stabilitat

In der vorliegende Arbeit geht es hauptsachlich um die Herstellung nanokristalliner Pro-
ben mittels Elektrodeposition. Die allgemeinen Voraussetzungen dafiir wurden bereits

im vorangegangenen Kapitel erortert:
o Eine hohe Keimbildungsrate
o Geringes Keimwachstum durch Inhibierung

Neben diesen Voraussetzungen muss zusétzlich gewéhrleistet sein, dass es bei der Her-
stellungstemperatur nicht bereits zu Kornwachstum kommt. Dies ist fiir viele nc Me-

talle keine Selbstverstédndlichkeit, da diese oft bei vergleichsweise niedrigen Temperatu-

26



5. Thermische und mechanische Stabilitat nanokristalliner Materialien 57

ren oder sogar bei Raumtemperatur bereits rekristallisieren. In Arbeiten von Ames et
al. [110] wird bei mittels Inertgaskondensation hergestelltem nc Palladium Kornwachs-
tum bei Raumtemperatur beobachtet. Die Beobachtungen der Autoren sind dabei aus
zwei Griinden bemerkenswert: Zum einen ist dies eine sehr geringe homologe Temperatur
fiir Kornwachstum, da der Schmelzpunkt von Palladium bei 1555°C' liegt. Zum anderen
setzt sich das Kornwachstum so lange fort, bis sich nach etwa zwei Monaten eine mittlere
Korngrofle von mehr als 10 um eingestellt hat.

Die treibende Kraft fiir das Auftreten von Kornwachstum ist das Bestreben des Poly-
kristalls zur Reduzierung der Grenzflichen- bzw. Exzessenergie [111-113]. Bei konven-
tionellen Metallen mit Korngroflen im Mikrometerbereich und grofler, ist diese Trieb-
kraft aufgrund des geringen Korngrenzenanteils verhaltnismafig klein. Erst bei hohe-
ren Temperaturen kommt es zur Aktivierung der Korngrenzenbewegung und damit zu
Kornwachstum. Je kleiner die Kristallite werden, umso mehr Korngrenzen gibt es im
Polykristall und umso héher ist auch die Grenzflachenenergie und damit die treibende
Kraft fiir Kornwachstum. Im Fall von nc Nickel setzt Kornwachstum schon bei Tempe-
raturen von etwa 200 °C' ein, was einer homologen Temperatur von 0,27 T}, entspricht
(die Schmelztemperatur von Nickel liegt bei 1455°C") [114]. Typischerweise beginnt die
Rekristallisation bei homologen Temperaturen zwischen ca. 0,4 —0,6 7,,,. Die Erhéhung
der thermischen Stabilitat ist eines der wichtigsten Forschungsgebiete nanokristalliner
Metalle. Um dies zu erreichen, muss die Bewegung der Korngrenzen verhindert bzw.
reduziert werden. Die Geschwindigkeit der Korngrenzenbewegung v ergibt sich aus der
Kongrenzenmobilitdt M und der treibenden Kraft P [115] in die unter anderem die

Kriimmung der Korngrenze einflief3t.
v=M-P (5.1)

Um Kornwachstum zu verhindern, muss also entweder M oder P reduziert werden. Im

Folgenden werden die drei wichtigsten Methoden dafiir vorgestellt.

5.1.1. Reduzierung der treibenden Kraft der

Korngrenzenbewegung

Um die Stabilitdt der Korngrenzen zu erhdéhen, kann deren treibende Kraft P reduziert

werden. Diese ist proportional zur Korngrenzenenergie vop und umgekehrt proportional
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zum Korndurchmesser D.

2
p= 168 (5.2)

CYGBD

Dabei ist agp eine Proportionalitatskonstante zwischen Kriimmungsradius und Korn-
druchmesser. Die Korngrenzenenergie v4p ist dabei eine komplexe Funktion mehrerer
Einflussfaktoren wie z. B. des Korngrenzentyps, der Misorientierung, eventueller Segre-
gationselemente etc. [116], sodass eine genaue Quantifizierung schwierig ist. Der Einfluss
unterschiedlicher Parameter, wie vor allem der Orientierungsbeziehungen benachbarter
Korner auf die Korngrenze, wurde in Arbeiten von Olmsted et al. untersucht [117]. Die
Autoren halten fest, dass sich keine eindeutige Abhangigkeit zwischen Orientierungsbe-
ziehungen und Korngrenzenenergie feststellen lésst.

Allerdings weisen kohérente Zwillingskorngrenzen generell eine geringere Korngrenzen-
energie auf. Diese Erkenntnis ist fiir kfz Metalle und Herstellungstechniken wie die ED,
Magnetronsputtern oder andere Prozesse, bei denen das Material schichtweise aufgebaut
wird von besonderem Interesse, da sich die Zwillingsdichte iiber die Wahl geeigneter
Prozessparameter gezielt beeinflussen lasst [118]. Auf diese Weise lassen sich nanover-
zwillingte (nt) Materialien herstellen, die sich durch eine sehr hohe thermische Stabilitét
auszeichnen. Die Stabilitdat von nt Metallen soll dabei jene von nc Metallen mit einer
zur Lamellenbreite aquivalenter Korngrofe iibertreffen [119-121]. Die minimal erreich-
bare Lamellenbreite nt Metalle reicht bis in den einstelligen Nanometerbereich [119122].
Zhang et al. untersuchten die thermische Stabilitdt von nt Cu mit einer Lamellenbreite
von wenigen Nanometern. Die Autoren fanden dabei heraus, dass nach einer Wérme-
behandlung bei 800°C" die Korngrofle der Sédulen um ca. eine Groflenordnung auf ca.
500 nm angestiegen ist, wihrend die Lamellenbreite der Zwillinge sich noch im Bereich
von ca. 20 nm bewegt. Da die Korngrenzenenergie eines Zwillings mehr als eine Grofien-
ordnung kleiner ist als die einer Grofwinkel-Korngrenze, ist die thermische Stabilitiét
entsprechend hoher [119).

Eine weitere Moglichkeit die Korngrenzenenergie zu reduzieren, liegt in der Segregation
von Fremdatomen an Korngrenzen |111,/112}/123-127]. Kirchheim berichtet von einem
Experiment an einem Trikristall, um den Einfluss der Segregation auf die Korngren-

zenenergie zu bestimmen [111}/112]. Krill beschreibt eine Formel um die Energie der
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Korngrenze in Abhéngigkeit der Segregation zu bestimmen |128§]:

A
Anhand von Gleichung zeigt sich, dass in Abhéngigkeit der Segregationenthalpie

AH** und der Grenzflichenkonzentration nf;?/A der Segregate die Energie der Korn-

seg
YaB = Yo — AH™Y <nB> (5-3)

grenze theoretisch auf Null reduziert werden kann. In diesem Fall wére die Mikrostruktur
thermodynamisch stabil.

Fremdatome sind neben deren Einfluss auf die Korngrenzenenergie auch Ursache ei-
nes anderen Mechanismus, der die Korngrenzen ,pinnen“ und so in ihrer Bewegung
(kurzzeitig) festhalten kann. Dieser Mechanismus wird im englischen Sprachgebrauch

als impurity- oder solute-drag effect bezeichnet und im folgenden Abschnitt erlédutert.

5.1.2. Solute-drag effect

Bei dem solute-drag effect handelt es sich um einen Stabilisierungsmechanismus, den
Cahn [129], Liicke und Stiiwe [130] bereits um die 60er Jahre diskutiert haben. Da-
bei geht es um den Effekt von Verunreinigungen auf die Mobilitdt der Korngrenze. Die
Autoren thematisieren die Bremswirkung von Verunreinigungsatomen auf die Korngren-
zenbewegung in Abhangigkeit verschiedener Einflussfaktoren wie u. a. der Diffusionsge-
schwindigkeit der Fremdatome bezogen auf die Geschwindigkeit der Korngrenze. Die Ver-
unreinigungen wirken dabei einen gewissen ,,pinning pressure® auf die Korngrenze aus,
der bei hohen Korngrenzengeschwindigkeiten umso grofler ist, je hoher die Diffusivitat
der Atome ist. Bei langsamen Geschwindigkeiten der Korngrenzen weisen Verunreinigun-
gen mit einer geringeren Diffusivitdt den starkeren Effekt auf. Diese scheinen aufgrund
ihrer geringeren Beweglichkeit eine stirkere Bremswirkung auf die Korngrenze auszuii-
ben. Der solute-drag effect ist dabei so stark, dass eine extrem geringe Konzentration
an Verunreinigungen schon eine merkliche Reduzierung der Korngrenzenbeweglichkeit
verursacht und damit die thermische Stabilitdt nanokristalliner Materialien signifikant
erhoht.

In Abbildung[5.1]ist die Bremswirkung der Verunreinigungen nach Cahn gegen die Korn-
grenzengeschwindigkeit aufgetragen. Der Verlauf der Kurve ergibt sich aus Gleichung/[5.4]

avCy

Di



5. Thermische und mechanische Stabilitdt nanokristalliner Materialien 60
mit 2 Blz)
+oo sinh” == dx
= ANy kT — 2T % 55
VR . T D) (5:5)
und N JE
+oo
2_ 'V °=
/B = o) (dw) D(x)dx (5.6)

Dabei ist p; die riicktreibende Kraft der Verunreinigungen, v die Geschwindigkeit der

Korngrenze, Cy die Konzentration der Verunreinigungen im makroskopischen Festkor-

per, E die Wechselwirkungsenergie, k die Boltzmann-Konstante, T' die Temperatur und
D(x) der ortsabhingige Diffusionskoeffizient. Wie an Gleichung zu sehen ist, ist p;

temperaturabhéngig und damit bei unterschiedlichen Temperaturen nicht gleich wirk-

sam. In der Literatur finden sich verschiedene Arbeiten, die zu dem Ergebnis kommen,

dass der solute-drag effect bei niedrigen Temperaturen zwar sehr wirksam ist, bei hohen

Temperaturen jedoch zunehmend an Bedeutung verliert [131}|132].

_5 .| \

2Ny CokT | \
1,2
1,0

0,8

0,6

0,4
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Abbildung 5.1.: Bremswirkung der Verunreinigungen nach Cahn fiir verschiedene Korn-

grenzengeschwindigkeiten. Die durchgezogene Linie resultiert aus der
Abschitzung nach Gleichung [5.4] die gestrichelte Linie stellt beide
Grenzbetrachtungen fiir hohe und niedrige Geschwindigkeiten dar. Mo-
difiziert nach [129].

Technische Relevanz besitzt der Effekt insbesondere bei der Verwendung von Kornfei-

nern bei der elektrolytischen Abscheidung. Dabei handelt es sich um Additive, oft auf
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organischer Basis, welche im Elektrolyten gelost werden und sich wihrend des Abschei-
devorgangs an der Kathode teilweise mit ins Material einlagern. Dass z. B. Saccharin
eine kornfeinende Wirkung bei der elektrolytischen Abscheidung aufweist, ist bereits seit
lingerem bekannt [54]. Eine genaue Untersuchung der Abscheidemechanismen ist in Ar-
beiten von Osaka et. al. [133] fiir Saccharin und Thioharnstoff in Nickel gegeben. Osaka
beschreibt die Abscheidung dabei in zwei Stufen mit dem Fazit, dass sich ausschliefllich
das zuvor ionisierte Schwefelatom des Saccharin-Molekiils im Deposit einlagert. In [134]
beschreibt Mockute die Reaktionsmechanismen von verschiedenen Additiven (darunter
auch Saccharin) an der Kathodenoberflache wiahrend der ED von Nickel in einem Watts
Elektrolyten. Die Ergebnisse der Arbeit stiitzen die These von Osaka, dass es moglich
ist, dass allein der Schwefel des Molekiils eingelagert werden kann. Durch die Adsorption
des Molekiils wachsen die Metallionen bevorzugt mit einer anderen Orientierung. Durch
Inhibierung wird dabei wie bereits in Kapitel [4] erlautert, die Keimbildungsrate erhoht,
wodurch sich unter anderem auch die Morphologie der wachsenden Kristallite dndert.

Die Zugabe von Additiven wirkt somit in zweierlei Hinsicht: Die Keimbildungsrate wird
erhoht und gleichzeitig wird das Wachstum der Kristallite durch den solute-drag effect
bei géngigen Abscheidetemperaturen von ca. 45°C' verhindert. Ausgehend davon, dass
Schwefel gleichmafBig in das Deposit eingelagert wird (also nicht bevorzugt an Korn-
grenzen) und wie in Arbeiten von Allart [135] dargestellt nur eine geringe Diffusions-
geschwindigkeit im Kristallgitter von Nickel besitzt, konnte auch nach der Abscheidung
keine bevorzugte Segregation von Schwefel an den Korngrenzen vorliegen. Allerdings
wird in Arbeiten von Legros, Dehm, Arzt und Balk beschrieben, dass die Diffusionsge-
schwindigkeit entlang von Versetzungen (oder auch Korngrenzen) um Gréfenordnungen

hoher liegen kann, als im ungestorten Kristallgitter [136].

5.1.3. Zener Pinning

Einer der bekanntesten Mechanismen, wenn es um das ,,Pinning* von Korngrenzen geht,
wurde schon in den 40er Jahren von Zener beschrieben [137]. Dieser entwickelte eine
Gleichung, welche die Pinning-Kraft p, von wenigen spharischen Teilchen einer zweiten
Phase auf eine Korngrenze beschreibt.

_ 3Fyy
Pz = o

(5.7)
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Dabei ist Fy und r der Volumenanteil bzw. der Radius der Teilchen und v die Grenz-
flichenenergie. Das Pinning der Korngrenzen ist dabei so lange wirkungsvoll, wie die
treibende Kraft der Korngrenzenbewegung die Zener-Kraft nicht iiberschreitet. Uber die
Gleichsetzung von Gleichung und lasst sich die daraus resultierende maxima-
le Korngrofle bestimmen. Der Mechanismus ist vielfach iiberpriift und wird bei vielen
Materialsystemen ausgenutzt. Neuere Modelle bestatigen das Modell von Zener und er-
weitern es hinsichtlich z. B. unterschiedlicher Annahmen zu Kornform und Kriitmmung
der Korngrenzen |138H141]. In der Literatur finden sich Arbeiten, die eine thermische
Stabilisierung von nc Cu mittels Nanopartikeln (NP) aus ZrOy bzw. ZrC bis hin zu
ca. 700°C' beobachtet haben [132]. Koch fasst in [131] diese und weitere Ergebnisse zu-
sammen und kommt zu dem Schluss, dass Zener Pinning von nc Gefiigen bei héheren
Temperaturen vielversprechender ist als der solute-drag effect. Dies entspricht insofern
den Erwartungen, da in Gleichung 5.7 keine Temperaturabhéangigkeit enthalten ist, beim
solute-drag effect hingegen schon. Viele weitere Arbeiten berichten von einer Stabilisie-
rung nanokristalliner Gefiige bei Temperaturen von einigen hundert Grad [142-144]. Bei
den verwendeten Partikeln zum Pinning handelt es sich dabei oft um wenige Nanometer
grofle keramische Teilchen wie SiOy oder Al;O3. Typische Volumenanteile liegen unter-
halb von 1 %. In den vergangen zehn Jahren sind auch zunehmend Veroffentlichungen
mit der Herstellung von Kohlenstoffnanoréhrchen (CNTs, engl. carbon nanotubes) in
metallischer Matrix erschienen [145-147]. Die metallische Matrix wurde dabei entweder
mittels Elektrodeposition um die vorhandenen CNTs abgeschieden, oder diese wurden
dem Bad zugegeben. In beiden Fallen wurden allerdings lediglich diinne Schichten im
Mikrometerbereich hergestellt. In Arbeiten von Suarez wurde die thermische Stabilitat

von CNT verstarktem nc Nickel untersucht, welches mittels HPT hergestellt wurde [148].

5.1.4. Abnormales Kornwachstum

Die bisher beschriebenen Mechanismen zur Stabilisierung der Mikrostruktur gegen ther-
misch induziertes Kornwachstum kénnen sich unterschiedlich auf das Wachstum der ein-
zelnen Kristallite in einem Metall auswirken. Konkret bedeutet dies, dass das Wachstum
bestimmter Kristallite aufgrund einer z. B. giinstigeren Orientierung, Nachbarschaftsbe-
ziehungen oder eines inhomogenen Pinnings der Korngrenzen bevorzugt ablaufen kann.

Dieser spezielle Fall wird im Folgenden als abnormales Kornwachstum (AGG; engl. ab-
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normal grain growth) bezeichnet. Wie bereits beschrieben, ,fressen® Abnormal wachsen-
de Korner dabei ihre Nachbarkorner auf und nehmen selbst so um Groéflenordnungen gro-
Bere Dimensionen an. In Arbeiten von Jung [149], Darnbrough [150] oder auch in eigenen,
bereits veroffentlichten Arbeiten |[114] wurde AGG an elektrolytisch hergestelltem Nickel
untersucht. Das Interessante an dem durch den Kornfeiner Saccharin hergestellten nc Ni-
ckel ist das Auftreten von zwei unterschiedlichen Stufen von AGG. Die erste Stufe ist
bei einer Erwéarmung des Materials auf 200°C' bis 400°C' wirksam und fiihrt zu abnormal
wachsenden Kornern, die eine Grofle von einigen hundert Nanometer erreichen. Bei aus-
reichend langer Erwarmung lauft das Wachstum so lange ab, bis das Gefiige erneut einer
nahezu monomodalen Verteilung annahrt. Bei einer weiteren Temperaturerh6hung auf
ca. 500°C' beginnt dann eine weitere Stufe des AGG. Entgegen der ersten Stufe kommt
bei dieser das Kornwachstum ab einem gewissen Anteil abnormal gewachsener Kristal-
lite zum Erliegen. Das resultierende Gefilige weist eine bimodale Korngroflenverteilung
auf. Die grofleren Kristallite werden dabei bis teilweise iiber 100pm grofl und haben eine
kubische Form. Dies deutet auf einen unterschiedlichen Wachstumsmechanismus der bei-
den Stufen des AGG hin. Darnbbrough fiihrt den Wechsel des Wachstumsmechanismus
auf eine kritische Schwefelkonzentration an den Korngrenzen des Materials zuriick [150].
In eigenen Arbeiten werden hingegen zwei Mechanismen als moégliche Ursache fiir das
beobachtete AGG erlautert. Der Erste beschreibt das Pinning durch feine Partikel einer
Ni3S95 Phase wohingegen der Zweite ein ,,wetting* der Korngrenzen, also eine Benetzung

mit einer fliissigen Phase fir die Bildung kubischer Korner verantwortlich macht [114].

5.2. Mechanische Stabilitat

Wie bereits erwédhnt, kann Kornwachstum nicht nur durch eine Temperaturerh6hung,
sondern auch durch extern aufgebrachte, mechanische Spannungen bzw. Dehnungen in
nc Metallen ausgelost werden. Die prinzipiellen Mechanismen zur Steigerung der Stabili-
tdt der Mikrostruktur aus dem vorangegangenen Abschnitt bleiben dabei grundsétzlich
erhalten. Dies bedeutet, dass eine erhohte thermische Stabilitdt auch mit einer hoheren
Stabilitdt gegen spannungs- oder dehnungsinduziertes Kornwachstum einhergeht. Die
genaue Ursachen, sowie ein formaler Zusammenhang zwischen anliegender Spannung

bzw. aufgebrachter Dehnung und Ausmafl der Kornvergroberung sind nicht hinreichend
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gekléart. Arbeiten von Chen et al. [151] versuchen die Kinetik des mechanisch induzier-
ten Kornwachstums mit Hilfe einer spannungsabhéangigen freien Aktivierungsenergie zu
beschreiben. Die zugrundeliegenden Messdaten stammen dabei von nc Cu mit Korn-
groffengradient. Arbeiten von Liao, Valiev et al. beschreiben die HPT-Verformung von
nc Ni, welches mittels ED hergestellt wurde und beobachteten ebenfalls Kornwachs-
tum [71]. Meirom et al. beschreiben bei der Untersuchung von Dunnschichten aus nc
Platin kein Kornwachstum nach statischen Belastungen (Zugversuche, Indentation), be-
obachten dies aber im Fall von Ermitidungsversuchen in der Niahe des Risspfades [152].
Dass Kornwachstum bei zyklischen Versuchen und insbesondere in der Nahe von Rissen
deutlich eher zu beobachten ist, ist insofern nachvollziehbar, da bei der Ermiidung tiber
die Zyklen eine sehr hohe kummulierte Dehnung in das Material eingebracht wird. Dies
betrifft insbesondere die Rissspitze und dessen plastische Zone. Kobler et al. berichten
von Kornwachstum bei héheren Dehnungen bei in situ Zugversuchen im TEM mit nc
Gold [153]. Die Autoren kénnen zudem den Verformungsmechanismus der Kornrotation
sowie Zwillingsbildung und -auflésung anhand von ACOM[T| Messungen im TEM nachwei-
sen. Ahnliche Ergebnisse sind ebenfalls in [154] anhand von nc Nickel Proben beschrie-
ben. In einer Reihe weiterer Arbeiten wird ebenfalls von spannungs- oder dehnungs-
induziertem Kornwachstum bei Magnesium [155], Aluminium [156}[157], Cobalt [158],
sowie Nickel und Kupfer [159,/160] berichtet. Sehr eindeutig sind die Ergebnisse von
Glushko et al., welche ein starkes Kornwachstum (von 200 nm auf 800 nm) von Gold
nach einer zyklischen Belastung von 500 Zyklen bei einer Dehnungsamplitude von 2 %
beobachten [70]. Zhang und Weertman untersuchten zusétzlich den Einfluss der Tempe-
ratur und Reinheit der Proben auf das spannungsgetriebene Kornwachstum von nc Cu,
welches durch IGC hergestellt wurde [161]. Die Autoren untersuchten die thermische
Stabilitdt anhand von TEM-Aufnahmen unter zuvor platzierten Hérteeindriicken bei
unterschiedlichen Haltezeiten. Uberraschenderweise fanden die Autoren heraus, dass bei
der Probentemperatur von -190°C' deutlich mehr Kornwachstum stattgefunden hat, als
bei den Harteeindriicken, die unter Raumtemperatur durchgefithrt wurden. Es kann sich
daher nicht um einen diffusionsgesteuerten Mechanismus des Kornwachstums handeln.

Vielmehr ist die héhere mechanische Spannung, die aufgrund der kryogenen Tempera-

lengl.: Automatic Crystal Orientation Mapping. Verfahren, dass im TEM zur hochauflésenden Be-

stimmung der Kristallorientierung genutzt werden kann.
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turen unterhalb des Eindringkorpers herrscht, die Ursache fiir das beschleunigte Korn-
wachstum. Haslam et al. diskutieren auf Basis von MD-Simulationen einen moglichen
Einfluss der Korngrenzendiffusion auf die Kopplung zwischen Verformung und Korn-
wachstum [162].

Die Aktualitdt dieser Arbeiten zeigt, dass ldngst nicht alle Fragen bzgl. der mechanischen
Stabilitat nc Metalle geklart sind.
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6. Elektrodeposition

Im Folgenden Kapitel soll der in der vorliegenden Arbeit verwendete Aufbau der Elek-
trodepositionsanlage sowie die exakte Probenherstellung zusammen mit den gewéhlten
Parametern beschrieben werden. Da die Abscheidung aller Proben tiberwiegend mittels
gepulstem Strom erfolgt, wird im Folgenden die Versuchsanlage auch als ,PED-Anlage*

bezeichnet.

6.1. Aufbau der PED-Anlage

In Abbildung ist der schematische Aufbau der Versuchsanlage fiir die elektrolyti-
sche Abscheidung dargestellt. Viele Komponenten wurden dabei in der lehrstuhleigenen
Werkstatt angefertigt. Dies ermoglichte eine hohe Flexibilitat was die Wahl und Anpas-

sung verschiedener Versuchsaufbauten angeht.

67
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Abbildung 6.1.: Schematischer Aufbau der PED-Anlage die zur Herstellung der Proben
verwendet wurde .

Die Kernkomponente des Versuchsaufbaus ist ein doppelwandiges Reaktionsgefafl mit
zwei Anschliissen fiir Zu- und Ableitung der Temperierfliissigkeit. Das Geféafl umfasst
ein Volumen von ca. 1,6 [ und bietet genug Platz fiir alle nétigen Komponenten. Dazu

zahlen:

o ein Anodenkorb aus Titan, welcher mit Nickelkugeln einer Reinheit von > 99,9 %
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bestiickt und mit einem teildurchlissigen Kunststoffschlauch umschlossen wird 1

o Die Kathodenhalterung mit einer Kupferkathode bestehend aus einem 64 mm x 34 mm

Kupferblech einer Stérke von 2 mm
e einem Flachbrettrithrer aus PVC
o zwei Glasrohrchen fiir Zu- und Ableitung der Filtration

o der verwendete Elektrolyt auf Basis von Nickelsulfamat

Titan eignet sich als Material fiir den Anodenkorb aus mehreren Griinden hervorra-

gend. Zum einen bietet es eine hohe Stabilitdt, zum anderen leitet es dem Strom zu

den Nickelkugeln ohne dabei selbst anodisiert zu werden. Der Grund dafir ist die oxidi-

sche Schutzschicht, die sich wihrend der Elektrolyse ausbildet und dazu beitrigt, dass

die Lebensdauer solcher Bauteile in einem Elektrolyten verhdltnisméBig lang ist [109].

Bei der Wahl des Anodenmaterials (Nickel) sind Reinheit und eine ausreichend grofie

Oberflichd?] am entscheidensten. Um die Oberfliche zu erhéhen wurden viele kleinere

Nickelkugeln verwendet.

Bei der Wahl des Kathodenmaterials wurde darauf geachtet, dass eine gute Haftung

gewahrleistet ist, damit sich das Deposit bei der Herstellung von dicken Schichten im

Bereich von 1 mm bis 2 mm nicht vom Substrat ablost oder aufgrund von Eigenspan-

nungen verformt. In vorangegangenen Arbeiten am Lehrstuhl wurden Stahlkathoden

verwendet, von denen das Deposit nach der Abscheidung abgelost werden konnte. Teil-

weise ist dieses mechanische Trennen der Ni-Schicht von der Kathode mit einem hohem

Kraftaufwand verbunden, welcher dazu fithrt, dass sich die Ni-Schicht verformt und fiir

weitere Untersuchungen der mechanischen Eigenschaften unbrauchbar wird. Als geeigne-

tes Kathodenmaterial wurde daher Kupfer verwendet. Auf diesem wéchst Nickel nahezu

untrennbar auf. Dies ermoglicht eine sehr guten Querschliffpriaparation bei der es zu

keiner Kantenabrundung kommt. Das Deposit kann so auch unmittelbar an der Positi-

on untersucht werden, an der das Schichtwachstum beginnt. Ist das Kathodenmaterial

storend (z. B. bei der Herstellung von Proben fiir die mechanische Priifung), kann es

'Durch die Teildurchlissigkeit, konnen Nickelionen in den Elektrolyt gelangen und gréSere Verun-

reinigungen wie z. B. oxidierte Nickelpartikel werden von diesem ferngehalten.

2Die Anodenoberfliche sollte ca. zehnmal so grofl sein, wie die Kathodenoberflache.
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durch Frasen und Schleifen schnell und einfach vom Deposit entfernt werden.

Wie bereits erwahnt, ist die Agitation des Bades eine entscheidende Einflussgrofie auf die
Abscheidung der Nickelschichten. Daher ist die Wahl eines geeigneten Riihrers entspre-
chend wichtig. Die homogenste Abscheidung iiber die gesamte Kathodenfliche wurde
mit einem Flachbrettrithrer erzielt, der in seiner Ausdehnung die Lange der Kathode
iiberschreitet. Auf diese Art wird auf der gesamten Oberfliche der Kathode eine mog-
lichst gleichmafBlige Stromung erzielt. Das Material des Riihrers besteht aus PVC, da
dies eine ausreichende Bestandigkeit im Elektrolyten und gute Verarbeitungseigenschaf-
ten aufweist. Der Antrieb des Riihrers wurde iiber einen kugelgelagerten Motor, welcher
im Deckel des Reaktionsgefiafies integriert wurde, bewerkstelligt. Auf diese Art wurde
auch die reproduzierbar exakte Positionierung des Riihrers gewahrleistet.

Fir die Filtration wurden verschiedene Laborfilter getestet. Da Sulfamatbéder relativ
anfallig fiir Verunreinigungen sind, ist das regelméaflige Wechseln des Filters entscheiden-
der als Unterschiede verschiedener Filtertypen. Zahlreiche Versuche haben gezeigt, dass
die Wahl eines kostengiinstigen Kraftstofffilters (MAHLE KL 13 OF) die Anforderungen
deutlich erfiillen. Dieser wurde nach jeder Abscheidung getauscht und entsorgt, wodurch
eine immer gleichbleibende Qualitiat der Depositoberfliche erzielt wurde.

Bei dem Elektrolyten der zur Probenherstellung aller Proben der vorliegenden Arbeiten
verwendet wurde, handelt es sich um einen auf Basis von Nickelsulfamat angesetzten
Elektrolyten. Dieser zeichnet sich, wie bereits in Abschnitt erwahnt, durch eine hohe
Flexibilitat bei der Wahl moglicher Stromdichten, sowie sehr geringen Eigenspannungen
im Depositmaterial aus. Gerade der letzte Punkt ist besonders wichtig fiir die Herstel-
lung von Proben zur mechanischen Priifung. Die genaue Elektrolytzusammensetzung ist
in Tabelle [6.1] gegeben.
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Inhaltsstoff Summenformel Menge (ml/l)
Nickelsulfamat Ni(NH3S03)y - 4Hy0 595
Nickelchlorid (Hexahydrat) | NiClsy - 6H50 5
Borsaure H;BO; 35
Natriumlaurylsulfat Ci2HosNaO4S 0,2

dest. Wasser H>O Rest (404)

Tabelle 6.1.: Elektrolytzusammensetzung des Basiselektrolyten. Additive, die im Rah-
men unterschiedlicher Versuchsserien variiert wurden, sind nicht aufgelis-

tet.

Zusatzlich zu dem hier beschriebenen Basiselektrolyten wurden fiir unterschiedliche
Versuchsserien noch diverse Additive beigemengt. Hauptsachlich kamen dabei die Korn-

feiner Saccharin sowie dessen Natrium-Salz, Butindiol und Manganchlorid zum Einsatz.

6.2. Additive

Ohne den Einsatz von kornfeinenden Additiven ist es nicht moglich, makroskopische
Proben mit nc Gefiige herzustellen. In der Literatur wird zwar vereinzelt davon berichtet,
bei der ED von Nickel Korngréfien von ca. 100 nm ohne die Verwendung organischer
Additive zu erreichen [163], diese Ergebnisse sind allerdings oft der Tatsache geschuldet,
dass nur diinne Schichten hergestellt werden oder die Korngrofie nur nahe des Substrats
bestimmt wird. Abbildung veranschaulicht, dass das Kornwachstum zu Beginn des
Abscheidevorgangs noch sehr keimbildungsdominiert verlauft, sich aber nach wenigen

Mikrometern andert, was sich in deutlich grofleren Korngréflen duflert.
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Abbildung 6.2.: EBSD-Aufnahme (Inverse Polfigur) eines Querschliffs einer Nickel-
Schicht. Die Schicht wurde mittels eines Watts Elektrolyten ohne die
Verwendung organischer Additive hergestellt (modifiziert nach )

Da fiir die mechanische Prifung der Proben allerdings makroskopische Proben und
somit Schichtdicken von mindestens 1 mm sowie Korngréflen im Bereich deutlich kleiner
als 100 nm erzielt werden sollten, ist die Verwendung von Additiven unumgénglich.
Als eines der verbreitetsten Additive bei der Nickelabscheidung wurde Saccharin bzw.
dessen Natriumsalz verwendet. In erster Linie wirkt Saccharin als Inhibitor, Glanzbild-
ner und Kornfeiner. Zudem wirkt sich dessen Verwendung auf die Textur des Deposits
aus. Wéhrend ohne Saccharin das Wachstum der Kristallite kolumnar und mit einer
deutlichen (100) Vorzugsortientierung verlauft, &ndert sich die Morphologie unter Ver-
wendung von Saccharin zu einer gleichméafligen, eher globularen Kornform und die Textur
zugunsten der (111) Orientierungen [164H166]. In Sulfamatbadern tritt eine Séttigung
der Wirkung von Saccharin bei Konzentrationen von ca. 2 g/l auf [93].

Neben Saccharin wurde teilweise auch noch Butindiol in geringen Konzentrationen dem
Elektrolyten beigemengt. Neben seiner Funktion als Leveler wiahrend der Abscheidung

erzeugt das Additiv Zugeigenspannungen im Deposit. Diese wirken den durch eine hohe
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Dosierung von Saccharin erzeugten Druckeigenspannungen entgegen und sorgen damit
fiir ein eigenspannungsarmes Deposit [96].

Fiir wenige Versuchsserien wurde zudem das metallische Additiv Manganchlorid substi-
tuierend oder in Kombination mit den organischen Additiven verwendet. Leider konnte
die alleinige Zugabe von Manganchlorid keine Kornfeinung in den nc Bereich ermogli-

chen.

6.3. Prozessparameter

Da in vorangegangenen Arbeiten am Lehrstuhl fiir experimentelle Methodik eine de-
taillierte Parameterstudie zur optimalen Abscheidung von nc Nickel durchgefiihrt wur-
de 93], sind die in der vorliegenden Arbeit verwendeten Abscheidebedingungen bis auf
die Variation der Additive nahezu immer gleich (sofern es nicht an entsprechender Stelle
anders angegeben ist). Die Abscheidetemperatur wurde auf 45°C' eingestellt, die Zusam-
mensetzung des Basiselektrolyten, die Badbewegung und Filtration nie verandert und
der pH-Wert auf ca. 3,5 durch manuelle Nachdosierung konstant gehalten. Zu Beginn
der Arbeit wurde die PED-Anlage hinsichtlich einiger Bedingungen wie Badbewegung
und Filtration optimiert.

Die Abscheidung wurde galvanostatisch durchgefithrt bei einer Stromdichte von 45 g%’
einer on-Zeit von 5 ms und einer off-Zeit von 10 ms. Der Abstand zwischen Katho-
de, Anode und Riihrer konnte durch die Optimierung der Anlage ebenfalls mit einer
hohen Positioniergenauigkeit konstant gehalten werden. Fiir die Abscheidung einer ca.
2 mm dicken Probenplatte unter den gewéhlten Parametern wird eine Zeit (inklusive
Vorbereiten und Reinigen der Anlage; Ansetzen eines frischen Elektrolyten) von ca. 9
Tagen benotigt. In den Tabellen und sind die wichtigsten Parameter, die in der
vorliegenden Arbeit zur Probenherstellung verwendet wurden aufgefithrt. Dabei ist J_
bzw. J die anodische bzw. kathodische Stromdichte wéahrend der Abscheidung und ¢_,
t., bzw. ty die Pulsdauer der entsprechenden Pulse bzw. Ruhephase. Der Wahl dieser
Stromparameter geht eine umfangreiche, wissenschaftliche Parameterstudie geeigneter

Stromparameter fiir die Herstellung von dicken nc Nickelproben voraus.
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Abbildung 6.3.: Probentabelle der wichtigsten Additivkonzentrationen und Strompara-
meter, welche in der vorliegenden Arbeit untersucht wurden. Die um-
fangreichsten Untersuchungen wurden mit den fettgedruckten Proben-

parametern durchgefiihrt.

Additive J; i o i to Bemerkung
(mA/cm?) | (mA/cm?) | (ms) (ms) (ms)
ohne 0 45 0 5 10 Referenz "mc"
3,2 g/l MnCl, 0 45 0 5 10
0,1g/! C;HsNO3S 0 45 0 5 10
0,2 g/l C;HsNO3S 0 45 0 5 10
0,4 g/l C;HsNO;S 0 45 0 5 10
0,6 g/l C;HsNO;S 0 45 0 5 10 Einfivss
Saccharin
0,88/l C;HsNO3S 0 45 0 5 10 Koraentration
1,0 g/l C;HsNO5S 0 45 0 5 10
2,0 g/l C;HsNO;S 0 a5 0 5 10
10,0 g/l C;HsNO;S 0 45 0 5 10
0,4 g/l C;Hs;NNaO;S 0 45 0 5 10
0,8 g/l C;H,;NNaOsS 0 45 0 5 g Yetnumssizdes
Saccharin (pH-
1,0/l C;H,;NNa0;S 0 45 0 5 10 neutral)
2,08/l C;H;NNa0sS 0 45 0 5 10
0,1g/! C;HsNO;S
0,02 g/ C4Hg0, 0 45 0 5 10
3,2 g/l MnCl,
0,2 g/l C;HsNO;S
0,02 g/ C4Hs0, 0 45 0 5 10
3,2 g/l MnCl,
0,4 g/l C;HsNO;S
0,02 g/ C4Hg0, 0 45 0 5 10
3,2 g/l MnCl,
0,4 g/ C;H,;NNaO;S
Bz el En, 0 45 0 5 10
0,4 g/l C;H,;NNaOS
0,02 g/ C4HgO, 0 45 0 5 10
3,2 g/l MnCl,
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Abbildung 6.4.: Probentabelle einiger Parameter zur Stromumkehrabscheidung (,,pulse

reverse plating®), welche in der vorliegenden Arbeit untersucht wurden.

Additive ), J. ;o L to, Bemerkung
(mA/cm?) | (mA/em?) | (ms) (ms) (ms)
3,0g/I C,H,NNaO;S
&/ GHNNAO, 45 60 3 5 10
0,02 g/| C4Hs0,
3,0g/I C,H,;NNaO;S
r 2 45 60 5 5 10
0,02 g/| C4HeO,
0,4 g/l C;H,NNaO3S "pulse reverse
B/1 CHNNaD, 45 60 3 5 10 pic=teve
0,02 g/1 C4Hs0, plating
0,4g/! C;H,;NNaO:S
2/ GHs } 45 60 4 5 10
0,02 g/l C4H502
0,4 g/l C;H,;NNaO:S
8/ CrHa : 45 45 4 5 10
0,02 g/ C4Hs0;




7. Probenpraparation

Die Anforderungen an die Probenpréaparation sind je nach Messverfahren und Fragestel-
lung sehr hoch. Diese umfassen in der vorliegenden Arbeit Schliffpraparationen fiir ver-
schiedene Messverfahren im REM sowie die Bestimmung der mechanischen Eigenschaf-
ten unter statischen und zyklischen Belastungen. Bedingt durch die Tatsache, dass in
der vorliegenden Arbeit vornehmlich Mikrostrukturen im nc Bereich untersucht werden,
missen metallografische Schliffe entsprechend gut prapariert werden. Fiir die mechani-
sche Priifung ist es ebenso wichtig, moglichst glatte Oberflichen zu erzielen, damit nicht
eventuelle Fehlstellen bei zyklischer Belastung zu vorzeitigem Probenversagen durch ei-
ne verfrithte Rissinitiierung fithren. Im Folgenden werden die wesentlichen Schritte der

Probenpréparation fiir die unterschiedlichen Anwendungsfalle kurz erlautert.

7.1. Probenentnahme

Der erste Schritt nach Beendung des Abscheideprozesses liegt in der Probenentnahme.
Nach dem Entfernen der mit Nickel beschichteten Kupferkathode aus dem Elektrolyten,
wird diese fir die weitere Bearbeitung gereinigt. Dies geschieht durch griindliches Ab-
spiillen mit Wasser, gefolgt von einer anschliefenden Reinigung im Ultraschallbad mit
Ethanol. Da sich die Nickelschicht nicht ohne weiteres mechanisch vom Kupfersubstrat
trennen lasst, muss dieses (falls erforderlich) entfernt werden. Lediglich fiir die Unter-
suchung von Querschliffen, ist es sinnvoll, das Substratmaterial nicht vom Deposit zu
trennen, da so auch der anfangliche Bereich der Deposition durch die Grenzfliche gut
erkennbar ist. Fiir alle weiteren Proben, insbesondere fiir die Praparation von Proben fiir
die mechanische Prifung wird die Kupferplatte mittels Frasen grob entfernt. Anschlie-
Bend werden die Proben aus der Platte mittels Funkendrahterosion in die gewiinschte

Form geschnitten. Dieses Verfahren eignet sich insbesondere fiir die komplexen Geo-
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metrien der Proben fiir die mechanische Priifung. Eigene Untersuchungen haben dabei
gezeigt, dass die Warmeeinflusszone beim Erodieren vernachlassigbar klein istﬂ Abbil-
dung zeigt ein Bild einer fertig abgeschiedenen Nickel-Platte (von oben).

R

-

o
T ——— e — 12

Abbildung 7.1.: Fertig abgeschiedene PED-Platte aus nc Nickel. Die glénzende Oberfla-
che spricht fiir die gute Badqualitat.

7.2. Schliffpraparation

Da durch das Frasen nicht die kompletten Kupferriicksténde entfernt werden und sich
zudem durch die zerspanende Fertigung innerhalb einiger zehn Mikrometer nahe der
Oberfliche teilweise sehr starke Eigenspannungen ausbilden kénnen, wird diese durch
Schleifen entfernt. Dabei wird unter Wasserkiihlung beginnend mit einer Kérnung von

600 die Oberfliche sukzessive abgetragen. Dienen die Proben der mechanischen Prii-

'Es wurden an diversen REM Aufnahmen versucht, eine Gefiigeinderung im erodierten Randbe-
reich auszumachen, allerdings muss diese kleiner als die durchs Schleifen und Polieren resultierende
Kantenabrundung — und damit maximal wenige Mikrometer — sein, da keine Anderungen festgestellt

werden konnten.
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fung, geniigt ein letzter Schleifgang bei einer Kérnung von 4000. Danach wird die Probe
grindlich im Ultraschallbad mit Ethanol gereinigt. Das Entfernen dieser Schicht sorgt
zusatzlich dafiir, dass ein Einfluss des Substrats auf die Eigenschaften des Deposits ausge-
schlossen wird. Diverse Voruntersuchungen und Literaturaussagen [167-172] bestatigen,
dass der Einfluss des verwendeten Substrats auf die Mikrostruktur des abgeschiedenen
Materials sich nur auf einen relativen kleinen Bereich von ca. 1 pum der Schichtdicke
beschrankt. Sollen REM Aufnahmen, XRD-Messungen oder andere oberflichensensitive
Messungen durchgefiihrt werden, muss die Probe im Anschluss weiter poliert werden. Die
Polierstufen werden mittels Lubrikant und Diamantsuspensionen der Kérnung 3 pm und
1 um jeweils mindestens 5 min durchgefiihrt. Danach folgt eine zusétzliche Politur mit
einer oxidischen Poliersuspension (OPS). Diese enthélt feine AloO3 oder SiOy Nanopar-
tikel einer Gréfie von ca. 40 nm. Nach jedem Schritt (insbesondere nach der OPS-Politur)
missen die Proben sehr griindlich mit Wasser und anschlieend mit Ethanol im Ultra-
schallbad gereinigt werden. Gerade OPS-Partikel bleiben sonst leicht an der Oberflache
haften und erschweren die Analyse im REM.

Fir die Proben zur Bestimmung der Dauerschwingfestigkeit, ist es zusétzlich erforder-
lich die Randbereiche, welche durch das Erodieren oxidiert sind, zu praparieren. Mit
der gleichen Koérnungen, die beim Schleifen der Fléachen verwendet werden, wird dieser

Randbereich mit einem Dremel geschliffen.

7.3. Ionenstrahlpraparation

Fiir besonders oberflichensensitive Messungen wie z. B. EBSD-Aufnahmenf] ist manch-
mal eine rein mechanische Politur nicht ausreichend. Gerade bei weichen Materialien
bildet sich durch den Schleif- und Poliervorgang eine verformte Schicht an der Probeno-
berfliche. Der Sinn der Politur besteht nun darin — neben einer zusétzlichen Einebnung
der Probenoberfliche — diese Schicht zu entfernen. Gelingt dies auf konventionellem Weg
nicht, miissen alternative Praparationsmethoden wie die Elektropolitur oder die Ionen-
politur angewendet werden.

In der vorliegenden Arbeit wurde lediglich bei wenigen Messungen auf das Verfahren der

Ionenstrahlpraparation zuriickgegriffen. Meistens gentigt der mechanisch-chemische An-

2Electron backscatter diffraction.
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griff der OPS-Politur um die verformte Schicht, welche bei nc Materialien aufgrund der
hohen Héarte ohnehin nicht sehr ausgeprégt ist, zu entfernen. Wurden OPS-Partikel auf
der Probenoberfliche nicht vollstdndig durch die Reinigung im Ultraschallbad entfernt,
konnte dies durch eine Ionenstrahlpréaparation nachtraglich bewerkstelligt werden.

Neben der Praparation von makroskopischen Proben wurde das Verfahren zum Diinnen

von TEM-Proben eingesetzt.

7.4. Praparation von TEM-Proben

Fiir die Bildanalyse im TEM, STEM-Aufnahmen| im REM oder TKD-AufnahmenT ist
es notwendig, elektronentransparente Schichten herzustellen. Dafiir muss die Probe bis

auf ca. 100 nm Dicke gediinnt werden. Prinzipiell gibt es zwei unterschiedliche Arten
von TEM-Proben:

o Zielpraparationen mittels fokussiertem Ionenstrahl (FIB, engl. focused ion beam)

und

o gediinnte und lochgeétzte Proben.

Bei der Zielpraparation mittels FIB kommen meist Galliumionen zum Einsatz, die bei
dem Grofiteil der Gerate verwendet wird. Alternativ existieren auch modernere FIB Sys-
teme, die mit Xenonionen arbeiten. Mit solchen Geréten sind zum einen hohere Strome
erreichbar, was einen Geschwindigkeitsvorteil bei der Praparation mit sich bringt [173],
zum anderen und weitaus wichtigeren Vorteil gehort allerdings die deutlich geringere
Schadigung der Probe durch Implantation von FIB Tonen [174,/175] aufgrund der inerten
Natur von Xenon. Da so ein Gerat im Rahmen der vorliegenden Arbeit nicht zur Verfii-
gung stand, mussten anfallende Zielpriaparationen mit einem Gallium-FIB durchgefiihrt
werden.

Da in den hier untersuchten Proben meist keine Zielpraparation nétig war, wurden ge-
diinnte und lochgeatzte Proben hergestellt. Die Vorbereitung der Proben geschieht dabei
wie folgt:

o Schleifen einer Probenseite bis 2500er Kérnung.

3Scanning transmission electron microscopy
4Transmission kikuchi diffraction
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Aufkleben der Probe mit der glatten Seite auf eine Halterung.

Schleifen der anderen Probenseite auf eine Dicke von wenigen 100 pm.

Ablosen der Probe und Ausstanzen zu einer Scheibe mit 3 mm Durchmesser.

Erneutes Aufkleben der Scheibe und weiteres Diinnen auf ca. 50 um. Letzte Stufe

ebenfalls bei einer Schleifkérnung von 2500.

Nach diesen Schritten stehen zwei Moglichkeiten zu Verfiigung, die beide in der vorlie-
genden Arbeit Anwendung fanden. Entweder werden die Proben elektrolytisch gediinnt,
oder sie werden mittels Kalottenschliff auf eine Dicke von ca. 10 pum geschliffen und
anschliefend mittels Argonionen weiter gediinnt. In beiden Féllen wird die Probenmit-
te abgetragen bis ein feines Loch entsteht. Die Probenkanten in unmittelbarer Néahe
zum Loch weisen bei richtiger Préaparation eine geeignete Dicke zur Transmission von
Elektronen auf. Beim elektrolytischen Diinnen wird die Probe in einem entsprechendes
Gerit [| eingebaut und in einen Elektrolyten getaucht. Die Probe ist dabei als Anode
geschaltet und wird beim Starten des Prozesses teilweise aufgelost. Der Abtrag wird in
der Probenmitte dadurch unterstiitzt, dass der Elektrolyt in einem feinen Strahl auf das
Zentrum der Probe gerichtet wird. Entsteht ein Loch, stoppt der Prozess automatisch.
Das Verfahren ist relativ zeiteffizient und eignet sich insbesondere fiir die Praparation
gleich mehrerer Proben hintereinander, da die Vorbereitungszeit und das S&dubern der
Anlage nach der Praparation den Grofiteil der Zeit in Anspruch nimmt.

Beim Kalottenschliff wird hingegen eine (oder wahlweise beidseitig je eine) Mulde in der
Probenmitte erzeugt. Nach dem Vorgang sollte die Probendicke in der Mitte nur noch
ca. 10 um betragen. die so praparierte Probe wird dann in ein spezielles Gerat zum
Diinnen mittels Argonionen eingebaut. Bei dem in der vorliegenden Arbeit verwendeten
Gerat handelt es sich um das ,precision ion polishing system“ (PIPS) der Firma Gatan.
Dabei wird die Probe von beiden Seiten mit einem Ar-lIonenstrahl beschossen bis ein
Loch in der Probenmitte entsteht. Einige Praparationsversuche haben gezeigt, dass ei-
ne Kombination aus elektrolytischem Diinnen gefolgt von einem ,Nachdiinnen® mittels

PIPS mitunter die besten Ergebnisse zeigt.

°In der vorliegenden Arbeit wurde die Préparation mit der TenuPol-5 der Firma Struers durchge-
fiihrt.
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In jedem Fall sollten zu lange Praparationsdauern unter dem Ionenstrahl vermieden
werden, da dies aufgrund des Energieeintrags (Temperatur und /oder Impuls) unter Um-

stédnden bei nc Metallen zu Kornwachstum fithren kann [176].

7.5. Probendesign

Abbildung zeigt eine Zusammenstellung der gewahlten Probengeometrien fiir die
unterschiedlichen Versuche. Es wurde darauf geachtet, dass die abgeschiedene Platte
moglichst ideal ausgenutzt wurde, da die Herstellung des Probenmaterials oft den zeit-

aufwandigsten Faktor fiir das Produzieren von Versuchsergebnissen darstellt.
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Abbildung 7.2.: Schematische Darstellung der gewédhlten Probengeometrien fiir die un-
terschiedlichen Versuche. Links: Modifizierte CT-Proben. Mitte: Zug-
proben und Reststiicke zur Charakterisierung. Rechts: Proben fiir Dau-

erschwingversuche.

Die Probenform der Zugproben war bereits am Lehrstuhl etabliert und wurde in fri-
heren Arbeiten hinsichtlich einer moglichst homogenen Spannungsverteilung simuliert.
Fir die CT-Probengeometrie, welche auf der Probengeometrie der Norm ASTM 674-13
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beruht, musste eine neue Halterung konzipiert werden. Aufgrund der Plattengrofie der
PED-Platten, musste vom vorgeschlagenen minimalen Wert fiir die Probengréfie W ab-
gewichen werden. Es wurde eine deutlich kleinere Probengeoemtrie mit W = 12 mm
gewahlt, was eine teilweise sehr schwierig zu realisierende Versuchsdurchfiihrung be-
dingt. Ebenso die geringe Probendicke von B = 1 mm erschwert die Befestigung der
Stromeinleitung fiir Rissléngenmessungen nach der Potentialmethode. Die Befestigung
der Stromeinleitung und der Messstellen erfordern es, die Probe lokal zu erhitzen (Lo-
ten, Punktschweilen). Auflerdem ist die Anbringung der Kabel an Proben so kleiner
Dicke nicht wie iiblich realisierbar. Aus diesem Grund wurden vier ,,Stiitzstellen* in das
Probendesign integriert, an denen die Kabel befestigt werden konnte. Diese Stiitzstellen
sind ausreichend weit von dem untersuchten Probenbereich entfernt, sodass eine Beein-
flussung des Gefiliges durch das Erwarmen beim Loten ausgeschlossen werden kann. Die
Wahl der Stellen wurde ansonsten nach den Ergebnisse der Arbeiten von Aronson und
Ritchie [177] getroffen. Als Kerbgeoemtrie wurde ein Chevron-Kerb zur besseren Ris-
sinitiierung gewahlt. Da diese miniaturisierte CT-Probengeometrie inklusive Halterung
und Moglichkeiten der Befestigung der Stromeinleitung und Messstellen erst im Laufe
der Promotion am Lehrstuhl etabliert wurde, wurden teilweise Risswachstumsuntersu-
chungen an einseitig gekerbten Proben (SENT-Proben, engl.: single edge notch tensile)
auf Basis der Zugproben durchgefiihrt. Im Rahmen der Etablierung der Potentialmetho-
de, wurde diese Geometrie auch mit Stiitzstellen fiir die Potentialmessstellen versehen.
Abbildung zeigt eine detaillierte Darstellung von CT- und Zug- bzw. SENT-Probe.



7. Probenpréparation 83

7
Y i
S )
12
-' ;
' r=4 ol
. /’
r=3525 .
@:}:: 5
10
=3
¥
W=12 mm
ol L
out ;
R L 1.25 W i
T 4 - -
A

Abbildung 7.3.: Schematische Darstellung der gewahlten Probengeometrien fiir die Un-
tersuchung des Risswachstums. Links: CT-Probe mit Potentialmess-
stellen und Stromeinleitung. Rechts: Zugproben und SENT-Probe mit
Stiitzstellen zur Potentialmessung. Diese verhindern bei der SENT-
Geometrie auch eine Gefiigeverdnderung durch die Warmeeinflusszone

beim Loten.



8. Experimentelle Methoden

8.1. Rasterelektronenmikroskopie

Die Funktionsweise und der prinzipielle Aufbau eines REMs werden als bekannt ange-
nommen. Daher wird im Folgenden nur auf die fiir die vorliegende Arbeit essentiellen
Messverfahren eingegangen.

Bei dem verwendeten Gerét handelt es sich um ein Sigma (VP) der Firma Zeiss mit
Schottky-Emitter. Die praktisch erzielbare Auflésung liegt bei ca. 10 nm. Neben einem
Standard Sekundarelektronen-Detektor (SE-Detektor), ist ein Inlens-Detektor fir topo-
graphische Aufnahmen in hoher Auflésung integriert sowie ein unter der Séule sitzender
Riickstreu-Detektor. Durch die sog. Gemini-OptiK[| der Firma Zeiss wird dafiir gesorgt,
dass der Bereich unter der Elektronenséule nahezu feldfrei ist und somit eine ausgezeich-
nete Abbildung auch bei magnetischen Proben wie Nickel gewéahrleistet. Neben einem
EBSD-Detektor fiir die Bestimmung der Kristallorientierung ist zur chemischen Analyse
zudem ein EDX Detektor montiert. Beide Detektoren sind Produkte der Firma Oxford
Instruments.

Zu den in der vorliegenden Arbeit verwendeten Methoden am REM gehoren:
o Abbildungen im SE- und RE-Kontrast,
o STEM-Aufnahmen,
« EBSD-Messungen,
o TKD-Messungen,

o EDX-Analysen,

'Markenname der Firma Zeiss fiir einen speziellen Aufbau der Objektivlinsen.

84



8. Experimentelle Methoden 85

e in situ Versuche (Zug, Ermiidung) mit digitaler Bildkorrelation (DIC)

Wiahrend Abbildungen im SE-Kontrast den entsprechenden Bedingungen wie Vergro-
Berung und Art der Probe (z. B. Bruchfliche, Hohenunterschiede) angepasst werden
miissen, haben sich fiir RE-Aufnahmen folgende Aufnahmebedingungen als optimal her-

ausgestellt:

o Arbeitsabstand von 4 mm oder weniger

Beschleunigungsspannung zwischen 10 £V und 15 £V

Blendengrofle: 60 um

Rauschreduzierung: ,line avg.“ mit N =5

Scangeschwindigkeit fiir die Bildaufnahme: 8 oder 9

Fiir STEM-Messungen muss die Beschleunigungsspannung an die Probendicke angepasst
oder eine geeignete Probenstelle gesucht werden. Allgemein werden STEM-Aufnahmen
allerdings bei hoheren Beschleunigungsspannungen bis 30 £V durchgefiihrt. Der Arbeits-
abstand sollte dabei so gering wie moglich sein. Praktisch empfiehlt sich ein Arbeitsab-
stand von 1,5 mm bis 2 mm.

Bei EDX-Messungen sollte die Probe nach Moglichkeit exakt auf einen Arbeitsabstand
von 8,5 mm gebracht und die Beschleunigungsspannung den zu analysierenden Elemen-

ten angepasst werden. Als Faustregen gilt:
Beschleunigungsspannung = 2 - Energie der charakteristischen Strahlung.

Zudem muss die Verweilzeit lang genug gewéhlt werden, um ein gutes Signal-Rausch-
Verhiéltnis zu erzielen. Dies ist durch die Wahl einer groftmoglichen Blende (im Fall des
Zeiss Sigma entspricht dies einer 120 um Blende) gewéhrleistet.

Die besten Ergebnisse bei EBSD-Messungen fiir nc und ufg Proben wurde mit einer
Beschleunigungsspannung von 12 £V, einer Detektorposition von 205 mm (bezogen auf
die Ausgangsposition des Detektors in horizontaler Richtung), einem Arbeitsabstand
von 15 mm, der 60 pm-Blende und einer Schrittweite von 20 nm erzielt. Eine grofie-

re Blende bringt keinen Geschwindigkeitsvorteil und verschlechtert nur die Auflésung,
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wahrend bei einer kleineren Blende die Messzeiten zu lang und der Kontrast der Kikuchi-
Pattern zu schlecht wird. Da bei hohen Vergroflerungen und langen Messzeiten Proben-
und Strahldrift ein generelles Problem darstellen, empfiehlt es sich Probenpositionie-
rung, Fokussierung und Einstellen aller Parameter vorzunehmen und dann das System
mindestens eine halbe Stunde ,ausdriften” zu lassen. Wichtig ist auch eine moglichst
konstante Temperatur im Labor. Um eine auftretende Drift wiahrend der Messung be-
werten und korrigieren zu kénnen, wird unmittelbar vor und hinter jeder Messung ein
Bildeinzug mit den am EBSD-Detektor befindlichen ,forward-scatter-Detektoren® ge-
macht. Durch Vergleich beider Bilder lasst sich die Drift iiber die Messung relativ gut
korrigieren. Wichtig ist zudem die Optimierung der Kikuchi-Pattern-Erkennung in der

Software. Ein guter Kompromiss zwischen Messzeit und Indizierungsrate ist:

Binning: 4 x 4

Verstarkung: hoch

statischer Untergrund mit 200 Frames

dynamischer Untergrund mit 2 oder 3 Frames zur Mittelung

Da der groBte Storfaktor (neben der Drift) bei der Aufnahme die Kontamination der Pro-
benoberfliache ist, sollten Probenkammer und Probe entsprechend sauber und griindlich
gereinigt sein und die Messung bei einem moglichst guten Vakuum gestartet werden. Im
letzten Abschnitt vor Vollendung der vorliegenden Arbeit wurde zudem ein Plasmaclea-
ner angeschafft, um das Problem der Probenkontamination noch weiter zu reduzieren.

Fiir TKD-Messungen in Transmission wurden dhnliche Einstellungen verwendet. Aller-
dings eine hohere Beschleunigungsspannung von 22 kV'. Der Arbeitsabstand ist bedingt
durch das Messverfahren so gering wie moglich zu wahlen. Praktisch haben sich 2 mm
als sehr gut herausgestellt. Die Probe ist dabei nicht gekippt und damit senkrecht zum
einfallenden Strahl. Bedingt durch diesen geometrischen Messaufbau, wird der Detektor
5 mm weiter auf eine Position von 210 mm gefahren. Dadurch wird der Detektor trotz
senkrechter Probenstellung genug ausgeleuchtet. Prinzipiell wurde sich am Aufbau an

den Arbeiten von Keller und Geiss [178], sowie Trimby [179] orientiert.
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8.2. Rontgendiffraktometrie (XRD)

Die Rontgendiffraktometrie wurde in der vorliegenden Arbeit im Wesentlichen dazu
verwendet, die Korngréfle des nc Ausgangsmaterials zu bestimmen. Zudem koénnen er-
ganzend zu EBSD-Messungen Informationen iiber die Textur gewonnen werden. Da es
sich bei der rontgenographischen Texturanalyse und Korngréfenbestimmung allerdings
um integrale Messverfahren handelt, werden keine lokalen Informationen gewonnen und
es konnen keine Aussagen iiber z. B. die Kornform gemacht werden. Aus diesem Grund
wurde der Grofiteil der Charakterisierung der Textur auch anhand von EBSD-Messungen
durchgefiihrt.

Scherrer zeigte bereits 1918, dass eine Verbreiterung der Beugungspeaks bei der Ront-
gendiffraktometrie mit der Kristallitgroe des untersuchten Materials korreliert ist [180].

Die Grundlage fiir die Bestimmung der Korngrofle liefert die Scherrer-Gleichung:

K-\
Dy = =———7— 8.1
hkl BD - COS Hhk:l ( )

Dabei ist Dy die Ausdehnung des zum Beugungspeak beitragenden Kristalliten, A die
Wellenlénge der verwendeten Strahlung, Bp die Breite des Reflexes (entweder Integral-
breite IB oder die Halbwertsbreite FWHM) aufgrund der Korngréfie und K ein Faktor,
der die Geometrie der Kristallite widerspiegelt |181]. Da die Breite der Beugungspeaks
aus einer Uberlagerung von verschiedenen Einflussfaktoren besteht, miissen diese zur
Auswertung getrennt werden. Zu diesen Einflussfaktoren gehoren die durch das Geréte-
system erzeugte Verbreiterung Bg, eine Verbreiterung B, durch lokale Differenzen der
Ausdehnung unterschiedlicher Netzebenen (Mikroeigenspannungen) und die Verbreite-

rung aufgrund der Kristallitgrofies Bp. Es gilt:
BGesamt - BD + Be + BG’ (82)

Um die reine Verbreiterung durch die Korngrofle zu erhalten und damit die Korngrofie
bestimmen zu konnen, muss zunéchst die durch das Messinstrument bedingte Verbrei-
terung Bg erfasst und von der Gesamtbreite B subtrahiert werden. In der Praxis wird
die Gerateverbreiterung der Peaks durch Referenzmessungen an spannungsfreien Pul-

vern erfasst. Ublich ist dabei die Messung eines Pulvers aus LaB¢] Der Term fiir den

2Lanthanhexaborid.
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Einfluss der Mikrodehnungen auf die Peakbreite ergibt sich zu:
BE = €Ehkl * 4tan(@) (83)

Einsetzen von Gleichung [8.1] und [8.3] in Gleichung [8.2] liefert folgenden Zusammenhang:

B - cos(©) = [;)\ +¢-4sin(0O) (8.4)

mit
B = Bgesamt — Ba

Bei der Auswertung nach Williamson und Hall [182] wird nun B - cos © gegen 4 sin ©
aufgetragen. Durch die Messpunkte wird eine lineare Regression durchgefiithrt. Geméaf
der Geradengleichung ergibt sich somit die Dehnung e aus der Steigung der Geraden
und der y-Achsenabschnitt zu %’\. Da der Faktor K fiir die verwendete Bestimmung der
Breitenf’| ebenso bekannt ist wie die Wellenlinge ), ist die Korngroe so bestimmbar.
Bei Korngroflen im Bereich von ca. 150 nm und kleiner ist die Genauigkeit der Auswer-
tung der Peakbreite ausreichend, um dariiber die Korngrofie des Materials zu bestim-
men. Daher gehort die Rontgendiffraktometrie mittlerweile zum Standardwerkzeug zur
Bestimmung der Korngréfle nanokristalliner Materialien. Ein Grund dafiir ist auch, dass
andere Messverfahren, die zu gleichen Ergebnissen fiihren, meist ungleich aufwandiger
sind, was die Probenpraparation und Auswertung angeht (z. B. TEM-Messungen).
In der vorliegenden Arbeit wurde die Korngroflenbestimmung im nc Bereich mit XRD-
Messungen an einem X-Pert Pro MRD Diffraktometer der Firma Panalytical durchge-
fithrt. Der Messbereich in 20 umfasst einen Bereich von 40° bis 120°. Damit wurden die
Reflexe (111), (200), (220), (311) und (222) erfasst und ausgewertet.

8.3. Mechanische Priifung

Die mechanische Priifung der Proben umfasst verschiedene Bereiche. Durchgefithrt wur-
den Hértemessungen nach Vickers, Zugversuche, Schwingfestigkeitsversuche an unge-
kerbten Proben mittels sowohl spannungs- als auch dehnungsgeregeltem Versuchsab-

lauf und in situ Zug und Ermiidungsversuche gekoppelt mit digitaler Bildkorrelation.

3K=1 bei Verwendung von IB, K=0,89 bei Verwendung von FWHM.
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Dariiber hinaus wurde das Risswachstumsverhalten intensiv an unterschiedlichen Pro-
bengeometrien untersucht, vereinzelt Biegeversuche und Versuche zur Untersuchung des

Kriechbruchverhaltens durchgefiihrt.

8.3.1. Hartepriifung

Die Hartepriifung wurde an dem Hartepriifgerdt DuraScan der Firma Struers durch-
gefiihrt. Zur statistischen Absicherung wurden immer mindestens fiinf Messungen je
Probenzustand durchgefithrt. Zur Bestimmung der Harteverlaufe entlang des Proben-
querschnitts wurde ein Probenraster von je zehn Messpunkten im Abstand von 150 pm
definiert und automatisiert durchgefithrt. Bei der Wahl des Messpunktabstands wurde
darauf geachtet, dass der Abstand zwischen den Indents ausreichend grofl ist und die
Messung auch sonst in Anlehnung an die Norm fiir die Vickersharteprifung DIN EN
ISO 6507 durchgefiithrt wurde. Die meisten Héartepriifungen wurden bei HV 0,2, d. h.
mit einer Priifkraft von 2 N durchgefiihrt.

8.3.2. Zugversuche

Alle Zug- und Ermiidungsversuche wurden an einer INSTRON 8511 Priifmaschine mit
einer Kraftmessdose bis 20 kN durchgefiihrt. Die Steuerung der Priifmaschine wurde
2012 von DOLI modernisiert. Zur Dehnungsmessung wurde ein MTS Axial Extensometer
634 mit einer Messlédnge von 10 mm verwendet. Die Probengeometrie der Zugversuche
wurde bereits in Abschnitt beschrieben. Die Messldnge der Proben betragt ebenfalls
10 mm. Die Versuche wurden weggeregelt mit einer Geschwindigkeit von 0,1 mm/min
(= 0,006 s7!) durchgefiihrt.

8.3.3. Schwingfestigkeitsversuche

Die Probengeometrie fiir die Schwingfestigkeitsversuche beruht auf Flachzugproben mit
einfachem Radius wie sie in Abbildung[7.2]dargestellt sind. Aufgrund der geringen Knick-
stabilitdt der Proben (insbesondere mancher Probenzusténde) wurden nahezu alle Ver-
suche bei einem Spannungsverhéltnis von R = 0,1 durchgefiihrt.

Im Fall der spannungs- bzw. kraftgeregelten Ermiidung wurde kein Extensometer ver-

wendet. Die Versuche wurden alle bei einer Priiffreuquenz von 1 Hz gestartet und inner-
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halb von 20 s auf eine Frequenz von 50 Hz hochgeregelt um Uberschwinger beim Start
zu vermeiden. Als Schiadigungskriterium zum Beenden des Versuchs wurde der Proben-
bruch definiert. Trat kein Bruch innerhalb von 2 - 108 Zyklen auf, wurde der Versuch
beendet und die Probe als Durchldufer gewertet.

Analog wurden weggeregelte Versuche durchgefiihrt, die zuvor mittels Extensometer auf

ein ensprechendes Dehnungssignal kalibriert wurden.

8.3.4. Untersuchung des Risswachstums

Die Untersuchung des Risswachstumsverhaltens wurde in Anlehnung an die ASTM Norm
E647 durchgefiihrt. Wie bereits in Abschnitt erwahnt, wurden dabei sowohl SENT-
Proben als auch CT-Proben verwendet. Die SENT-Proben wurden kraftschliissig einge-
spannt und bei einer maximalen Spannung ¢,,,, von 300 M Pa und einem Spannungs-
verhéltnis von R = 0,1 ermiidet. Zur Berechnung des zyklischen Spannungsintensitits-
faktors AK geméfl Gleichung

AK = Kpow — Kppin = Aovma - Y (8.5)

wurden verschiedene Geometriefaktoren Y iiberpriift. Dazu wurde fiir jeden gewéahlten
Geometriefaktor je eine Probe bei konstantem AK ermiidet und das Risswachstum ge-
messen. Bei dieser Versuchsfiihrung und korrekt bestimmtem AK, sollte der Riss die
ganze Zeit mit konstanter Geschwindigkeit wachsen. Die Messung der Rissléngen hat er-
geben, dass der Geometriefaktor nach [183] in Gleichung diese Bedingung am besten

erfilllt hat, weswegen er fiir die weitere Auswertung verwendet wurde.

K 1 1,26 + 82,7 %
) : d—a (8.6)

o Wa_l—% 1+76,7-ﬁ—36,2‘(ﬁ>2

Dabei ist a die Risslange und 2d die Breite der SENT-Probe. Der Geometriefaktor ist
im Bereich 0 < & < 0,9 giiltig.

Fir die Messung der Rissldnge stehen unterschiedliche Methoden zur Verfiigung. Die in
dieser Arbeit angewendeten Methoden umfassen die Replikatechnik, die optische Riss-
langenmessung mittels eines Mikroskopes mit langem Arbeitsabstand (LD-Mikroskop)
und die Elektropotentialmethode. Die Zeitaufwandigste Methode ist die Replikatechnik.
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Bei dieser wird die Rissldnge gemessen, indem mittels einer acetonloslichen Kunststoftfo-
lie (Acetatfolie) ein Negativabdruck der Oberfliche gemacht wird. Dazu wird die Probe
mit Aceton benetzt und unmittelbar danach die Folie auf die Oberfliche gedriickt. Damit
ein moglichst gutes Relief des Risses entsteht, wird der Abdruck angefertigt, wahrend
die Probe auf maximaler Kraft aufgezogen ist. Durch Kapilarkréfte zieht sich die ange-
l6ste Folie in den Rissgrund und trocknet dort innerhalb weniger Minuten. AnschlieSend
kann sie entfernt und unter einem Lichtmikroskop (oder auch beschichtet im REM) un-
tersucht werden. Der Nachteil der Methode ist, dass fiir jeden Datenpunkt der Versuch
um ca. zehn Minuten pausiert werden muss und keine online Uberwachung der Risslinge
moglich ist. Vorteilhaft hingegen ist die gute Auflésung von ca. 1 um an der Probeno-
berflache.

Bei optischen Verfahren wie der Beobachtung und Messung der Risslange durch ein LD-
Mikroskop wird der Nachteil der langen Priifdauer ausgeglichen. Um eine gute Aufnah-
mequalitit zu erzielen, muss der Versuch zwar pausiert werden, es ist jedoch moglich,
einen Rissfortschritt wiahrend der zyklischen Belastung online zu erkennen. Moderne
Systeme mit digitalen Kameras und entsprechenden Softwarelosungen, erlauben zudem
die automatisierte Versuchsdurchfithrung. Ein solches System stand im Rahmen der
Versuchsdurchfithrung der vorliegenden Arbeit leider nicht zur Verfiigung, weswegen die
Daten manuell aufgenommen werden mussten. Das Verfahren ist gegentiber der Replika-
Methode dennoch zeitlich effizienter und macht es leichter, eine grofiere Datenmenge zu
produzieren. Es bietet aber abhéngig von der verwendeten Optik auch eine schlechtere
Auflésung. Im Fall der in der vorliegenden Arbeit verwendeten Optik betragt diese ca.
10 pm.

Die Methode mit dem hochsten Grad an Automatisierung und der besten Datenerfas-
sung ist die Elektropotentialmethode. Bei dem Verfahren wird in die Probe ein Strom
eingeleitet und an Punkten nahe dem Kerb das Potential gemessen. Das Prinzip des
Verfahrens beruht auf einer Anderung des elektrischen Widerstandes der Probe infolge
des Rissfortschritts und der damit verbundenen Querschnittsreduktion. Fiir unbekann-
te Probengeometrien ist allerdings die Erstellung einer Kalibrierkurve erforderlich, die
den genauen Zusammenhang zwischen Rissldnge und gemessener Potentialdnderung %
beschreibt. Die ASTM Norm E647 gibt hingegen iibliche Probengeometrien (wie die

beschriebene CT-Proben) an, welche hinreichend untersucht wurden und fir die be-
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reits Kalibrierkurven erstellt wurde. Der formale Zusammenhang zwischen der auf die
Probenbreite W normierten Risslinge a und der Anderung des Potentials ist gegeben
durch:

1% V2 8%
a/W = —0,5051 + 0, 8857 - (v) —0,1398 - (V) + 0, 0002398 - (v) (8.7)

T T T

fir
a

<
4

Dabei ist V. das Referenzpotential bei einem - Verhéltnis von 0,24. Die Bestimmung des

0,24 <0,7

Referenzpotentials wird somit nicht beim gekerbten Ausgangszustand der Probe durch-
gefiihrt, sondern erfordert ein kurzes Risswachstum auf besagtes - Verhéltnis. Dadurch
wird es notwendig, die Risslédnge bis zu diesem Punkt mit einer alternativen Methode zu
messen. Fir eine gleichbleibende Probengeometrie und Material, ist dies allerdings nur
einmalig (oder zur Verifizierung wenige Male) erforderlich und es kann in anschlieBenden
Versuchen von einem konstanten Verhaltnis zwischen Anfangspotential V; und Referenz-
potential V. ausgegangen werden. Nach dem Versuch wird die Risslénge anhand beider
Oberflachenrisse und der Bruchfldche untersucht und mit der durch das Potential berech-
neten verglichen. Bei Abweichungen kann das Referenzpotential entsprechend korrigiert
werden. In der vorliegenden Arbeit wurde diese Methode am Lehrstuhl etabliert und zu
einem repoduzierbar prizisem Verfahren mit hohem Automatisierungsgrad entwickelt.
Es wurden Risswachstumskurven und Schwellwertuntersuchungen durchgefiihrt.

Ein Gleichstrom von 20 A wurde mittels einer prazisen Konstantstromquelle eingestellt.
Der Strom ist hoch genug fiir eine gute Messauflosung und fithrt zu keiner nennens-
werten Probenerwérmung E] Fiir die Stromeinleitung missen entsprechend dicke Kup-
ferleitungen gewéhlt und mit Stiitzstellen der Probe verbunden werden. Bei ldngeren
Versuchen ist es aufgrund der hohen, maximalen Datenaufnahmerate der Priifmaschi-
nd’| erforderlich, eine Datenreduktion durchzufiihren. Ansonsten betrigt die maximale
Versuchsdauer wegen Speicherengpéssen nur wenige Minuten. Voruntersuchungen haben
gezeigt, dass es bei einer Ermiidungsfrequenz von 10 Hz ausreicht, nur jeden 10. Zyklus

und dabei jeden 100. Datenpunkt zu speichern. Auf diese Weise werden pro Zyklus 5

4Die Probentemperatur wurde im Rahmen von Vorversuchen gemessen und lag bei 20 A unterhalb
30°C.
5Diese betragt 5000 Hz.
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Datenpunkte generiert, iiber die gemittelt werden kann. Zur automatisierten Aufnah-
me von Risswachstumskurven wurde ein freiprogrammierbarer Versuch mit folgendem

Aufbau erstellt.

o Berechnung von Mittellast und Amplitude auf Basis der Benutzereingabe (F,;y,
Fmax)~

o Durchfithrung von 1000 sinusférmiger Zyklen mit schrittweiser Erhohung (,swee-

ping*“ tber 10 s) der Frequenz von 1 Hz auf 10 Hz.

o Definition der Variablen V{ als Mittelwert des gemessenen Potentials der ersten
1000 Zyklen.

o Umrechnung von V zu V, auf Basis des in Vorversuchen ermittelten Zusammen-

hangs.

e Berechnung der Risslange tiber %

v,
 Durchftihrung von 1000 sinusférmiger Zyklen mit schrittweiser Erhohung (,swee-

ping*“ tuber 10 s) der Frequenz von 1 Hz auf 10 Hz.

» if-Abfrage ob f- < 0,65. Wenn ja: eine Zeile zuriick (Versuch weiterlaufen). Wenn

nein: Versuchsstopp und fahren auf F,;,

Durch diesen Versuchsablauf, wird der Versuch nach Probeneinbau und Start des Ver-
suchs seitens des Benutzers selbststandig durchgefiihrt und stoppt, sobald die gewtinschte
Endrisslange erreicht ist.

Zur Bestimmung der Schwellwerte der untersuchten Proben wurde die Methode nach
konstantem K, verwendet. In Arbeiten von Zerbst et al. [184] wird die Methode ne-
ben anderen géngigen Verfahren zur Schwellwertbestimmung erldutert. Bei dieser Vor-
gehensweise wird, entsprechend dem Namen, die Kraft auf einen konstanten Wert von
Kinae geregelt. nach einem definierten Rissfortschritt wird K,,;, entsprechend erhoht,
sodass sich eine Reduktion in AK ergibt. K,,;, wurde fiir die entsprechenden Intervalle

so geandert, dass sich folgende AK Werte je Intervall ergeben:
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AK in MPaym |18 |16 | 14|12 [10] 8 | 6 | 5 | 4 |3] 2 |
Risslinge (mm) | 4,2 [ 44 |46 (48| 5 | 5254 5658|662

Tabelle 8.1.: AK Schritte fiir die Schwellwertbestimmung nach der K,,,,-Methode.

Die Rissinitiierung und das Risswachstum bis zu einer Lange von 4 mm findet bei
einem K,,,.-Wert von 20 M Pa+/m statt.
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9. Charakterisierung der

Mikrostruktur

9.1. REM-Messungen

Das Ziel der Mikrostruktur-Charakterisierung ist es in erster Linie eine geeignete Korn-
groBenverteilung der unterschiedlichen Probenzustédnde zu erstellen, Texturinformatio-
nen zu erhalten und die Anderungen mit den Einflussgréfien auf die Mikrostruktur ver-
kntipfen zu kénnen. Das Problem der Mikrostrukturcharakterisierung liegt dabei in den
unterschiedlichen Groflenordnungen der untersuchten Korngrofien. Besonders im Fall
bimodaler Verteilungen stellt sich die Frage nach dem gewahlten Bildausschnitt. Um
einen reprasentativen Probenzustand darzustellen, muss der Ausschnitt grofl genug sein,
um gentigend der grofleren Korner zu enthalten. Bei solchen Vergroflerungen sind die
nanokristallinen Probenanteile entsprechend schwierig aufzulosen/darzustellen. Dies ist

insbesondere bei EBSD-Messungen und der Wahl einer geeigneten Schrittweite essentiell.

9.1.1. RE-Aufnahmen

Im Fall einfacher Riickstreuaufnahmen, werden Bilder bei unterschiedlichen Vergrofie-
rungen gemacht, um die jeweilige Korngrofle deutlich abzubilden. Die RE-Aufnahmen
dienen zum einen dem ersten optischen Eindruck des Probenzustandes, zum anderen sind
sie die Basis einer Auswertung mittels klassischer Bildanalyse. Abbildungen und
zeigen einen Uberblick einer Probenserie mit 0,4 g/l NaSa (Natriumsalz des Saccha-
rin) und 0,02 g/l BD (Butindiol) nach unterschiedlichen Warmebehandlungsdauern bei
210°C.

96
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0,4 g/l NaSa 0,4 g/l NaSa
0,02 g/IBD 0,02 g/IBD
210°C - 30 min 210°C - 60 min

0,4 g/l NaSa
0,02 g/I BD
210°C - 120 min

Abbildung 9.1.: RE-Aufnahmen der Mikrostrukturen von nc Ni hergestellt mit 0,4 g/1
NaSa und 0,02 g/l BD nach einer Warmebehandlung bei 210°C' und

unterschiedlichen Zeiten.
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0,4 g/l NaSa 0,4 g/l NaSa
0,02 g/IBD 0,02 g/I BD
210°C - 240 min 210°C - 300 min

0,4 g/l NaSa 1 o 0,4 g/I NaSa
0,02 g/IBD P, 0,02 g/I BD
210°C - 420 min 210°C - 2880 min

Abbildung 9.2.: RE-Aufnahmen der Mikrostrukturen von nc Ni hergestellt mit 0,4 g/I
NaSa und 0,02 g/l BD nach einer Warmebehandlung bei 210°C' und

unterschiedlichen Zeiten.

Analog wurde auch fiir die Proben mit 2,0 g/l Saccharin verfahren. Da die Unterschie-
de gering sind und erst in der Auswertung sichtbar werden, wird auf deren Darstellung
an dieser Stelle verzichtet.

Neben isothermen wurden auch isochrone Warmebehandlungen durchgefiihrt, um die
thermische Stabilitat des Materials detaillierter zu untersuchen. Abbildungen (9.3 und[9.4]
zeigen die beiden Materialien (Probe mit 0,4 g/l NaSa und 0,02 g/l BD, sowie Probe
mit 2,0 g/l Saccharin) nach einer Warmebehandlung bei 150 min und unterschiedlichen

Temperaturen.
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99

0,4 g/l NaSa
0,02g/1BD &
170°C — 150 min [

0,4 g/l NaSa
: 0,02 g/l BD
| 210°C - 150 min

0,4 g/l NaSa
0,02 g/IBD
250°C =150 min

0,4 g/l NaSa
0,02g/IBD |
190°C - 150 min

0,4 g/l NaSa
0,02 g/I BD
230°C-150 min

0,4 g/l NaSa
0,02 g/I BD
300°C =150 min

Abbildung 9.3.: RE-Aufnahmen der Mikrostrukturen von nc Ni hergestellt mit 0,4 g/l

NaSa und 0,02 g/l BD nach einer 150-mintitigen Warmebehandlung bei

unterschiedlichen Temperaturen.
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B 20g/15a [ BUBASIREIIE R A 2,0/l 5a
e 170°C — 150 min J WSRO PR SRR R 190°C — 150 min i

1 3
1

S

2N 2,0g/1Sa |u
00°C - 150 min §

Abbildung 9.4.: RE-Aufnahmen der Mikrostrukturen von nc Ni hergestellt mit 2,0 g/I
Saccharin nach einer 150-miniitigen Wéarmebehandlung bei unterschied-

lichen Temperaturen.
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Wiéhrend bei den niedrigeren der verwendeten Temperaturen auch hier kaum Unter-
schiede erkennbar sind, zeigt sich, dass ab 250°C' der nc Anteil der Probe mit 0,4 g/l
NaSa und 0,02 g/l BD hoher ist als bei der Probe mit 2,0 g/l Saccharin. Die thermi-
sche Stabilitéit scheint sich also in diesem Bereich durch die Zugabe von BD stéarker zu
erh6hen als durch die Steigerung der Saccharinkonzentration im Elektrolyten. Bei wei-
terer Temperaturerhohung lassen sich allerdings einige Besonderheiten feststellen. Zum
einen lassen die Gefiigeaufnahmen erkennen, dass bei hoheren Temperaturen die thermi-

sche Stabilitat der Probe mit hoherer Saccharinkonzentration und ohne BD die bessere

thermische Stabilitat aufweist und zum anderen lassen sich Inhomogenitaten in der Gefii-
geentwicklung iiber die Probendicke feststellen. Abbildung[9.5und Abbildung [9.6 zeigen
beide Probenzustéinde nach einer Warmebehandlung bei 400°C' und 500°C'.

: o ; 0,4g/INaSa |
SEdRe i eRe gl 002g/IBD £
SR SRR 500°C - 150 min
4 A

Abbildung 9.5.: RE-Aufnahmen der Probe mit 0,4 ¢/l NaSa und 0,02 g/l BD nach einer
Warmebehandlung bei 400°C' und 500°C' fiir 150 min. Die Abbildung
zeigt den Querschnitt iiber die gesamte Probendicke (dunkelgrau). Bei
dem hellgrauen Bereich am oberen und unteren Bildrand handelt es sich

um die Klemmvorrichtung fiir die Proben bzw. das Cu-Substrat.
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2,0/l Sa
500°C— 150 min

Abbildung 9.6.: RE-Aufnahmen der Probe mit 2,0 g/l Saccharin nach einer Wéarmebe-
handlung bei 400°C' und 500°C' fiir 150 min. Die Abbildung zeigt den
Querschnitt iiber die gesamte Probendicke. Bei dem hellgrauen Bereich

am unteren Bildrand handelt es sich um das Cu-Substrat.

Bei der Probe mit geringerem Saccharingehalt tritt die zweite Stufe des abnormalen
Kornwachstums bereits bei 400°C' auf. Dies wird bei der Probe mit 2,0 ¢/l Saccharin
nicht beobachtet. Die Probe mit geringerem Additivgehalt weist eine zur Probenmitte
symmetrische Mikrostruktur auf. Das Gefiige ist bimodal, aber entlang der Langsrich-
tung der Platte relativ gleichméBig. Bei der Probe mit 2,0 g/l Saccharin wird AGG erst
bei 500°C' beobachtet. Das resultierende Gefiige ist dabei weder symmetrisch zur Proben-
mitte noch innerhalb der Léngsrichtung der Platte (bei konstanter Dicke) gleichméfig
ausgebildet. Dies ist insbesondere bemerkenswert, da eine Konzentration von 2,0 g/l
Saccharin im Elektrolyten zu einer Sattigungskonzentration von eingelagertem Schwe-
fel in der Probe fiihrt und sich demzufolge kein Gradient aufgrund der Verarmung der
Additivkonzentration im Elektrolyten ausbilden sollte. Um ebenfalls Texturgradienten
iiber die Probendicke als moglich Ursache auszuschliefen, wurde ein EBSD-Scan tiber
die komplette Probendicke aufgenommen. Abbildung[9.7] zeigt erneut das REM Bild der
Probe nach Warmebehandlung bei 400°C' zusammen mit den iiberlagerten IPF-Maps des

EBSD Scans. Die Messdaten wurden mit einer Schrittweite von 0,5 pum aufgenommen.
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2,0g/lSa
400°C - 150 min

Abbildung 9.7.: RE-Aufnahme der Probe mit 2,0 g/l Saccharin nach einer Warmebe-
handlung bei 400°C' fiir 150 min zusammen mit den iiberlagerten IPF-
Maps der EBSD-Messung. Es konnten keine Texturgradienten iiber die
Probendicke festgestellt werden.

Eine mogliche Ursache fiir diese Gradienten im Gefiige konnen Eigenspannungen im
Material sein. Im Fall der Probe mit geringer Additivkonzentration konnte sich so die
zur Probenmitte symmetrische Verteilung erkléren lassen, da an den jeweiligen Probeno-
berflichen der ebene Spannungszustand (ESZ) und in der Probenmitte eher ein ebener
Dehnungszustand (EDS) vorliegt. Fiir die Gefiigeausbildung der Probe mit hoher Addi-
tivkonzentration ist dies allerdings keine plausible Erklarung. Moglich ware es, dass sich
mit zunehmendem Badalter unterschiedliche Konzentrationen der Additive oder andere
Stoffe (z. B. Komplexverbindungen) mit in die Probe einlagern und bei Erwarmung der
Probe zu den beobachtbaren Effekten fiithren.

Interessant ist auch, dass eine lingere Wéarmebehandlungsdauer in dieser zweiten Stufe

des AGG nicht zu einer weiteren Zunahme der gréferen Korner fithrt. Das Kornwachs-
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tum stagniert und es bildet sich ein Séttigungszustand ab einer gewissen Dauer. In
Abbildung [9.8] sind RE-Aufnahmen der Probe mit 0,4 g/l NaSa und 0,02 g/l BD nach
einer Warmebehandlung bei 500°C" fiir 300 min dargestellt. Trotz der doppelten Wir-

mebehandlungsdauer zeigt das Gefiige eine nahezu identische Korngréfenverteilung.

i 0,4g/l Nasa
1 002g/1BD
"1 400°C - 300 min fs2

Abbildung 9.8.: RE-Aufnahme der Probe mit 0,4 ¢/l NaSa und 0,02 ¢/l BD nach einer
Wirmebehandlung bei 500°C' fiir 300 min (unterschiedliche Vergroe-

rungen).

Um zu untersuchen, ob Kristallite mit bestimmten Orientierungen eine besondere Ten-
denz zum Kornwachstum in dieser zweiten Stufe aufweisen, wurde an der gleichen Probe
eine EBSD-Messung durchgefiihrt. Die IPF-Maps und die Darstellung des Bandkontras-
tes der Messung sind in Abbildung dargestellt.
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Abbildung 9.9.: IPF-Maps und Darstellung des Bandkontrasted der Probe mit 0,4 ¢g/I
NaSa und 0,02 g/l BD nach einer Warmebehandlung bei 500°C' fir
300 min.

Die Proben zeigen die typische Wachstumstextur, wie auch die nc, ufg und bimodalen
Proben ((111) Vorzugsorientierung bezogen auf die Wachstumsrichtung (IPF Y)). Zur
Veranschaulichung sind in Abbildung [9.10] die zugehorigen Standarddreiecke der IPF
dargestellt.

Abbildung 9.10.: Standarddreieck der IPF in allen Raumrichtungen. Genau wie bei den
nc, ufg und bimodalen Proben zeigt sich eine (111) Vorzugsorientierung
bezogen auf die Wachstumsrichtung der Probe (IPF Y).
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Korngroflenauswertung anhand der RE-Aufnahmen

Zur Bildanalyse wurden die Bilder alle manuell segmentiert. Dazu wurde die Software
Amira 3D verwendet, welche eigentlich fiir dir Erstellung von 3D-Analysen konzipiert
wurde. Abbildung [0.11] zeigt ein Beispiel eines segmentierten Bildes anhand einer bi-
modalen Korngroflenverteilung. Aufgrund der Auflésungsbegrenzung im REM, der Qua-
litdt der Riickstreuaufnahme und der Besonderheiten dieser, konnte keine automati-
sierten Auswertung tiber die Wahl geeigneter Filter (z. B. Wasserscheide, Euklidische-

Distanztransformation o. &.) erreicht werden.

Abbildung 9.11.: RE-Aufnahmen einer bimodalen Mikrostruktur (links) und tberlager-
te Darstellung mit der Segmentierung der ufg Anteile mittels Amira
(rechts). Die unterschiedlichen Blauténe haben keine Bedeutung und
dienen lediglich der Serparierung benachbarter Kérner dhnlich zur ,un-

ique grain color“-Darstellung bei EBSD-Messungen.

Die so segmentierten Bilder wurden im Anschluss weiter mit der Bildanalysesoftware

adi-Analysis ausgewertet. Dabei wurde wie folgt vorgegangen:

Binarisierung der Bilder auf Basis der Segementierung mittels AMIRA

Bestimmung der dquivalenten Korndurchmesser auf Basis der Flédcheninhalte

Bereichsklasseneinteilung aller erfassten Kristallite

Erstellung einer Korngréflenverteilung auf Basis der gewahlten Bereichsklassen
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Da benachbarte Kristallite bereits durch die Segmentierung mittels AMIRA getrennt
wurde ist keine weitere Erosion und Dilatation (morphologisches Offnen) der bina-
risierten Bilder erforderlich. Bei der Segmentierung wurde darauf geachtet, alle ufg-
Kristallite bis zu einer Grofle von ca. 100 nm einzuschliefen. Zur Erstellung der Ver-
teilungsfunktion wurde dann der nicht markierte Flachenanteil jedes Bildes zu der Be-
reichsklasse ,nc® also 0 nm — 100 nm gezahlt. Die Breite der restlichen Bereichsklassen
betragt 200 nmf]

Das Ziel dieser genauen Charakterisierung besteht in der Moglichkeit der Einstellung
vergleichbarer Korngroflenverteilungen unterschiedlicher Proben, auch wenn diese ganz
unterschiedlich hergestellt wurden. Dadurch kann untersucht werden, inwiefern die Wir-
kung der Additive tiber die Beeinflussung der thermischen Stabilitdt und der Entwick-
lung der Mikrostruktur hinaus geht. Unterschiedliche mechanische Eigenschaften zweier
Proben mit gleicher Korngréflenverteilung kénnen bedeuten, dass z. B. die Korngren-
zenfestigkeit eine andere ist. Dass das Einstellen ahnlicher Korngroflenverteilungen nach
den Ergebnissen zahlreicher Warmebehandlungsversuche und Charakterisierungen sehr
gut funktioniert, wird anhand von Abbildung deutlich.

1Zwei benachbarte Kristallite werden durch die Segmentierung getrennt erfasst und als separate

Korner ausgewertet.
2Also alle von 100 nm-300 nm usw.
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Abbildung 9.12.: Korngroflenverteilung zweier bimodaler Proben, die unterschiedlich
hergestellt wurden. Trotz Herstellung tiber unterschiedliche Additive
und Konzentrationen konnte eine nahezu identische Verteilung tiber

die Anpassung der Warmebehandlungsparameter erreicht werden.

Im Hinblick auf die thermische Stabilitdt beider Proben, lasst sich der Einfluss des
Additivs BD erkennen. Trotz geringerer Saccharinkonzentration verbessert der Zusatz
von nur 0,02 g/l BD die thermische Stabilitidt des Materials in soweit, dass eine nahezu

gleiche Korngroflenverteilung eine langere Warmebehandlungsdauer erforderlich macht.

9.1.2. EBSD-Messungen

Ein zweites, sehr wichtiges Charakterisierungsverfahren im REM stellen EBSD-Messungen
dar. Diese ermdglichen eine automatisierte Auswertung der Kristallite hinsichtlich Mor-
phologie und Textur. Die Herausforderung bei dem untersuchten Material stellt dabei
allerdings der Kompromiss zwischen Messdauer und Auflésung sowie die Aufldsungsbe-
grenzung dar. Sind Parameter wie Beschleunigungsspannung, Blendentffnung und Be-

lichtungszeit bereits optimal eingestellt, ist die fiir die Messdauer ausschlaggebendste
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GroBe die Schrittweite (engl.: step size) des Scans. Diese geht quadratisch in die Be-
rechnung der Messdauer ein. Es bestehen prinzipiell zwei Moglichkeiten, um mit diesem

Problem umzugehen:

o je eine Aufnahme bei unterschiedlicher Vergrofierung und angepasster Schrittweite

um die nc und ufg Kristallite einzeln zu messen.

o eine Aufnahme mit einer reprasentative Grofle fir die Abbildung der ufg-Korner

und ausreichender Schrittweite, um die nc Kristallite messen zu konnen.

Da sich bei grofleren Volumenanteilen an ufg Kristalliten nur sehr kleine nc Bereiche
finden, die keine reprasentative Messung ermoglichen, wurden hauptsédchlich ESBD-
Messungen nach der zweiten Variante durchgefiihrt. Dies hat zudem den Vorteil einer
yvollstandigen® Darstellung der Mikrostruktur innerhalb einer Messung und liefert so
einen guten Eindruck dieser. Die Grofle des Messbereichs umfasst bei allen Messungen
mindestens 50 gm? und wurde bei einer Schrittweite von 20 nm durchgefiihrt. Fiir die
Aufnahme wurde im REM eine Blendengrdéfie von 60 pm verwendet, da diese den besten
Kompromiss zwischen Strahlstrom (Messzeit) und Auflosungsvermogen bietet.

Ein beispielhafter EBSD-Scan einer bimodalen Probe ist in Abbildung dargestellt.
Bei der Probe sind noch grolere Bereiche nanokristalliner Korner vorhanden. Die Probe
wurde 240 min bei 210°C wirmebehandelt.
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Abbildung 9.13.: EBSD-Aufnahme (IPF) einer bimodalen Probe (0,4 g¢/I-NaSa,
0,02 g/l BD) nach einer Wérmebehandlung bei 210°C' fiir 240 min.
Die IPF ist bezogen auf die Wachstumsrichtung (GD) der Platte.

Zusammen mit den IPF-Darstellungen bezogen auf die anderen beiden Raumrichtun-
gen (Abbildung [9.1.2)) lasst sich der Charakter der Wachstumstextur erkennen.
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Abbildung 9.14.: IPF-Karten der Probe aus Abbildung [9.13| bezogen auf die beiden ver-

bliebenen Raumrichtungen.

Bezogen auf die Wachstumsrichtung [010] liegt eine (100) bis (111) Vorzugsorientie-
rung vor, wobei der Hauptanteil der Kristallite eine (100) Orientierung aufweist. Deut-

licher ersichtlich ist dies bei Betrachtung der Einzelmesspunkte des Standarddreiecks in

Abbildung [9.15]
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Abbildung 9.15.: Standarddreiecke einer bimodalen Probe (0,4 ¢/I-NaSa, 0,02 g/l BD)

nach einer Warmebehandlung bei 210°C' fiir 30 min. Jeder Punkt stellt
einen einzelnen Messpunkt im EBSD-Scan dar. Die IPF-Darstellung
zeigt eine hauptsachliche Vorzugsorientierung der (100) und teilweise

(111) Kristallite bezogen auf die Wachstumsrichtung [010] der Platte.

Wie sich die Warmebehandlung auf die Entwicklung der Textur auswirkt, wird bei
dem Vergleich einer Probe mit nahezu 100 % ufg-Anteil deutlich. In Abbildung [9.16
sind die Standarddreiecke einer bei 210°C und 48 Stunden wéarmebehandelten Probe

dargestellt.
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Abbildung 9.16.: Standarddreiecke einer ufg Probe (0,4 g/I-NaSa, 0,02 g/l BD) nach

einer Warmebehandlung bei 210°C' fir 48 h. Die IPF-Darstellung
zeigt, dass die Warmebehandlung bezogen auf die Wachstumsrichtung
[010] zu einem bevorzugten Wachstum der (111) orientierten Kristalli-
te filhrt. Bei Betrachtung des Standarddreiecks in [010] Richtung sind
Punktcluster (grofiere Kristallite) hauptséchlich nahe der (111) Orien-
tierung zu erkennen. Im Bereich der (001) Orientierung befinden sich

mehr Einzelmesspunkte (nc Kérnern).

Eine Ubersicht unterschiedlicher EBSD-Messungen bei verschiedenen Warmebehand-
lungsdauern ist in Abbildung dargestellt. An der Darstellung wird die Entwicklung

der Mikrostruktur tiber die Warmebehandlungsdauer deutlich.
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Abbildung 9.17.: IPF-Map bezogen auf die Wachstumsrichtung der Kristallite bei un-

terschiedlichen Warmbehandlungsdauern.
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Neben den Informationen iiber die Textur und das Kornwachstum, dienen die EBSD-
Messungen auch als Basis fiir eine Erstellung der Korngrofienverteilung. Das Erstel-
len von Korngrofenverteilungen ist prinzipiell auch mit der Software der verschiedenen
EBSD-Detektor Hersteller moglich. Da diese oft aber nur begrenzte Moglichkeiten der
Darstellung und Auswertung bieten, wurde die Software lediglich verwendet, um eine
Liste aller gemessenen Kristallite zu erstellen und zu exportieren. Diese Liste wurde als
Basis fiir eine selbst erstellte Auswertung mittels Microsoft Excel und Origin verwendet.

Im Folgenden werden die einzelnen Schritte dieser Vorgehensweise detaillierter erlautert.

Erstellung einer Liste aller Kristallite eines Scans

Zur Erstellung der Liste aller Kristallite einer EBSD-Messung wurde die Software ,, Tan-
go* der Firma Oxford Instruments verwendet. Um die indizierten Punkte zugehorigen
Kristalliten zuzuordnen, kénnen Angaben iiber tolerierbare Misorientierungen gemacht
werden. Zudem lésst sich auswahlen, wie mit bestimmten Korngrenzen umgegangen
werden soll. Dies ist insbesondere bei der Betrachtung von koharenten 33-Korngrenzen
(also Zwillingskorngrenzen) wichtig. Da fiir die mechanischen Eigenschaften kohéarente
Y.3-Korngrenzen eine entscheidende Rolle spielen, wurden Zwillinge als separate Kristal-
lite betrachtet. Dies ist konsistent zu den bereits vorgestellten Arbeiten von Shen und Lu,
welche fiir die Hall-Petch Beziehung die Korngrofie von nc Cu durch die Lamellenbrei-
te von nt Cu [46},47] ersetzen. Die Wahl der tolierbaren Misorientierung benachbarter
Punkte fiir eine Zuordnung zu einem Kristalliten wurde auf 5° festgelegt. Randkorner
wurden fir die Auswertung ausgeschlossen und es wurden ebenso die nicht indizierten
Bereiche exportiert. Die exportierte Liste beinhaltet dabei die Flidchen der einzelnen
Kristallite, deren aquivalenter Korndurchmesser sowie die Information, ob es sich um
ein Randkorn handelt.

Auswertung der Korndaten mit Excel

Nach dem Aussortieren der Randkorner werden die iibrigen Kristallite in Bereichsklas-
sen eingeteilt. Eine Klasseneinteilung in Schritten von je 100 mm hat sich dabei als

sinnvoll fiir die Darstellung der Ergebnisse herausgestellt !l Die Wahl der Klassenbreite

3Im Gegensatz zur manuellen Auswertung der RE-Aufnahmen mittels Amira, lisst sich die Klas-

senbreite auch sinnvoll kleiner als 200 nm wihlen (kein Benutzereinfluss).
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beeinflusst dabei entscheidend die Form der Verteilung. Der bimodale Charakter, der
bei Betrachtung der RE-Aufnahmen und EBSD Scans ersichtlich ist, ist teilweise nur
schwer darstellbar. Zudem erschwert die Einteilung in den recht ., groben“ Schritten von
100 nm diesen Sachverhalt zuséatzlich. Dieses Problem wurde mit einer Art Glattung der
Daten behoben.

Dazu wurden die Klasseneinteilung beginnend mit einem Durchmesser von 0 nm bis
100 nm iterativ um je % der Klassenbreite verschoben und eine neue Verteilung erstellt.
Nach neun Iterationen erhélt man auf diese Weise zehn leicht verschobene Histogram-
me. Anstelle der iiblichen Darstellung im Séulendiagramm werden die Daten lediglich in
einem Punktdiagramm dargestellt, wobei jeder Punkt in der Mitte der jeweiligen Klas-
senbreite eingetragen wird und die Haufigkeit dieser Klasse reprasentiert. Durch diese
Herangehensweise erhélt man eine , geglattete® Darstellung mit einer um den Faktor
zehn grofleren Datenpunktmenge. Aulerdem ist dadurch eine Reduzierung der Klassen-
breite (wodurch die Streuung zunimmt) obsolet. Die so ermittelten Datenpunkte sind

zusammen mit deren Fit exemplarisch in Abbildung dargestellt.

Anpassen der Daten mit Origin - Gauf}-Fit

Fiir die Datenanpassung (fitting) wurde die Software Origin verwendet. Die mit Excel ge-
glatteten Daten wurden dazu in Origin importiert und mit jeweils zwei Gaufl-Funktionen
angefittet. Ein Beispiel fir eine so erstellte Korngrofienverteilung ist in Abbildung
dargestellt.
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Abbildung 9.18.: Beispiel einer Korngréenverteilung nach der zuvor beschriebenen
Glattung mit Excel und einem anschlieBenden Fit zweier Gauf}-

Funktionen mit Origin.

Durch dieses Vorgehen konnte der Charakter der bimodalen Korngréfienverteilungen
bei allen Messungen erfolgreich dargestellt werden. Abhangig von der Wéarmbehand-
lungsdauer und/oder Temperatur kann so eine Verschiebung beider Peaks beobachtet
werden. In Abbildung sind alle so erstellten Verteilungsfunktionen der Proben mit
0,4 g/l NaSa und 0,02 g/l BD dargestellt.
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Abbildung 9.19.: KorngroBenverteilungsfunktionen der Proben mit 0,4 ¢/l NaSa und
0,02 g/l BD nach unterschiedlich langen Warmebehandlungen bei

210 °C.

Die Anderung beider Peaks durch die zunehmende Wirmebehandlungsdauer ist in
der Abbildung deutlich erkennbar. Die Daten deuten auch auf die Besonderheit des ab-
normal stattfindenden Kornwachstums hin, da die Verschiebung des zweiten Maximums
deutlich schneller voranschreitet als die des Ersten.

Vergleicht man die Ergebnisse der RE-Aufnahmen mit den EBSD-Messungen, werden
die Nachteile der manuellen Auswertung deutlich. Durch das handische Auswéahlen ein-
zelner Kristallite im ufg-Bereich wird der nc Anteil tiberschatzt. Kristallite knapp grofler
als 100 nm werden beim Markieren leicht iibersehen und flielen somit noch in die ersten
Klasse (nc) ein. Der Volumenanteil dieser Koérner ist dabei offensichtlich relativ grof.
Ein Nachteil der EBSD-Messung ist allerdings darin zu finden, dass es sich bei den nicht
indizierten Punkten (welche nicht in die Berechnung mit einfliefen) hauptséchlich um nc

Bereiche handelt (aufgrund der in diesem Bereich schwierigeren Trefferquote). D.h. bei
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der EBSD-Messung wird der Volumenanteil von nc Kristalliten leicht unterschatzt. Um
diesen Fehler abschéitzen zu konnen, wurden vereinzelt auch TKD-Messungen durchge-
fithrt. Der Vorteil besteht hierbei in einer besseren lateralen Auflosung, die es ermoglicht,
kleinere Schrittweiten bei der Messung einzustellen. Dadurch kénnen mehr Messpunkte
innerhalb der nc Anteile erfasst werden. Abbildung zeigt die IPF-Maps und die
Darstellung des Bandkontrasts einer solchen TKD Messung an einer nc Probe (2,0 g/I
Saccharin). Die Daten wurden mit der Software AZtec Crystal ausgewertet und aufbe-

reitet. Aufler einem leichten Cleanup wurden keine weiteren Operatoren angewandst.



9. Charakterisierung der Mikrostruktur 120

Abbildung 9.20.: IPF-Maps in allen Raumrichtungen und Bandkontrast einer nc Probe,

die mittels TKD gemessen wurde.

Bei der Messung wurde ein Schrittweite von 5 nm eingestellt. Noch geringere Schritt-
weite wurden untersucht, weisen allerdings eine schlechtere Indizierungsrate auf. Der
Grund dafiir liegt in der bezogen auf die Messflache langeren Verweildauer des Elektro-
nenstrahls und der damit zunehmenden Probenkontamination. Durch die Kohlenstoff-
schicht, die sich mit der Zeit auf der Probenoberflache bildet, wird eine weitere Indizie-

rung stark erschwert. Analog zu den TKD-Messungen der nc Proben, wurden ebenfalls
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bimodale Proben untersucht. Abbildung [9.21] zeigt die TKD-Messung einer bimodalen
Probe (2,0 g/l Saccharin).

Abbildung 9.21.: IPF-Maps in allen Raumrichtungen und Bandkontrast einer bimodalen

Probe, die mittels TKD gemessen wurde.

Da das Messfeld der bimodalen Probe deutlich grofler ist, wurde die Schrittweite auf
10 nm erhoht. Dennoch sind einige Positionen mit reduzierter Indizierungsrate erkenn-
bar.

9.2. XRD-Ergebnisse

9.2.1. Korngroflenbestimmung

Um die Korngrofie des Probenmaterials vor einer Warmebehandlung zu bestimmen, wur-
den exemplarisch fiir die unterschiedlichen Probenzusammensetzungen XRD-Messungen

durchgefiihrt. Bei dem verwendeten Diffraktometer handelt es sich um ein X'Pert Pro
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MPD der Firma Panalytical (ehemals Philips). Das Gerét verfiigt iiber einen Goniome-
terkreis mit einer Winkelgenauigkeit (Schrittweite) von 0,0001°, kann eine Rotation von
+92° in x und 360° in ¢ durchfithren und hat einen maximalen Verfahrweg in x- und
y-Richtung um je 100 mm. Die minimale Schrittweite in z-Richtung betragt 1 pum. Als
Rontgenquelle wurde eine Kupferrohre verwendet. Sonstige verwendete Optiken umfas-
sen einen primarseitigen eingesetzten Plattenkollimator, eine 5 mm Maske und einen
Kreutzschlitzkollimator.

Fir die Messung wurde die Schlitzgrofie konstant gehalten, was dazu fithrt, dass die be-
leuchtete Lange wéihrend der Messung variiert. Die maximale beleuchtete Lange wurde
an die jeweilige Probendimension angepasst. Ein Scanbereich von 20° bis 120° wurde ge-
wahlt. Die Schrittweite bei der Messung lag bei 0,0131303° und die Messdauer je Schritt
bei 18,87 s.

Die Korngroflenbestimmung auf Basis der Messungen wurde mit der Methode nach
Williamson-Hall (welche in Abschnitt [8.2] bereits erlautert wurde) durchgefiihrt. Es wur-
den Messungen fiir die verschiedenen Materialzusammensetzungen bzw. Additivkonzen-
trationen im Ausgangszustand (wie abgeschieden; ohne Wérmebehandlung) durchge-
fithrt. Diese sind zusammengefasst in Tabelle dargestellt.

Probenart Korngrofle (nm)
0,4 g/l Saccharin 44,5 +11,3
0,6 g/l Saccharin 40,2 +9.,8
0,8 g/l Saccharin 37,7 £9,2
2,0 g/l Saccharin 35,7 +6,9
0,4 g/l NaSa, 0,02 g/l BD 38,6 +12.5
2,0 g/l NaSa, 0,02 g/l BD 29,5 +8,9
0,4 g/l NaSa, 0,02 g/l BD, 3,2 g/l MnCl, 27,9 +10,7

Tabelle 9.1.: Einfluss der Elektrolytzusammensetzung bzw. Additivmenge auf die Korn-

grofe des Materials.

Die Messungen wurden alle auf der gleichen Probenseite (substratseitig) durchgefiihrt,
um den Einfluss eines Gradienten in der Korngrofle tiber die Plattendicke zu minimieren.

Anhand der Daten ist der Einfluss der Saccharin Konzentration zu erkennen. Wahrend
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geringe Konzentrationen ausreichen, um Korngréfien im nc Bereich zu erzielen, lasst
sich dennoch eine Reduzierung der Korngrofie durch den Effekt des Additivs bis zu einer
Konzentration von ca. 0,8 g/l beobachten.

Die geringe Zugabe von BD scheint den kornfeinenden Effekt noch zu verstarken. Dies
steht in Einklang mit den Beobachtungen in Abbildung [0.5] und Abbildung[9.6] Bei Be-
trachtung der Proben mit 0,4 ¢/l NaSa und 0,02 g/l BD mit 0,4 g/l Saccharin wird
die Wirkung von BD als Kornfeiner und Stabilisator ebenfalls deutlich. Das NaSa hat
eine grofere Molekiilmasse und enthéalt damit auf das Gewicht normiert weniger Schwe-
fel als das Saccharin. Damit ist die kornfeinende Wirkung des NaSa eigentlich geringer
als die des normalen Saccharins. Dennoch ist die Korngrofle der Probe mit 0,4 ¢/l Na-
Sa geringer. Der logische Schluss ist, dass dafiir das ebenfalls verwendete Additiv BD
verantwortlich ist. Auch bei den beiden Proben, welche hinsichtlich des Saccharingehal-
tes in der Sattigung liegen, sieht man diesen Unterschied. Durch die Zugabe von BD
wird die Korngrofle auch hierbei weiter reduziert. Zusétzlich wurden an einigen Proben
Messungen auf beiden Seiten der Probenplatte durchgefithrt, um mogliche Gradienten
in der Korngréfle iiber die Abscheidedauer abzubilden. Die Messungen zeigen eine ge-
ringfiigig grofere Korngrofle auf der Oberfldche des Deposits. Dieser Gradient lasst sich
an allen Proben unabhéngig ihrer Additivkonzentration nachweisen. Grob zusammenge-
fasst, ist die Korngrofie an der Probenoberflache ca. 10 nm bis 20 nm gréBer als auf der

Substratseite.

9.2.2. Textur

Texturanalysen zu verschiedenen Probenzustinden wurden bereits in vorangegangen
Arbeiten durchgefiihrt und durch die in der vorliegenden Arbeit dargestellten EBSD-
Messungen bestétigt und erweitert. Dabei wurde sowohl der Einfluss des Kornfeiners
Saccharin als auch der Einfluss der Pulsparameter auf die Textur untersucht.

Im Fall einer additivfreien Abscheidung wachsen bevorzugt (100)-orientierte Kristallite
mit stdngelformiger Morphologie (siehe dazu Abschnitt . Durch eine Zugabe von
Saccharin wahrend der Abscheidung &dndert sich dieses Verhalten dahingehend, dass
der Anteil von (111)-orientierten Kristalliten mit steigender Saccharinkonzentration zu-
nimmt. Die Morphologie ist dabei weitestgehend globular. In Abbildung sind die

Diffraktogramme von vier Probenzusténden unterschiedlicher Saccharinkonzentration
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dargestellt. Qualitativ lasst sich bei gleichen Messbedingungen sagen, dass je grofier die
Peakhohe ist, umso grofler ist der Anteil der jeweiligen Orientierung. Innerhalb einer
Messung/Probe gibt das Verhéltnis der verschiedenen (hkl) Peakhohen Aufschluss iiber

den Texturzustand.

1 T T T T T T . T
500000 4  (111) —— 0,4 g/l Saccharin] _
—— 0,6 g/l Saccharin
0,8 g/l Saccharin
400000 —— 2,0 g/l Saccharin] _
= .
© 206600 - .'ﬁ'. ]
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© (200) o] Al
= = N
200000 - | .
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100000 - &0 51 52 51 ") i
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Abbildung 9.22.: Diffraktogramme von vier Proben unterschiedlicher Saccharinkonzen-
tration. Die Intensitit des (200)-Reflexes wird mit zunehmender Sac-

charinkonzentration geringer.

Anhand der Diffraktogramme von Probenoberfliche und Substratseite (Abbildung|9.23))
lisst sich zudem eine Anderung der Wachstumstextur im Verlauf der Abscheidung er-
kennen. An der Oberflache der Probe (zuletzt abgeschiedenes Material) ist ein deutlich
starkerer (111)- und (311)-Reflex erkennbar als an der Substratseite (zuerst abgeschiede-
ne Schicht). Noch deutlicher wird dies in umgekehrter Weise anhand des (200)-Reflexes.

Dieser ist substratseitig deutlich starker ausgepragt.
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Abbildung 9.23.: Diffraktogramme einer Probe mit 0,4 ¢/l NaSa und 0,02 g/l BD an
der Oberflache und der Substratseite der Probe.

Neben dem Einfluss der Textur, ldsst sich auch eine um ca. 20 nm grofiere Korngrofie an
der Oberfliche der Probe feststellen. Da die Streuung der réntgenographisch ermittelten
Korngrofle sehr grof und der Einfluss der Auswertemethode unter Umstianden noch
grofer ist, sind die Absolutwerte der Korngrofie kritisch zu betrachten. Eine qualitative

Aussage im Relativvergleich korreliert allerdings gut mit den Erwartungen.

9.3. Chemische Analyse

Fiir die Herstellung des Probenmaterials wurden Nickelkugeln verwendet, die nach dem
s0g. Mond—VerfahrenEl hergestellt wurden. Die hohe Reinheit dieses Ausgangsmaterials
soll die Herstellung moglichst reiner Nickelschichten gewahrleisten. Da wahrend der Ab-
scheidung zusétzlich Additive verwendet wurden, welche sich mit ins Material einlagern,
wurde deren Gehalt im Probenmaterial bestimmt und mit der verwendeten Konzen-
tration im Elektrolyten verglichen. Der Anteil an Fremdatomen bewegt sich unterhalb

der spektralen Auflosungsgrenze von EDX, weswegen die Bestimmung der chemischen

4Von Ludwig Mond entwickeltes Verfahren zur Reinigung von Nickel.



9. Charakterisierung der Mikrostruktur 126

Zusammensetzung durch Messungen mittels eines Funkenspektrometers durchgefiihrt
wurden. Durch die Verwendung von Additiven wie Saccharin kann sich im wesentlichen
Schwefel und Kohlenstoff ins Material einlagern. Abbildung zeigt den gemessenen
Schwefelgehalt unterschiedlicher Proben, welche mit verschiedenen Konzentrationen Sac-

charin im Elektrolyten hergestellt wurden.
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Abbildung 9.24.: Mittels Funkenspektrometer gemessener Schwefelgehalt von Proben,
welche mit unterschiedlichen Saccharinkonzentrationen im Elektroly-

ten hergestellt wurden.

Neben Schwefel wurde bei der Messung auch der Gehalt an Kohlenstoff und Sauerstoff
iiberpriift. Beide sind Bestandteil des Saccharinmolekiils und iiberwiegen die Masse des
Schwefelatoms im Molekiil. Dennoch wurde keine messbare Erhohung dieser Elemente in
den Proben mit steigender Saccharinkonzentration im Elektrolyten nachgewiesen. Dies
unterstiitzt die eingangs erwidhnte Beobachtung von Osaka et al. [133], dass sich haupt-
séchlich der im Saccharinmolekiil enthaltene Schwefel mit in das Deposit einlagert.
Neben der Frage der Einlagerungsmenge sollte zudem geklart werden, wie sich der Schwe-

fel im Material verteilt. Da Korngrenzen im Material Stellen mit unterschiedlicher Nah-
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ordnung und einem anderen chemischen Potential darstellen, lagern sich Fremdatome oft
gerne an diesen Stellen an. Je nach Typ der Korngrenzen ist dabei die Neigung zur Se-
gregation unterschiedlich stark ausgepragt. Dies ist insbesondere fiir die Warmebehand-
lung der in der vorliegenden Arbeit verwendeten Proben relevant. Oft handelt es sich
trotz der lokal erhohten Konzentration an Fremdatomen dabei nur um geringe Mengen,
weswegen der Nachweis hochauflosende spektroskopisch Verfahren wie die Atomsonden-
tomographie benotigt. In der vorliegenden Arbeit wurden an unterschiedlichen Proben
solche Messungen durchgefiihrt. Alle verwendeten Proben waren hinsichtlich der Saccha-
rinkonzentration in einem gesattigten Zustand, um den Nachweis zu erleichtern. Mittels
FIB-Zielpraparation wurden Proben aus einer nc Probe, einer warmbehandelten Probe
mit bimodalem Gefiige bestehend aus nc und ufg Kristalliten und einer bimodalen Pro-
be mit deutlich grofleren Kristalliten entnommen. Bei letzterer wurde eine Korngrenze
eines abnormal gewachsenen Korns mit Durchmesser von mehreren zehn Mikrometern
untersucht. Abbildung zeigt die Rekonstruktion der Atomsondentomographie und

ihre Lokalisation in der zugehorigen Probe.

Abbildung 9.25.: Atomsondentomographie einer Korngrenze (Riickstreuaufnahme) von
einer bimodalen Probe bestehend aus ufg Kristalliten und welchen im
Bereich mehrerer zehn Mikrometer. An der Korngrenze lasst sich die

Segregation von Schwefelatomen messen.

Bei beiden anderen ProbenEl war die Konzentration an Schwefelatomen zu gering, um
sie mit dem Verfahren so deutlich aufnehmen bzw. rekonstruieren zu kénnen. Nur durch

eine Warmbehandlung bei hoheren Temperaturerﬂ konnte der Anteil an Korngrenzen so

®Aus jedem Probenzustand wurden mehrere Atomsondenspitzen fiir Wiederholmessungen gefertigt.
5Die Probe wurde bei 500°C fiir mehrere Stunden wirmebehandelt.
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stark reduziert werden, dass die lokale Schwefelkonzentration ausreichend hoch fiir eine
valide Messung ist. Das mechanische Verhalten von ufg Proben nach einer Warmebe-
handlung spricht allerdings stark dafiir, dass Segregation bereits deutlich frither einsetzt
und die Festigkeit des Materials schon in diesem Stadium negativ beeintrichtigt. Durch
die Messung konnte damit eindeutig die Tendenz der Schwefelsegregation an Nickel-
Korngrenzen gezeigt werden. Dass dies auch schon bei moderateren Temperaturen um
die 200°C' geschieht, wird durch die makroskopische Versprodung ersichtlich.

Neben der integralen Messung mittels Funkenspektrometrie wurde auch lokal nach den
Elementen Kohlenstoff und Sauerstoff gesucht. Bei beiden Messmethoden, konnte al-
lerdings kein nennenswerter Anstieg von Kohlenstoff oder Sauerstoff mit zunehmender

Saccharinkonzentration im Elektrolyten nachgewiesen werden.



10. Erhohung der thermischen
Stabilitat

In diesem Kapitel werden Moglichkeiten und erste Versuche vorgestellt, welche die ther-
mische Stabilitat nanokristallinen Nickels erh6hen. Im Wesentlichen gibt es drei Anséatze,

um dieses Ziel zu erreichen:
o Ausnutzen des solute drag effects durch Zugabe von Additiven bei der Abscheidung

« ,Grain boundary engineering“, d. h. gezielte Beeinflussung/Einstellen von Korn-

grenzen, um die Korngrenzenenergie zu reduzieren

o Einbringen von in der Matrix nicht loslichen Partikeln, die mittels Zener Pinning

das Gefiige stabilisieren

Neben der Notwendigkeit von Additiven, um tiberhaupt makroskopische Proben mit
einem nc Gefiige herstellen zu konnen, erhohen diese Additive auch deren thermische
Stabilitdt. In der vorliegenden Arbeit wurde bereits die Auswirkung der Additive Sac-
charin, Butindiol und Manganchlorid auf die Kristallisation, die thermische Stabilitét
und die mechanischen Eigenschaften untersucht. Problematisch ist allerdings, dass eine
signifikante Kornfeinung meist nur mit Additiven auf organischer Basis erreicht wer-
den kann. Diese beinhalten aber Elemente mit einer hohen Segregationsenthalpie wie
Phophor oder Schwefel. Ist die Konzentration dieser Segregate an den Korngrenzen des
Materials hoch genug, fiihrt dies zu einer erheblichen Reduktion der Korngrenzenfestig-
keit und damit zu einer Versprodung des Materials. Dies spielt insbesondere eine Rolle,
wenn die notige Temperatur fiir Kornwachstum tiberschritten wird und sich dadurch der

Anteil an Korngrenzen im Material reduziert.

129
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Eine Alternative bietet die Variation der Abscheideparameter mit dem Ziel, die Mi-
krostruktur in giinstiger Weise zu beeinflussen. Erste Ergebnisse mittels Stromumkehr-
abscheidung und Anpassung der Stromdichte zeigen, dass eine signifikante Erhéhung der
Anteile kohdrenter ¥3-Korngrenzen senkrecht zur Wachstumsrichtung der Nickelschicht
erreicht werden konnte. Das Schichtwachstum lauft dabei anscheinend wachstumsdomi-
niert ab, was zu einer kolumnaren Wachstumsmorphologie fithrt. Abbildung zeigt
eine RE-Aufnahme eines Querschnitts durch das so hergestellte Material im Ausgangs-

zustand und nach einer Warmebehandlung bei 500°C'.

500°C =150 min

Abbildung 10.1.: RE-Aufnahmen des Querschnitts der Proben, welche mittels PRP her-
gestellt wurden. Die Aufnahmen zeigen das Gefiige im Herstellungszu-

stand und nach einer Warmebehandlung bei 500°C'".

Die Lamellenbreite der Zwillinge liegt dabei eindeutig im nc Bereich mit und die La-
mellen sind senkrecht zur Wachstumsrichtung orientiert. Nach einer Warmebehandlung
bei 500°C' ist eine geringe Zunahme der Lamellenbreite erkennbar, die Struktur bleibt
aber weitestgehend stabil und befindet sich immer noch im nt Bereich.

Anhand der EBSD-Aufnahme in Abbildung des kompletten Probenquerschnitts
ist zusétzlich zu erkennen, dass sich die Wachstumstextur dabei iiber die Dauer der
Abscheidung dndert. Die zu Beginn des Wachstums dominierende (111)-Vorzugstextur
(bezogen auf die Wachstumsrichtung) wandelt sich im Laufe der Abscheidung in eine

(100)-Vorzugstextur um.
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Abbildung 10.2.: IPF-Karten des Probenquerschnitts einer Probe die mittels PRP her-
gestellt wurde. Die Wachstumsmorphologie zeigt stangelformige Kris-
tallite, die aus vielen nano-Zwillingen bestehen. Uber die gesamte Pro-
bendicke ist ein Texturgradient zu erkennen. Das Substrat ist oben im

Bild und die Wachstumsrichtung mit ,GD* gekennzeichnet.

Die verzwillingte Struktur ist nur im Bereich der (111) orientierten Kristallite erkenn-
bar. Um dies zu veranschaulichen, sind in Abbildung der Bandkontrast und die

darin eingezeichneten koharenten »3-Korngrenzen dargestellt.
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Abbildung 10.3.: Darstellung des Bandkontrasts und der darin eingezeichneten 3-

Korngrenzen der EBSD-Messung aus Abbildung

10.3|

Neben dieser Herangehensweise wurde in der vorliegenden Arbeit auch der Ansatz

verfolgt, die thermische Stabilitat durch den Einbau nicht 16slicher Partikel zu erhéhen.

Der zugrundeliegende Pinning-Mechanismus ist gemafl der Zener Gleichung bei einem

hohen Anteil kleiner Partikel besonders effektiv. Allerdings liegt genau hier die verfah-

renstechnische Herausforderung. Um Nanopartikel moglichst homogen verteilt in eine

metallische Matrix einzubauen, miissen sie dem Elektrolyt hinzugegeben und in diesem

stabilisiert und dispergiert werden. Durch die geringe Partikelgrofe ist die Neigung zur

Agglomeration sehr hoch. Zudem erschwert die hohe Ionenkonzentration des Elektroly-

ten die Herstellung einer geeigneten Suspension. Werden Liganten zur Stabilisierung der
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Partikel eingesetzt, bzw. deren Oberfliche durch grofiere Molekiile modifiziert, kénnen
diese mit ins Deposit eingebaut werden. Dies konnte die mechanischen Eigenschaften
in negativer Weise beeinflussen. Auf Basis dieser Uberlegungen wurde versucht, kera-
mische Partikel aus 770y oder Aly,O3 durch mechanisches Dispergieren im Elektrolyten
zu verteilen und stabil zu halten. Dazu wurde ein Ultra Turrax Dispergierer der Firma
IKA verwendet. Abbildung zeigt den Querschnitt einer Nickelprobe die mit einer

Konzentration von 20 g/l TiOy Nanopartikeln einer Grofle von 25 nm hergestellt wurde.

Ni + TiO, Nanopartikel

Cu Substrat

.

Abbildung 10.4.: RE-Aufnahme einer Probe mit 20 g/l TiOy Nanopartikeln. Der Einbau
der Partikel wurde relativ gleichméflig iiber die gesamte Probendicke
erreicht. Das Auftreten lokaler Agglomeration konnte nicht génzlich

verhindert werden.

Anhand des Querschnitts fillt positiv auf, dass der Einbau der Partikel recht gleich-
méfBig tber die gesamte Probendicke realisiert werden konnte. Anhand des vergréflerten
Bildbereichs lasst sich allerdings erkennen, dass lokale Agglomerationen auftreten, die
von der gewiinschten homogenen Verteilung der Partikel abweichen.

Die Proben wurden anschlieBend warmebehandelt und mit dem identisch hergestellten
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Material ohne Nanopartikel verglichen. In Abbildung [I0]ist der Vergleich beider Proben

nach einer Warmebehandlung bei 500°C' fiir drei Stunden zu sehen.

500°C, 180 min 500°C, 180 min
Ni + TiO, particles Ni + Saccharin

Abbildung 10.5.: RE-Aufnahmen zweier Proben mit und ohne Nanopartikel aus T7O5.
Die Aufnahmen zeigen das Gefiige nach einer Warmebehandlung bei
500°C fiir 180 Minuten.

Die Aufnahme der Probe ohne Nanopartikel wurde bei einer zehnfach geringeren Ver-

grofferung aufgenommen. Wahrend die Korngréfle der grofleren Kristallite bereits mehr
als 10 pum betragt, ist die maximale Korngréfle der Probe mit 7O, Nanopartikeln im
nc bis ufg Bereich.
Um eine bessere Verteilung der Nanopartikel im Matrixgefiige zu realsieren, wurde ver-
sucht deren Konzentration auf 10 g/l zu reduzieren und doppelt so lange zu dispergieren.
Abbildung[10.6]zeigt das Gefiige im abgeschiedenen Zustand. Es zeigt sich, dass das Pro-
blem der lokalen Agglomeration auch mit diesem Ansatz nicht verhindert werden konnte.
In der VergréBerung wird deutlich, dass eine Art Insel-Bildung dieser Agglomerate in
der Nickelmatrix stattfindet.
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Ni + TiO, NP
wie hergestellt

Abbildung 10.6.: RE-Aufnahme einer Probe mit 10 g/l TiOy Nanopartikeln. Der Einbau
der Partikel wurde relativ gleichméfig tiber die gesamte Probendicke
erreicht. In der VergroBerung zeigen sich lokale Agglomerationen von
Nanopartikeln und Bereiche, in denen entsprechend keine Partikel ein-

gelagert wurden.

Analog wurde auch die Probe mit geringer Konzentration warmebehandelt. Abbil-
dung [10.7] zeigt eine Aufnahme des kompletten Probenquerschnitts vor und nach einer
Wiérmebehandlung bei 500°C' fiir 180 Minuten.

Ni + TiO, NP T Ni + TiO, NP
wie hergestellt By e 500°C - 180 min

Cusubstrat |

Abbildung 10.7.: RE-Aufnahme des kompletten Probenquerschnitts mit 10 g/ 79O Na-
nopartikeln vor und nach einer Warmebehandlung bei 500°C" fiir 180

Minuten.
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Bei dem Vergleich beider Zustdnde ist auch bei der geringen Vergroflerung bereits
Kornwachstum erkennbar. Dieses ist allerdings immer noch erheblich gehemmt, was der
Vergleich mit einer Referenzprobe gleicher Zusammensetzung ohne Nanopartikel zeigt

(Abbildung [10.8)).

e

Ni + TiO, NP oL 0,4 g/l NaSa
500°C - 180 min "l 0,02g/18D
500°C - 180 min

Abbildung 10.8.: RE-Aufnahme der Probe mit 10 g/l Ti0O; Nanopartikeln und einer
Referenzprobe ohne Nanopartikel mit ansonsten gleicher Zusammen-

setzung nach einer Wéarmebehandlung bei 500°C' fiir 180 Minuten.



11. Mechanische Eigenschaften

11.1. Mikroharte

Die Bestimmung der Mikrohérte liefert einen ersten Anhaltspunkt der mechanischen
Eigenschaften des Materials und korreliert meist sehr gut mit dessen Streckgrenze. Die
Messung der Mikrohérte nach Vickers [[]ist ein relativ schnelles Verfahren und erlaubt
mit dem in dieser Arbeit verwendeten Indenter (DuraScan der Firma Struers) eine au-
tomatisierte Messung eines zuvor definierten Punktrasters. Dies ermoglicht es in relativ
kurzer Zeit einen Tiefenverlauf der Mikrohérte entlang eines Querschnitts der Proben
zu erstellen. Auf diese Weise wird ein Eindruck von der Homogenitiat der Abscheidung
iiber die Dauer der Deposition gewonnen. Da die Hérteeindriicke bei allen Proben um
ein Vielfaches grofler als die durchschnittliche Korngréfle waren, entsprechen die Werte
einem repréasentativen Probenausschnitt.

Anhand der Hértemessungen von Proben mit unterschiedlichem Saccharingehalt (Ab-
bildung lasst sich gut die bereits beschriebene Sattigungskonzentration von einge-

lagertem Schwefel in die Probe erkennen.

'Fiir diinnere Schichten im Bereich weniger zehn Mikrometer empfiehlt sich die Messung der Schicht-

hérte im Querschliff mittels Knoop-Verfahren.
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Abbildung 11.1.: Héarte gegen Saccharinkonzentration im Elektrolyten. Der Kurvenver-

lauf passt gut zu der gemessenen Schwefelkonzentration in der Probe.

Wie sich anhand dieser Messwerte ablesen lasst, ist eine Erhéhung der Saccharinkon-
zentration im Elektrolyten tiber mehr als 2,0 g/l Saccharin nicht zielfithrend zur Steige-
rung der Harte. Die Mikrohérte stellt zudem eine etablierte Gréfle zur Bestimmung der
thermischen Stabilitdt nanokristalliner Materialien dar, da ein Abfall der Hérte nach
einer Warmbehandlung meist auf Kornwachstum zuriickzufiihren ist. Alternativ muss
die Korngrofle, wie bereits im Kapitel zuvor beschrieben, nach verschiedenen Wéarmbe-
handlungen (unterschiedliche Temperatur/Zeit) bestimmt werden.

In der vorliegenden Arbeit wurden zahlreiche Verldufe der Mikrohérte tiber die Plattendi-
cke bestimmt. Fir die Darstellung der Harte iiber Grofien wie Warmebehandlungsdauer
oder Temperatur wurde daher darauf geachtet, die Harte immer nahe des Substrats und
immer im gleichen Abstand von diesem zu messen.

Eine Darstellung der Hartegradienten tiber die Proben mit 2,0 ¢/l Saccharin und jene
mit 0,4 g/l NaSa sowie 0,02 g/l BD ist in Abbildung dargestellt.
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Abbildung 11.2.: Verlaufe der Mikrohérte iiber die Plattendicke zweier Probenzustinde
in Abhéngigkeit einer isothermen Warmebehandlung bei 210°C'.

Wie sich eine Temperaturerhohung um nur 20°C' auf das Kornwachstum auswirkt, ist
an dem Hérteverlauf in Abbildung zu sehen. Dargestellt ist der Harteverlauf der
gleichen Probe aus Abbildung mit 2,0 g/l Saccharin. Der Hérteabfall durch die
Warmbehandlung findet deutlich abprupter statt und nach nur 60 min bei 230°C' ist ein

ahnlicher Harteverlauf erreicht.
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Abbildung 11.3.: Verlaufe der Mikrohédrte der Probe mit 2,0 g/l Saccharin tiber die
Plattendicke in Abhéangigkeit einer isothermen Wéarmebehandlung bei
230°C.

Generell ldsst sich feststellen, dass der Hartegradient der Proben mit 2,0 g/l Saccharin
etwas flacher ist als jener der anderen Proben. Dies mag auf die hohere Additivkonzen-
tration zuriickzufiithren sein. Konsistent zu den Beobachtungen aus Kapitel [9] lasst sich
eine Sattigung des Harteverlaufs tiber die Zeit ab ca. 10 Stunden auf knapp tiber 300 HV
feststellen. Dies ist in Abbildung anhand der angefitteten Messdaten ersichtlich.
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Abbildung 11.4.: Harteverlauf einer Probe mit 0,4 ¢/l NaSa und 0,02 g/l BD tiber die
Zeit bei einer isothermen Warmebehandlung bei 210°C'.

Analog ist in Abbildung fiir beide Probenzustinde die Hérte gegen die Tem-
peratur nach einer isochronen Warmebehandlung tiber 150 min bei unterschiedlichen

Temperaturen dargestellt.
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Abbildung 11.5.: Harteverlauf zweier Proben mit 0,4 ¢/l NaSa und 0,02 g/l BD, sowie
2,0 g/l Saccharin gegen die Temperatur nach isochroner Wérmebe-
handlung fiir 150 Minuten.

11.2. Zugversuche

Um neben der Festigkeit auch Informationen iiber die Duktilitat des Materials zu gewin-
nen, wurden Zugversuche durchgefiihrt. Dabei wurden ebenfalls Proben unterschiedlicher
Saccharinkonzentrationen untersucht und deren Festigkeit und Bruchdehnung ausgewer-
tet. Abbildung zeigt Spannungs-Dehnungs- bzw. Spannungs-Weg-Diagramme von
Proben unterschiedlicher Saccharinkonzentration. Ein deutlicher Festigkeitsanstieg mit

zunehmendem Saccharingehalt ist erkennbar.
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Abbildung 11.6.: Spannungs-Dehnungs-Diagramme verschiedener nc Proben mit unter-
schiedlichem Saccharingehalt. Eine Steigerung der Saccharinkonzentra-
tion wahrend der Abscheidung bewirkt eine Erhohung der Zugfestig-
keit bei nahezu gleicher Bruchdehnung. Die Probe mit 0,4 g/l NaSa
(=0,357 g/l Saccharin) hat eine mittels XRD bestimmte Korngrofie

von ca. 39 nm.

Es wird ein Anstieg der Zugfestigkeit mit steigender Additivkonzentration beobach-
tet. Die Festigkeitssteigerung korreliert gut mit den Hartewerten (vgl. Abbildung
und ist auf die kornfeinende Wirkung der Additive zuriickzufithren. Unterschiede in der
Bruchdehnung der unterschiedlichen Proben lassen keinen eindeutigen Trend erkennen
und liegen im Bereich der Streuung unterschiedlicher Chargen. Lediglich der Verzicht
auf Additive bringt eine signifikante Steigerung der Duktilitdt — allerdings zu Lasten
der Festigkeit. Die Probe ohne Additive erreicht eine maximale Zugfestigkeit von ca.
470 MPa bei einer Bruchdehnung von ca. 20 %P

2Zwecks Ubersichtlichkeit der Darstellung ist der Dehnungsbereich begrenzt und bildet nicht den
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Um die Entwicklung der mechanischen Eigenschaften und insbesondere der Duktilitat
der Proben nach thermischer Belastung zu untersuchen, wurden Zugversuche an war-
mebehandelten Proben durchgefiihrt. In Abbildung sind Zugkurven zweier Proben

unterschiedlichen Saccharingehalts nach einer Warmebehandlung bei 210°C' und 105 min

dargestellt.
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Abbildung 11.7.: Spannungs-Weg-Diagramm zweier Proben unterschiedlicher Saccharin-
konzentration (a) und zugehoriges Spannungs-Dehnungsdiagramm bis
zur GleichmaBdehnung (b).

Das Extensometer wurde bei Erreichen der Gleichmafldehnung entfernt und der Ver-
such ohne weitere Dehnungsaufzeichnung fortgesetzt. Durch Anfitten der Daten von Weg
und Dehnung bis zur Demontage des Extensometers kann der weitere Verlauf der Pro-
bendehnung abgeschéitzt werden. Die so ermittelte Dehnung ist in Abbildung (a)
als , berechnete Dehnung“ bezeichnet. Vergleicht man die Kurven mit jenen aus Ab-
bildung [I1.6], wird deutlich, dass sowohl Bruchdehnung als auch Zugfestigkeit beider
Proben durch die Warmebehandlung abnimmt. Die Probe mit dem hoheren Saccha-
ringehalt zeigt eine deutlich hohere Festigkeit und eine bessere thermische Stabilitat —
allerdings eine geringere Bruchdehnung. Dies ist insofern interessant, da bei dieser Pro-

be das Gefiige einen groBeren Anteil an nc Kristalliten aufweist und die Bruchdehnung

Probenbruch der additivireien Probe ab.
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reiner nc Proben hoher ist. Da dies im nc Ausgangszustand bei beiden Probenzustanden
noch genau umgekehrt war, scheint sich eine héhere Additivkonzentration folglich nach
einer Warmebehandlung negativer auf die Duktilitdt des Materials auszuwirken.

Untersuchungen an Proben ohne organische, dafiir aber mit dem metallischen Addi-
tiv MnCl, zeigen, dass eine Festigkeitssteigerung in gewissem Rahmen erreicht werden
kann, ohne die Duktilitit zu reduzieren (Siehe Abbildung [11.8). Dies konnte durch die

Verwendung organischer Additive nicht erreicht werden.
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Abbildung 11.8.: Spannungs-Dehnungs-Diagramme zweier ufg Proben. Der Zugversuch
der additivfreien Probe wurde bei Erreichen der Gleichmafldehnung
gestoppt. Die Bruchdehnung liegt allerdings ebenfalls in der Grofien-

ordnung von 20%.

Durch Zugabe von MnCly zu dem Elektrolyten lésst sich allerdings auch kein nc
Gefiige herstellen, was sich in den im Vergleich zu den Proben mit organischen Additi-

ven deutlich geringeren Zugfestigkeit widerspiegelt. Beide Proben zeigen stingelformige
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Kristallite deren Durchmesser im Querschnitt wenige Mikrometer betragt.

Um den Einfluss der Warmebehandlung und die dadurch bedingten Anderung der Mi-
krostruktur auf die Duktilitdt zu untersuchen, wurden zudem Zugversuche bei unter-
schiedlich lang warmebehandelten Proben durchgefithrt. Um den Versuchsaufwand zu
begrenzen wurden wie bereits in Kapitel [0 erwahnt, drei charakteristische Geftigezustén-
de untersucht. Eine nc Probe, die ,,wie hergestellt“ untersucht wurde, eine bimodale Pro-
be mit einem ufg-Anteil von ca. 60 % und eine Probe mit fast ausschlie8lich Kristalliten
im ufg-Bereich. Die Spannungs-Weg-Diagramme dieser Proben sind in Abbildung
dargestellt.
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Abbildung 11.9.: Spannungs-Weg-Diagramme dreier Proben gleicher Zusammensetzung,
die unterschiedlich lang warmebehandelt wurden. Mit zunehmender
Dauer der Warmebehandlung nehmen sowohl Zugfestigkeit als auch

Bruchdehnung ab. Das Material versprodet.

Obwohl der Anteil an ufg-Kristalliten mit steigender WB-Dauer zunimmt, verschlech-
tern sich sowohl Zugfestigkeit als auch Bruchdehnung. Eine Abnahme der Bruchdehnung

ist insofern untypisch, da groflere Kristallite im Allgemeinen die Moglichkeit bieten,
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hohere plastische Verformungen zu tragen. Ein Blick auf die jeweiligen Bruchflichen

der Proben bestatigt die durch die Warmebehandlung fortschreitende Versprodung des
Werkstoffs (Abbildung [11.10)).

-

Abbildung 11.10.: REM Aufnahmen der Bruchflichen dreier Proben gleicher Zusammen-
setzung (0,4 g/l NaSa + 0,02 g/l BD), die unterschiedlich lang wér-
mebehandelt wurden. Wahrend das nc Ausgangsmaterial Anzeichen
von duktilem Werkstoffversagen aufweist, zeigen mit zunehmendem

ufg-Anteil die Bruchflichen typisches Sprodbruchverhalten.

Wiéhrend bei der nc Probe eine Wabenstruktur der Bruchfliche erkennbar ist, wird
deutlich, dass dieser Wabenanteil mit steigender Warmebehandlungsdauer bzw. ufg An-
teile in der Probe abnimmt. Die Wabengrofie der nc Probe ist dabei um einiges grofier als
die anfangliche Korngrofle des Materials. Dies bestétigt die Beschreibung des Bruchver-
haltens nach Kumar et al. , welche bereits in Abschnitt néher beschrieben wurde.
An der Bruchfliche der ufg-Probe lassen sich herausstehende Kristallite erkennen. Die

GroBenordnung dieser Strukturen deckt sich mit den Gefiigeaufnahmen des Probenzu-
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standes und deuten auf einen vollstindig interkristallinen Sprodbruch hin.

Neben der Untersuchung der Bruchflichen wurden REM-Aufnahmen des Gefiiges der
nc Zugprobe nach dem Versuch an unterschiedlichen Probenstellen durchgefithrt. Abbil-
dung [T1.11] zeigt das Gefiige im Schulterbereich der Probe, welcher kaum &ufleren Span-

nungen wahrend des Versuchs ausgesetzt war neben einer Aufnahme nahe der Bruchfla-

che und somit dem Ort maximaler auftretender Spannung bzw. Dehnung.

Abbildung 11.11.: REM Aufnahmen des nc Gefiiges an verschiedenen Probenstellen nach
einem Zugversuch. Zu erkennen ist eine leichte Kornvergroberung im
Bereich nahe der Bruchflache.

Auch ohne eine genaue Quantifizierung wird deutlich, dass eine leichte Kornvergrobe-
rung nahe der Bruchfliche durch die statische Belastung des Materials stattgefunden hat.

Dieses verformungsinduzierte Kornwachstum wird in Kapitel [12] noch naher untersucht.



12. Spannungs- bzw.
dehnungsinduziertes

Kornwachstum

In Abschnitt [5.2] wurden bereits einige in der aktuellen Literatur kontrovers diskutierten
Thesen zum Thema spannungs- bzw. dehnungskontrolliertem Kornwachstum beschrie-
ben. In einigen Arbeiten wird dabei nicht genau zwischen der Ursache des Kornwachs-
tums differenziert (Spannung oder Dehnung). Der Grund dafiir ist, dass die meisten
Untersuchungen hinsichtlich dieser Thematik im Bereich plastischer Verformung der un-
tersuchten Materialien durchgefithrt wurden. Es treten also relativ hohe Spannungen,
aber auch Dehnungen im plastischen Bereich auf. Da die Rekristallisationstemperatur
der meisten nc Werkstoffen aufgrund ihrer hohen Anzahl an Gitterdefekten [[| deutlich
herabgesetzt ist, geniigen in diesem Fallen auch geringere Verformungen, damit dyna-
mische Rekristallisation bzw. Kornwachstum einsetzt. In der vorliegenden Arbeit wurde
der Einfluss von Spannung und plastischer Dehnung auf das Auftreten von Kornwachs-
tum anhand unterschiedlicher Experimente qualitativ untersucht. Um festzustellen, ob
bereits Spannungen im makroskopisch elastischen Bereich des Materials Kornwachstum
auslosen, wurden in situ Biegeversuche im XRD durchgefiihrt. Der Einfluss hoher ak-
kumulierter Dehnungen auf das Kornwachstum wurde anhand von Versuchen mittels
Mikro-Tribometer untersucht. Die Ergebnisse sind in den folgenden Abschnitten darge-

stellt.

'Korngrenzen werden ebenfalls als 2D-Gitterdefekte betrachtet.

149
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12.1. In situ Biegeversuche

Um den Einfluss eines konstant anliegenden Spannungsfeldes auf die nc Mikrostruk-
tur zu untersuchen, wurde ein in situ Biegeversuch im XRD durchgefithrt. Dazu wurde
der in Abbildung dargestellte Aufbau eines in situ Biegemoduls der Firma Kam-
rath & Weiss verwendet. Die Biegespannung der Probe wurde geméfl Gleichung fiir
4-Punkt-Biegung auf 400 MPa eingestellt. Als Referenzmessung wurde die Probe zuvor
ohne aufgebrachte Biegespannung im XRD gemessen. Die Spannung von 400 MPa ist
dabei noch am Ende des makroskopisch elastischen Bereichs des untersuchten Materials.

_ 3Fna(L —1)

_ 12.1
o5 2bh? (12.1)

Dabei ist sigmap die Biegespannung zwischen beiden Lagern, F,., die maximal auf-
gebrachte Kraft, L die Léinge zwischen den beiden aufleren und [ die Léange zwischen
den beiden inneren Auflagern. b und h definieren den Probenquerschnitt und stehen fiir
dessen Breite und Hohe. Eine 4-Punkt-Biegung wurde aufgrund des konstanten Biegemo-
mentes zwischen den beiden inneren Lagern gewahlt. So konnte ein Spannungsgradient

entlang der Probenrichtung bei der XRD-Messung ausgeschlossen werden.

Biegeprobe

Abbildung 12.1.: Aufbau der 4-Punkt-Biegung zu in situ Messung im XRD.

Beide gemessenen XRD-Spektren sind in Abbildung dargestellt.
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Abbildung 12.2.: Gemessene 20-Scans der Probe unter 0 MPa extern aufgebrachter Bie-
gespannung und unter 400 MPa aufgebrachter Biegespannung an der

Probenoberflache.

Wie am vergroBerten Bereich zu erkennen ist, sind beide Spektren erwartungsgeméaf
zueinander verschoben. Die Verschiebung resultiert aus der aufgebrachten Spannung.
Eine etwaige Anderung der Korngréfe, sollte sich in einer Abweichung der Peakbreite
auBern. Qualitativ lasst sich eine geringfiigig geringere Peakbreite bei der Probe unter
Spannung feststellen. Weitere Messungen bei ldngeren Haltezeiten der aufgebrachten
Spannung und ebenfalls hoheren Biegespannungen sollten zeigen, wie sich dieser Trend
fortsetzt. Dies war leider aufgrund des unerwarteten Versagens der Probe nicht mehr
moglich. Die Messdauer im Diffraktometer betrug ca. zwei Stunden und die Messdaten
waren vollstdndig. Nach einer Riickkehr zum Diffraktometer nach ca. drei Stunden von
Messbeginn an, befand sich die Probe allerdings zerstort am Boden der Einhausung.
Die Probe muss also nach Vollendung der Messung gebrochen sein. Eine anschlieende

Untersuchung der Bruchflichen deutet auf ein Versagen durch Spannungsrisskorrosion
hin (Abbildung [12.3)).
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0,4 g/l NaSa
0,02 g/I BD

.

Abbildung 12.3.: Bruchflache der untersuchten Biegeprobe. Der Rissursprung ist im Bild
markiert. Neben diesem Hauptriss lassen sich mehrere teilweise ver-
zweigte Nebenrisse an der Probenoberflache erkennen, die ihren Ur-

sprung an den dufleren Probenkanten haben.

An der Oberseite der Probe lieen sich mehrere Nebenrisse senkrecht zur Belastungs-
richtung finden. Die Rissinitiierung fand jeweils ausschliefllich an den beiden erodierten

Probenkante statt. Abbildung [12.4] zeigt beispielhaft einen solchen Nebenriss.
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Abbildung 12.4.: Nebenriss auf der Probenoberfliche. Es lassen sich zahlreiche, &hnlich

aussehende Risse auf der Probe feststellen.

Da bedingt durch die Probenherstellung Wasserstoff entstehen und sich in das Ma-
terial einlagern kann, ist die wahrscheinlichste Ursache eine Wasserstoffversprodung an
lokalen Spannungskonzentrationen und einer damit einhergehenden Spannungsrisskor-
rosion durch die konstant aufgebrachte Belastung der Probe.

Qualitativ lasst sich allerdings festhalten, dass ein geringfiigiges, leider nicht quantitativ
messbares Kornwachstum aufgetreten sein kdnnte, obwohl die Probe im makroskopisch
elastischen Bereich (mit einer Spannung kleiner als R, 2) gemessen wurde. Eine etwaige
Anderung der KorngroBe ist dabei allerdings so gering, dass bei einer anschliefenden Un-
tersuchung der Gefiigezustande im REM kein Unterschied zwischen vorher und nachher

festgestellt werden konnte.

12.2. Tribologische Charakterisierung

Die tribologischen Versuche wurden mit einem Stift-Scheibe Tribometer von CSM In-
struments, bidirektional in linearer Priifrichtung durchgefiithrt. Die Kugel besteht aus
Al,0O3 und hat einen Durchmesser von 1,5 mm. Das Tribometer wurde in einer Priif-
kammer mit kontrollierten Umweltbedingungen positioniert. Es wurden Versuche bei
verschiedenen Prifkraften durchgefithrt und die Proben nach einer unterschiedlichen
Anzahl an aufgebrachten Zyklen untersucht. Dabei wurden drei verschiedene Material-
zustande analysiert. Neben dem nc Ausgangsmaterial welches mittels 0,4 ¢/l NaSa und

0,02 g/l BD hergestellt wurde, wurde eine bimodale Probe (gleiches Ausgangsmaterial +
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Wiérmebehandlung bei 210 °C' und 150 min) und eine grobkristalline Probe verwendet.
Die Versuchsdetails und Ergebnisse wurden bereits in einem wissenschaftlichen Artikel
verdffentlicht [185]. Eine Ubersicht der genauen Versuchsparameter ist in Tabelle m
gegeben.

Parameter Einheit | Wert
Temperatur T °C 25
Relative Luftfeuchtigkeit H,. | % 35
Kraft Fiy N 1,2,5
Gleitgeschwindigkeit v mm /s 5
Priflinge A mm 2,5

Tabelle 12.1.: Parameter fiir die tribologischen Versuche.

Nach den Versuchen, wurde die Proben im Querschliff analysiert, um den Einfluss der
Experimente auf die Mikrostruktur zu untersuchen. Die Ergebnisse zweier Proben sind
in Abbildung dargestellt.
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Abbildung 12.5.: Querschliff zweier Proben nach Triboversuchen bei 5 N und 250 Zyklen.

Links: nc Ausgangsmaterial. Rechts: bimodale Probe.

An beiden Proben lassen sich drei verschiedene Bereiche charakterisieren:

o Bereich der initialen Mikrostruktur, der tief genug unterhalb der Oberflache ist,

um nicht von der der Verformung beeintréichtigt zu werden
o Bereich der Rekristallisation ca. 1 pum unterhalb der Oberfléache

o Bereich einer Durchmischung von oxidischen Partikel, die in die metallische Matrix

eingeformt werden

Anhand des Bereichs, der keine Gefiigedinderung erkennen lasst, wird die Reichweite der
aufgebrachten Verformung deutlich. Durch die zyklische Bewegung der Tribometerspitze
auf der Probe, werden hohe Dehnungen in das Probenmaterial akkumuliert. Direkt an
und unterhalb der Probenoberfliche fiithrt dies zu einer dynamischen Rekristallisation,

die ahnlich zum HPT eine Mikrostruktur mit nahezu konstanter Korngrofie hinterlasst.
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Wie bei der HPT ist die resultierende Korngrole weitestgehend unabhéngig von dem
Zustand der initialen Mikrostruktur. Kleinere Kristallite wachsen, wihrend groflere auf-
grund von Polygonisation und Subkorngrenzenbildung verkleinert werden. Letzteres ist
in Abbildungen [I2.6] und [12.7 anschaulich dargestellt. Es handelt sich um ein grobkris-
tallines Nickel nach tribologischer Belastung. Bei Betrachtung der IPF-Karten und des
Bandkontrastes aus Abbildung lassen sich die urspriinglichen Kornformen bereits
erahnen. Auch die Polygonisation von Versetzungen bzw. die Bildung von Subkorngren-

zen ist erkennbar.
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Abbildung 12.6.: IPF-Karten und zugehoriger Bandkontrast einer urspriinglich grobkris-
tallinen Nickelprobe nach tribologischer Belastung. Die Messung wurde

im Querschliff der Tribospur durchgefiihrt.

Noch deutlicher wird die Subkorngrenzenbildung bei Betrachtung von Abbildung[12.7]
Dargestellt ist die sog. ,,Kernel Average Misorientation® (KAM), also die Orientierungs-
abweichung jedes Messpunktes bezogen auf die mittlere Kornorientierung. Dem Bild ist

aulerdem der Bandkontrast iiberlagert und die Korngrenzen sind eingezeichnet. Grof3-
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winkelkorngrenzen (> 10°) sind dabei mit schwarzen Linien dargestellt und Korngrenzen

mit einem Winkel zwischen 3° und 10° sind weifl eingezeichnet.

KAM + GB + BC

Band Contrast

. 8 [0...255] 168

§ Kernel Aver. Misorient.

. 0 "1 3
Grain Boundaries

o 12.8%
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Abbildung 12.7.: KAM-Karte mit eingezeichneten Korngrenzen der grobkristallinen Ni-
ckelprobe. Die Subkorngrenzenbildung ist deutlich anhand der Misori-

entierung erkennbar.

Aufgrund der Normalkraft, wird nach der Verformung eine , Pancake*-Struktur beob-
achtet. Direkt an der Oberfléache sind die wirkenden Scherkréfte so grof3, dass eine Tri-
booxidation der Oberfliche stattfindet. Die Oberfldche wird dabei oxidiert und durch die
fortlaufende Reibung zerriittet. Sich dabei losende Oxidpartikel werden in die metallische
Matrix eingeformt und bilden eine oberflichige Kompositschicht. Die Metallmatrix ist
dabei so feinkristallin, dass mittels REM kaum Kristallite mehr erkannt werden kénnen.
Lokal ist dabei nicht auszuschlieen, dass amorphe Bereiche der Metallmatrix existieren.
Die fein verteilten Oxidpartikeln stabilisieren diese Mikrostruktur gegen Kornwachstum
durch Zener Pinning. Insgesamt bestitigen die Ergebnisse dieser Versuche, dass deh-
nungsinduziertes Kornwachstum durch hohe akkumulierte Dehnungen auftritt und sich

ein Gleichgewichtszustand bei der resultierenden Korngrofie einstellt.
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13.1. Spannungs- und dehnungskontrollierte

Ermiidung

Ausgehend von den Untersuchungen von Héppel, Mughrabi et al. [4] wurden spannungs-
und dehnungsgeregelte Ermiidungsversuche an ungekerbten Proben durchgefiihrt. Da-
bei wurde das nc Ausgangsmaterial mit dem bimodalen Probenzustand verglichen. Auf
Untersuchungen der ufg-Proben wurde an dieser Stelle verzichtet, um den Probenauf-
wand zu limitieren. Zudem deuten die Ergebnisse der statischen Versuche darauf hin,
dass die ufg-Proben aufgrund ihrer Versprodung keine vorteilhaften Eigenschaften im
Ermiidungsfall aufweisen werden.

Die Versuche wurden bei einem R-Wert von -0,1 durchgefiihrt. Anhand einer Proben-
charge mit optimierter Knickstabilitéiﬂ wurde zur Untersuchung des Mittelspannungs-
einflusses eine Serie von Versuchen mit R=-1 durchgefiihrt. Da sich die Maschinenregel-
gung auf die Dehnung, welche mittels Extensometer erfasst wird, als zu fehleranfillig
herausgestellt hat, wurde auf das Wegsignal der Maschine geregelt und die Dehnung
parallel mit aufgezeichnet. Dadurch konnte die Wegamplitude vor Versuchsbeginn auf
die gewiinschte Dehnungsamplitude eingestellt werden. Die Versuche im spannungsge-
regelten Fall wurden bis zu einer maximalen Zyklenzahl von 2.000.000 Zyklen gefahren.
Das Abbruchkriterium ist der Probenbruch. Proben, die nicht im giiltigen Messbereich
(also zu weit entfernt von der Probenmitte bei Uhrenglasgeoemtrie oder aufierhalb des
Probenbereichs mit konstantem Querschnitt) gebrochen sind, wurden von der Auswer-

tung ausgeschlossen. Ebenso wurde durch eine anschlieBende Analyse der Bruchfliche

I'Die Probenlinge wurde reduziert und die Proben dicker gefertigt, um einen fiir den Belastungsfall

glinstigeren Probenquerschnitt zu erhalten.

158
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und der Stelle der Rissinitiierung festgestellt, ob es sich um einen ,, Ausreifler* aufgrund
einer besonderen Fehlstelle handelt. Dazu zéhlen z. B. grobe Kratzer auf der Probenober-
flache, die von einer fehlerhafte Probenpréaparation herrithren oder gréfere Poren eines
ansonsten nahezu porenfreien Materials. Ein Beispiel eines solchen Ausschlusses wegen
einer groferen Pore im Material ist in Abbildung zu sehen.

0,4 g/l NaSa
0,02 g/I BD

Abbildung 13.1.: Rissinitiierung in der Probenmitte aufgrund einer gréfleren Pore im

Material.

In Abbildung sind die Daten aller Ermiidungsversuche unter spannungskontrol-
liertem Versuchsablauf in einem Wohlerdiagramm dargestellt. Werden die Daten unter
Beriicksichtigung der Streuung betrachtet, ldsst sich fiir die Proben, welche mittels Na-
Sa und BD hergestellt wurden, nur ein geringer Einfluss der Warmebehandlung auf die
Lebensdauer erkennen. Bei den Proben die mit 2,0 g/l Saccharin hergestellt wurden,
trifft dies nicht zu. Zudem ist deren Lebensdauer im Vergleich zu der anderen Proben-

charge sowohl im Bereich der Zeitfestigkeit als auch im Bereich der Langzeitfestigkeit
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reduziert. Dieser Unterschied kann auf die unterschiedliche Saccharinkonzentration und

auf die Verwendung des Additivs BD zuriickgefithrt werden.
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Abbildung 13.2.: Wohlerdiagramm aller gemessenen Probenzustinde. Die Spannungs-

amplitude Ao wird gegen die Anzahl der Zyklen bis zum Versagen der

Probe Ng (Probenbruch) aufgetragen.

Um dieses Verhalten zu erkliaren, wurden die Bruchflichen im REM untersucht. In
Abbildung ist eine Bruchfliche der Probencharge mit 0,4 ¢/l NaSa und 0,02 g/l
BD nach einem Ermiidungsversuch bei 900 MPa Maximalspannung dargestellt. Anhand

der Aufnahme lassen sich Ermiidungsriss und Restbruchfliche gut erkennen. Letztere

zeichnet sich durch eine stark zerkliiftete Oberfliche und der Prasenz einiger Scherstufen

aus. Das Bruchverhalten zeigt damit eine Rissausbreitung bis zu einem Restbruch, der
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charakteristisch fir ein duktiles Materialversagen ist.

nc 0,4 g/l NaSa
0,02 g/I BD

Bereich der
Ermidungsriss-
ausbreitung

Abbildung 13.3.: Bruchfliche einer nc Probe mit 0,4 g/l NaSa und 0,02 g/l BD. Der
Bruch fand nach 13000 Zyklen statt. Ermiidungsriss und Restbruchfla-
che sind gut erkennbar. Die Restbruchfliche weist starke Zerkliiftungen

auf, die auf relativ duktiles Probenversagen hindeuten.

Analog ist in Abbildung die Bruchfliche einer bimodalen Probe nach gleicher
Belastung dargestellt. Auch hier lasst sich gut zwischen Ermiidungsbruchfliche und
Restbruchfliche unterscheiden. Letztere zeigt zwar auch ein duktiles Bruchverhalten,

ist jedoch in Summe etwas glatter und weniger zerkliiftet als die der nc Probe.
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bimodal 0,4 g/l NaSa
R 0,02 g/I BD

Zerkliftete Restbruchflache

Abbildung 13.4.: Bruchfliche einer bimodalen Probe mit 0,4 ¢/l NaSa und 0,02 g/l BD.
Der Bruch fand nach 23500 Zyklen statt. Ermiidungsriss und Rest-
bruchfliche sind ebenfalls gut erkennbar. Die Restbruchfliche weist
auch hier Zerkliftungen auf, die Bruchfléache ist jedoch glatter vergli-

chen zur nc Probe.

Zudem lassen sich wie in Abbildung zu sehen ist, einige Stellen mit Nebenrissen
senkrecht zur auftretenden Last erkennen. Die Erscheinung der Bruchflanken deutet

dabei auf Anteile eines interkristallinen Sprodbruchs hin.
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]

0,4 g/l NaSa
0,02 g/|

BD

i
A

Abbildung 13.5.: VergroBerter Bereich einer Probenstelle auf der Bruchfliche der bimo-
dalen Probe mit 0,4 g/l NaSa und 0,02 g/l BD. Lokal begrenzt finden
sich auf der Bruchfliche Nebenrisse, an denen das Material lokal sprode

versagt hat.

Auch vergroBlerte Aufnahmen der Restbruchfliche beider Proben, wie sie in Abbil-
dung dargestellt sind, lassen erkennen, dass das Bruchverhalten durch die Warm-
behandlung Kennzeichen von Sprodigkeit aufweist. Im Fall der nc (Abbildung [13.6(a))
Probe ist die bereits bei den Zugversuchen beobachtete Wabenstruktur zu erkennen,
welche auf ein duktiles Versagen hindeutet. Die Grofle der Waben ist dabei wieder ein
vielfaches der Korngrofe des Materials. Bei der bimodalen Probe (Abbildung
sind die Anzeichen fiir duktiles Materialversagen etwas schwécher ausgepréigt und es sind

einzelne, herausstehende Kristallite zu sehen.
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bimodal ™ | 0,4g/INaSa
0,02 gﬂ b L

0,4 g/l NaSa
0,02 g/l BD

Abbildung 13.6.: Restbruchflachen der nc (a) und der bimodalen Probe (b). Im Fall der
nc Probe lasst sich eine Wabenstruktur erkennen, die auf eine duktiles
Materialversagen hindeutet. Bei der bimodalen Probe ist dies deut-
lich weniger ausgeprigt und es sind einige herausstehende Kristallite
sichtbar.

Noch deutlicher wird diese Beobachtung, bei der Analyse von bimodalen Proben mit
hoherer Saccharinkonzentration (2,0 ¢/l). In Abbildung ist die Bruchflache einer
solchen Proben nach 11000 Zyklen bei einer Belastung von 400 MPa Spannungsam-
plitude dargestellt. Trotz der deutlich geringeren Belastung verglichen mit den beiden
zuvor gezeigten Proben, ist die erreichte Schwingspielzahl in der gleichen Groéflenord-
nung. Die Bruchflache weist nur einen geringen Ermiidungsbruchanteil und einen dafiir

dominierenden sproden Gewaltbruch auf.
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bimodal 2,0 g/l Saccharin

Abbildung 13.7.: Bruchflache einer bimodalen Probe mit 2,0 g/l Saccharin. Der Bruch
fand nach 11000 Zyklen statt. Die Bruchfliche weist einen typisch spro-
des Bruchbild auf. Ein kleiner Ermiidungsrissbereich ist nur schwer am

linken Probenrand erkennbar.

Die Bruchfliche verdeutlicht die Ergebnisse der Gesamtheit der Wohlerversuche aus
Abbildung Bei den Proben mit geringer Saccharinkonzentration und dem Additiv
Butindiol ist nach der Warmebehandlung noch ein deutlich héheres Mafl an Duktilitat
vorhanden, was zu besseren Ermiidungseigenschaften fiihrt — verglichen mit den Proben
der hohen Saccharinkonzentration.

Neben den Bruchflichen wurde zudem der Einfluss der Ermiidung auf das nc Ausgangs-
geftige untersucht. Dazu wurden die Rissflanken im REM untersucht. In Abbildung[13.§]
ist ein Nebenriss zum eigentlichen Ermiidungsriss abgebildet. Direkt an den Rissflanken
ist die Korngrofle des Materials grofler als weiter vom Riss entfernt. Die Ursache dafiir
ist die durch die plastische Zone des wachsenden Risses aufgebrachte plastische Dehnung

in diesem Bereich.
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0,4 g/l NaSa
0,02 g/I BD

Abbildung 13.8.: Kornwachstum an den Rissflanken eines Nebenrisses zum eigentlichen

Ermidungsriss.

Bei genauer Betrachtung der Rissflanken ist zu erkennen, dass der Riss zunédchst durch
seine plastische Zone das Material vor der Rissspitze vergrobert und sich anschlieSend
interkristallin durch das grobere Gefiige ausbreitet.

Die Ergebnisse der dehnungs- bzw. weggeregelten Ermiidung zeigen entgegen den Be-
obachtungen von Hoppel et al. keine hohere Lebensdauer der bimodalen Proben im
Vergleich zum nc Ausgangsmaterial. Gepriift wurden Proben bei einer Dehnungsampli-
tude von 0,4 %. Wéhrend die durchschnittliche Schwingspielzahl bis zum Bruch fiir das
nc Material bei ca. 10° liegt, versagten die bimodalen Proben bereits nach ca. 1400 Zy-
klen.

Bei der Versuchsdurchfiithrung wurde zudem das Kraftsignal aufgezeichnet, um Erkennt-
nisse iiber das Ver- bzw. Entfestigungsverhalten des Materials zu gewinnen. In Abbil-
dung ist der aus der Kraft errechnete Spannungsverlauf der nc Probe wahrend des
Versuchs dargestellt. Dieser zeigt einen anfianglich steilen Abfall iiber ca. 5000 Zyklen,

gefolgt von einem kontinuierlichen, nahezu linearen Abfall iiber den restlichen Versuch.
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Abbildung 13.9.: Spannungsverlauf wihrend des dehnungs- bzw. weggeregelten Versuchs

der nc Probe. Der Verlauf zeigt zwei abfallende Bereiche: einen anfang-

lich steileren Abfall, gefolgt von einem weiteren, weniger steilen bis zum

Versuchsende.

Da die Probe bis zum Bruch bei etwas mehr als 100.000 Zyklen belastet wurde, ist

dem Spannungsverlauf eine Rissinitiierung und dessen Wachstum iiberlagert. Der kon-

tinuierliche Spannungsabfall ab ca. 5000 Zyklen bis zum Probenbruch ist vermutlich

auf den durch das Risswachstum abnehmenden Probenquerschnitt zuriickzufithren. Der

anfangliche, deutlich steilere Abfall, muss hingegen eine andere Ursache haben. Eine

wahrscheinliche Erkldarung ist eine dynamische Rekristallisation des nc Gefiiges, die sich

in einem moderaten Kornwachstum iiber den gesamten Probenquerschnitt duflert.
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13.2. Risswachstumsverhalten

Eine der wesentlichen Zielsetzungen der vorliegenden Arbeit war die verldssliche und
reproduzierbare Untersuchung des Risswachstums in den unterschiedlichen Probenma-
terialien. Die verschiedenen Methoden zur Bestimmung der Risslange wurden bereits in
Abschnitt erklart. Sie umfassen:

o die Replikatechnik
o die Messung der Risslange mittels eins LD-Mikroskopes
« das Elektropotentialverfahren

Neben der Wahl des Messverfahrens kommen unterschiedliche Probengeometrien fiir
die Untersuchungen in Frage. Zwei geeignete Probenformen sind die CT-Probe und die
SENT-Probe, wie sie bereits in Abschnitt beschrieben wurden. Da ein wichtiges
Ziel der vorliegenden Arbeit darin bestand, sowohl ein geeignetes Messverfahren als
auch die dafiir bestmogliche Probengeometrie zu eruieren, werden im Folgenden die
Ergebnisse aller Verfahren vorgestellt und hinsichtlich ihrer Eignung verglichen. Zwei
der oben erwahnten Methoden (die Rissldngenmessung mittels LD-Mikroskop und das
Elektropotentialverfahren) wurden erst im Verlauf der vorliegenden Arbeit am Lehrstuhl

etabliert. Die Ergebnisse werden daher in der Chronologie ihrer Anwendung dargestellt.

13.2.1. Replikaverfahren

Bereits in vorangegangenen Arbeiten wurden SENT-Proben in Kombination mit der Re-
plikatechnik verwendet, um die Risslénge zu bestimmen und somit eine Risswachstums-
kurve erstellen zu kénnen. Bei der Probenform handelt es sich um Flachzugproben mit
einer Dicke von 1 mm und einer Stegbreite von 4 mm die einseitig mit einem ca. 200 pum
langen Kerb versehen sind. Die Proben werden in der Priifmaschine kraftschliissig mon-
tiert, um die Verwendung negativer R-Werte zu ermoglichen. Dies ist insbesondere im
Hinblick auf die Rissinitiierung von Interesse. Die Proben werden fast ausschliellich bei
einer maximalen Spannung von 300 M Pa ermiidet. Abweichungen davon stellen nur

die Proben dar, die ohne die Verwendung von Additiven hergestellt wurden, da deren
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Zugfestigkeit nur unwesentlich hoher als 300 M Pa ist und Proben, die so lange warmebe-
handelt wurden, dass eine monomodale ufg Korngroenverteilung vorliegt. Alle wenigen
tausend Zyklen wird dabei je ein Replikaabdruck angefertigt, um zu tiberprifen, ob die
Rissinitiierung bereits stattgefunden hat. Nach der Rissinitiierung werden regelmafig
weitere Abdriicke angefertigt, wozu die Probe auf die mit der im Ermidungsversuch
auftretenden Maximalkraft belastet wird. Auf diese Art kann sichergestellt werden, dass
der Riss geoffnet ist und die angeloste Folie durch Kapillarkréfte in den Rissgrund ge-
zogen wird.

Der Vorteil der Replikatechnik liegt in ihrer vergleichsweise hohen Auflésung, welche —
abhéangig von der Giite des Abdrucks — eine Risslangenénderung im einstelligen Mikro-
meterbereich ermoglicht. Aufgrund dieser Tatsache eignet sich das Verfahren auch zur
Risslangenmessung kleiner Rissldngen an Proben, welche mit einem (oder mehreren)
FIB-Kerb zur Rissinitiierung versehen werden. Nachteilig an der Methode ist, dass nur
eine Information iiber die Risslange an der Oberfliche und nicht im Materialinneren
gewonnen wird. Dazu kommt der hohe Messaufwand, da jeder Abdruck einen Stopp des
Versuchs fiir ca. zehn Minuten und die standige Anwesenheit des Priifers erfordert. Auf-
grund dieser Tatsache ist es nur moglich ein relativ begrenztes Mafl an Datenpunkten
aufzunehmen.

In Abbildung[13.10|sind die Ergebnisse einiger Messungen mittels Replikatechnik anhand

von Risswachstumskurven dargestellt.
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Abbildung 13.10.: Risswachstumskurven verschiedener Probenzusammensetzungen auf-
genommen mit der Replika Technik. Bei der verwendeten Probengeo-

metrie handelt es sich um SENT-Proben.

An den Diagrammen ist ersichtlich, dass mit der Methode nur relativ wenige Daten-
punkte generiert werden. Gerade bei unbekannten Proben stellt dies eine Herausfor-
derung dar, da die Risswachstumsgeschwindikeit fiir die Wahl sinnvoller Messintervalle
abgeschétzt werden muss. Unterschiede in den jeweils gleichen bzw. dhnlichen Gefiligezu-
stdnde sind kaum vorhanden und verschwinden in der Streuung der Messergebnisse. Der
Additivgehalt bei der Herstellung scheint somit in dem dargestellten Konzentrationsbe-
reich nur einen geringen bis gar keinen Einfluss auf die Risswachstumsgeschwindigkeit zu
haben. Der Einfluss der Warmebehandlung wird hingegen recht deutlich. Mit steigender
Wiérmebehandlungsdauer nimmt die Risswachstumsrate zu. Die Probe, welche ohne die
Verwendung von Additiven hergestellt wurde, zeigt hingegen eine nahezu gleiche Riss-

wachstumsgeschwindigkeit wie die nc Proben. Jedoch versagt diese aufgrund der deutlich
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geringeren Zugfestigkeit von 400 M Pa (verglichen mit ca. 1600 M Pa der nc Proben)
bereits bei einem deutlich kleineren AK-Wert. Die kritische Spannungsintensitat der

ufg-Probe liegt deutlich unter jenen der anderen Probenﬂ

13.2.2. Messung mittels LD-Mikroskop

Eine Verbesserung der Datenmenge bietet die Messung der Risslange mit einem LD-
Mikroskop. Dieses hat zudem den Vorteil, dass der Rissfortschritt nahezu in situ verfolgt
werden kann. Insbesondere fiir die Rissinitiierung ist dies eine deutlicher Erleichterung
des Messablaufs. Um die Messgenauigkeit zu erhohen, wird die Bildaufnahme allerdings
bei Unterbrechung des Versuchs und belasteter Probe durchgefiihrt. In einer Dunkelfeld
Abbildung ist so der Kontrast maximal fiir eine Bestimmung der Risslange. Da die Da-
tenaufnahme bis auf die verkiirzte Messzeit und eine leicht reduzierte Messgenauigkeit
(bedingt durch das verwendete LD-Mikroskop) analog zum Replikaverfahren erfolgt, er-
geben sich keine signifikanten Anderungen in der Aufnahme der Risswachstumskurven.
Hierbei gilt es zu beachten, dass in beiden Verfahren lediglich die Rissldnge auf Basis
des an der Oberfliche sichtbaren Risses bestimmt wird. Eine grundséatzliche Verbesse-
rung dieses Sachverhaltes ist durch die Messung mittels des Elektropotentialverfahrens

moglich.

13.2.3. Elektropotentialverfahren

Da die Risslangenbestimmung mittels des Elektropotentialverfahrens abhéngig von der
Probengeometrie ist, muss fiir unbekannte Probengeometrien zunéchst eine Kalibrier-
kurve erstellt werden, um die Potentialdnderung mit der realen Rissldnge zu verkniipfen.
Werden genormte Probengeometrien verwendet, wie die in Abschnitt beschriebene
CT-Probengeometrie, kann der Potentialverlauf auf Basis der ASTM Norm E647 in eine
Risslange umgerechnet werden. In Gleichung[8.7]ist der formale Zusammenhang dazu ge-
geben. Neben diesem Sachverhalt ist die CT-Probengeometrie fiir das in der vorliegenden
Arbeit untersuchte Material zudem aus anderen Griinden geeigneter, die im Folgenden
erlautert werden.

In Abbildung ist die mittels aller drei Verfahren gemessene Risslange einer SENT-

2Beide Proben (ufg und mc) wurden bis zum Versagen gepriift.
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Probe gegen die Zyklenzahl aufgetragen. Um zu tiberpriifen, ob das Risswachstum asym-
metrisch durch die Probe verlauft, wurden die Replikafolien von der Probenriickseite
angefertigt, wahrend die Rissldngenmessung mittels LD-Mikroskop an der Vorderseite

der Probe durchgefiihrt wurde.
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Abbildung 13.11.: Risslangenmessung mittels der drei beschriebenen Verfahren. Die Re-
plikatechnik und die Messung mittels LD-Mikroskop wurden von un-

terschiedlichen Probenseiten durchgefiihrt.

Trotz der wenigen Messungen mittels Replikatechnik wird deutlich, dass die Oberflé-
chenrisse zwischen Probenvorder- und Probenriickseite voneinander abweichen. Da die
Abweichung der Risslange bei ca. 11.000 Zyklen tber 300 pm (und damit um Groflen-
ordnungen hoéher ist, als die Auflésung der jeweiligen Messmethode) betragt, kann aus-
geschlossen werden, dass die Messmethode ursachlich fiir die Diskrepanz ist. Der Einfluss
einer eventuell dezentrierten Probenmontage in der Priifmaschine konnte dabei ebenfalls
ausgeschlossen werden. Zur Ursachenforschung wurden daher mehrere SENT-Proben er-

midet, die Risslange mittels Elektropotentialverfahren bestimmt und der Versuch vor
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Erreichen der kritischen Risslange gestoppt. Die so entstandenen Rissfortschrittskurven
zweier Probenchargen gleicher Zusammensetzung sind in Abbildung dargestellt.
Danach wurden unter einem Lichtmikroskop die Oberflachenrisslangen auf beiden Pro-
benseiten vermessen. Zuséitzlich wurden die Proben im Anschluss bis zum Bruch aufge-
zogen, sodass anhand der Restbruchfliche der Rissverlauf zum Versuchsende untersucht

werden konnte.
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Abbildung 13.12.: Rissfortschrittskurven zweier Probenchargen mit gleicher Zusammen-
setzung. Die Kurven wurden mittels Elektropotentialverfahren an

SENT-Proben aufgenommen.

Die Messung der Oberflachenrisse nach Versuchsende ergab teilweise eklatante Abwei-
chungen zwischen Risslidnge auf der Vorder- bzw. Riickseite der Proben. Auf der Bruch-
fliche war entsprechend ebenfalls ein stark asymmetrischer Rissverlauf (bzw. Rissfront)
erkennbar. Besonders auffillig ist dieser Umstand bei den bimodalen Proben. Hier be-
tréagt die Abweichung teilweise ca. 1 mm bei einer minimalen Risslange von ca. 700 pum
und einer maximalen Risslange von ca. 1700 pum. Die Risslinge ist dabei auf der Pro-
benseite am lédngsten, die zuerst abgeschieden wurde (substratseitig), wéhrend die Riss-
lange an der Probenoberfliche in fast allen Fallen kiirzer ist. Auf Basis dieser Ergebnisse
wurde die Probengeometrie gedndert und alle weiteren Versuche an CT-Proben durch-
gefiihrt.

Der Praparations- und Fertigungsaufwand dieser ist zwar deutlich hoher als jener der
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SENT-Proben, allerdings bringen diese eine Reihe zusatzlicher Vorteile mit sich:

o genormte Probengeometrie mit definiertem und vielfach validiertem Giltigkeits-

bereich
o langerer Messbereich
o Belastungsituation naher am idealen Mode I Riss

o besser definierte Stromeinleitungsstellen und Potentialmesspunkte fiir das Elektro-

potentialverfahren

Fir die Montage der CT-Proben wurde im Rahmen der vorliegenden Arbeit eine geeig-
nete Halterung konstruiert. Bedingt durch die kleinen Probendimensionen stellt diese
eine Herausforderung an die Handhabung dar. Zwischen oberer und unterer Halterung
ist bspw. nur ein Spalt von 0,6 mm beim Probeneinbau als Puffer. Insbesondere bei der
Zentrierung der Halterung muss auf einen griindlichen Einbau geachtet werden. Da die
Kraftmessdose fiir Krafte bis 20 kN ausgelegt ist und der Aufbau der Maschine entspre-
chend grof3, fithren geringe Fehler beim Einbau zu einem Offset der Kraftanzeige. Bei
Kréaften von nur 300 N wahrend der Ermiidung stellt ein geringer Offset bereits eine
groflere prozentuale Abweichung dar. Dariiber hinaus ist die Probengréfie im Vergleich
zur Halterung so klein, dass eine Selbstzentrierung, wie sie bei CT-Proben tiblich ist,
nur schwer zu realisieren ist. Neben diesen Aspekten muss die Maschine von der Probe
aufgrund des Elektropotentialverfahrens elektrisch isoliert sein. Auch diese Isolierung
wurde im Rahmen der vorliegenden Arbeit konstruiert.

Zur Stromeinleitung wurde eine Konstantstromquelle verwendet, die einen Strom von
20 A durch die Probe leitet. Eine mogliche Probenerwérmung aufgrund des Stromflusses
wurde dabei im Vorfeld durch Temperaturmessungen ausgeschlossen. In Abbildung[13.13]

sind die Ergebnisse der optimierten Messungen dargestellt.
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Abbildung 13.13.: Rissfortschrittskurven dreier Gefiigezusténde der Proben mit 0,4 g/I-
NaSa und 0,02 g/l BD. Die Daten wurden nach ASTM E647 an CT-
Proben mittels des Elektropotentialverfahrens aufgenommen. Zwi-
schen 15 M Pay/m und 25 M Pa./m wurde der jeweilige Parisexpo-

nent m ausgewertet.

Wiederholende Messungen haben die hohe Reproduzierbarkeit der Ergebnisse besta-
tigt. Ebenfalls wurde der Rissfortschritt an beiden Probenoberflichen untersucht. Dazu
wurde analog zu dem oben beschriebenen Vorgehen die Rissldnge auf beiden Seiten
nach dem Versuch gemessen und danach die Probe aufgezogen, um die Bruchflache zu
betrachten. Abbildung zeigt die Oberflache und Abbildung die Bruchfla-
che einer CT-Probe nach Versuchsende. Es ist gut zu erkennen, dass die anfénglichen

Schwierigkeiten mit schiefer Rissfront durch die Wahl dieser Versuchsanordnung deutlich

verbessert werden konnten.
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CT-Probe nach Versuchsende

| Bohrungen

W Risslange: 7400 um

Abbildung 13.14.: Lichtmikrskopische Aufnahme (Dunkelfeld) der Oberflache einer CT-
Probe nach Versuchsende. Die Gesamtrisslidnge betragt nach dem Ver-

such ca. 7,4 mm.

Durch den deutlich langeren Messbereich der CT-Probe, lasst sich der Riss problemlos
bis zu einer Lange von knapp 8 mm beobachten. Dies bedeutet eine Messbereichserwei-

terung von 300 % zu vorheriger Probengeometrie.
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CT-Probe nach Versuchsende

e | (Bruchfléche)

Abbildung 13.15.: Lichtmikrskopische Aufnahme (Hellfeld) der Bruchflache einer CT-
Probe nach Versuchsende. Die Gesamtrisslédnge betrigt nach dem Ver-
such ca. 7,4 mm. Die Abweichung der beiden Oberflachenrisslangen

hingegen nur ca. 300 um.

Die Ergebnisse der unterschiedlichen Probenzustande bestatigen, dass sich die Riss-
wachstumsgeschwindigkeit mit steigender Dauer der Warmebehandlung erhoht. Eine
Auswertung der Parisexponenten im Bereich zwischen 15 M Pa+/m und 25 M Pay/m
ergab die in der Abbildung [13.13] angegebenen Werte. Dabei lasst sich ein minimaler
Trend von einem ebenfalls mit der WB-Dauer steigenden Parisexponenten erkennen.
Der entscheidende Unterschied ist allerdings nicht die Steigung der Paris-Geraden, son-
dern deren Verschiebung abhangig vom Gefiligezustand. Zwischen nc und ufg Probe liegt

fast eine Groflenordnung in der Risswachstumsgeschwindigkeit bei gleichem AK.
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13.2.4. Schwellwertbestimmung

Zur Bestimmung des Schwellwertes AKjy;, zur Rissausbreitung wurde die Methode nach
konstantem K,,,, verwendet, wie sie in Abschnitt bereits beschrieben wurde. In
Abbildung ist die Rissldnge gegen die Zyklenzahl einer nc Probe mit 0,4¢/l NaSa
und 0,02¢g/l BD aufgetragen. Die letzten Stufen der Lastanpassung sind vergrofiert

dargestellt.
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Abbildung 13.16.: Risslinge gegen die Zyklen bei einem Versuch zur Schwellwertbe-
stimmung. Die genauen Werte der jeweiligen Laststufen sind in Ab-
schnitt zu finden. Die beiden letzten Segmente, welche zu einem
AKy, von 3 M Pay/m bzw. 2 M Pa/m gehoren, sind vergrofiert dar-
gestellt.
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Der Versuch wurde bei einem konstanten K., von 20 M Pa\/m durchgefiihrt. Die
letzten beiden AK- Segmente betragen 3 M Pay/m bzw. 2 M Pay/m. In diesen Ab-

schnitten liegt die Risswachstumsgeschwindigkeit bereits im Bereich von 107° Z%’&S

bzw. 1077 Zutins- Del einem AK-Wert von knapp weniger als 2 M Pay/m ist demnach

mit keinem signifikanten Rissfortschritt mehr zu rechnen.
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14. Probenherstellung, Praparation

und Charakterisierung

Die Ergebnisse der vorliegenden Arbeit wurden ausgehend von der Probenherstellung
und -optimierung tiber die Charakterisierung sowie die darauf folgenden Experimente
selbststandig vom Autor durchgefithrt bzw. betreut. Dies hat den groflen Vorteil, dass
eine direkte Riickmeldung und Einflussnahme jedes Teilaspektes der durchgefithrten Ar-
beitspakete auf die Probenherstellung moglich war. Wahrend sich viele wissenschaftliche
Arbeiten mit der Analyse und Prifung fremd hergestellter Materialien befassen, konnte
dadurch iterativ eine Material- und Verfahrensoptimierung durchgefiihrt werden, was al-
lerdings mit einem nicht zu vernachlidssigenden experimentellen Aufwand verbunden ist.
Im Rahmen dieser Iterationen wurden viele Versuche durchgefiihrt, die dem Leser vorent-
halten werden. Teils, weil die Ergebnisse nicht zufriedenstellend ausfielen und teils, weil
sie aulerhalb der Fragestellung der vorliegenden Arbeit liegen. Dies soll an dieser Stelle
erwihnt werden, um den Leser dafiir zu sensibilisieren, die Literatur zu elektrolytisch
hergestellten (nc) Materialien kritisch zu hinterfragen. Die Vielzahl der Einflussparame-
ter bei der Probenherstellung macht den Prozess so komplex, dass selbst mit einer ver-
meintlichen Auflistung aller experimentellen Details nicht gewahrleistet werden kann, die
Ergebnisse vollstandig zu reproduzieren. Ein Vergleich unterschiedlicher Quellen eines
vermeintlich gleichen Materials ist daher schwierig. Relativvergleiche identisch herge-
stellter Proben (aus einer Hand und ohne Prozessinderungen) liefern jedoch verlassliche
Aussagen. In den folgenden Abschnitten werden die Herausforderungen der Probenher-
stellung, deren Praparation und Charakterisierung diskutiert, um so auch nachfolgenden

Arbeiten den Einstieg zu erleichtern.

181
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14.1. Probenherstellung

Trotz einiger vorangegangenen Arbeiten musste die Probenherstellung neu etabliert und
hinsichtlich einiger Aspekte optimiert werden. Da fiir viele Untersuchungen makrosko-
pischen (bulk) Proben hergestellt werden miissen, dauert es meist mehrere Wochen, bis
die Eigenschaften des Probenmaterials analysiert werden kénnen und klar ist, ob sich die
Proben fiir die mechanische Priifung eignen. Einige Aspekte der Probenherstellung wer-
den dabei nach wie vor manuell durchgefithrt, daher ergibt sich auch das Problem einer
gewissen ,,Chargenstreuung®. Dies betrifft unter anderem das Nachregeln des pH-Wertes.
Eine Verbesserung dieses Aspekts konnte mit einer automatischen Dosierpumpe erzielt
werden, welche durch das Messsignal eines pH-Meters den Prozess auf einen konstanten
pH-Wert einstellt. Im Rahmen der vorliegenden Arbeit wurde versucht, auf Basis einer
selbst programmierten LabView Anwendung diese automatische Regelung zu entwer-
fen. Zur Verfiigung stand allerdings nur eine nicht programmierbare Schlauchpumpe.
Um dennoch eine Regelung zu ermoglichen, wurde die Pumpe an eine Mehrfachsteck-
dose mit integriertem Relais angeschlossen. Das Relais der Mehrfachsteckdose konnte
iiber LabView angesteuert werden, sodass eine simple on-off Regelung implementiert
werden konnte. Um die Tragheit des Systems zu berticksichtigen, wurde nach jedem on-
Intervall eine definierte Zeit gewartet, bis sich durch Konvektion ein konstanter pH-Wert
im gesamten Bad eingestellt hat. Die Messung des pH-Werts wurde in einem galvanisch
getrennten Gefifl iiber die gesamte Versuchsdauer durchgefiihrtl] Leider haben sich die
meisten pH-Elektroden als nicht stabil genug iiber einen langeren Zeitraum in dem Elek-
trolyten erwiesen und es gab zudem einige Schwierigkeiten mit der Funktionsweise der
Pumpe, weswegen weitere Versuche eingestellt wurden. Fiir kiinftige Arbeiten ist durch
die Optimierung dieses Systems jedoch eine Verbesserung der Chargenstreuung erreich-
bar. Eine kommerzielle Losung mit steuerbarer Pumpe mit mehreren Kanélen fiir die
Regelung mehrerer Versuchsanlagen wére am effizientesten.

Eine weiteres Problem bei der Probenherstellung ist die Entstehung von Poren im Mate-
rial aufgrund von Wasserstoftbildung an der Kathode oder durch Einlagerung von Ver-

unreinigungen im Elektrolyten. Um die Wasserstoftbildung zu reduzieren ist die Wahl

'Die galvanische Trennung ist daher nétig, da eine Messung im elektrischen Feld zwischen Anode
und Kathode den pH-Wert beeinflusst.
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geeigneter Stromdichten bei der Abscheidung die wichtigste Stellgroie. Die Zugabe des
Netzmittels Natriumlaurylsulfat zum Elektrolyten ist ebenfalls hilfreich um der Einla-
gerung von molekularem Wasserstoft entgegenzuwirken. Dies reduziert die Oberflachen-
spannung des Elektrolyten, wodurch an der Kathode entstehende Gasblaschen leichter
abperlen. Um das Bad moglichst rein von Verunreinigungen zu halten ist eine geeigne-
te Filtration entscheidend. Neben der Verwendung zahlreicher (recht kostenintensiver)
Laborfilter, hat sich im Rahmen von Voruntersuchungen herausgestellt, dass Kraftstoff-
filter, wie sie im Automobilbau eingesetzt werden, eine signifikante Verbesserung der
Probenqualitit erzielen und zudem sehr kostengiinstig sind?

Bei der Herstellung eines nc Gefiiges spielen insbesondere die Additive im Elektrolyten
eine entscheidende Rolle. Da diese nur in sehr geringen Konzentrationen im Elektrolyten
vorherrschen, sind sie anféllig fiir Konzentrationsschwankungen. Besonders beim Anset-
zen des Elektrolyten bzw. der Zugabe der Additive muss daher gewéahrleistet sein, dass
die gesamte abgewogene Menge des Additivs auch wirklich im Elektrolyt gelost wird.
Neben dieser Fehlerquelle ist zudem der Einfluss der langen Abscheidedauer bei geringen
Konzentrationen nicht vernachléssigbar. Gerade wenn mit Konzentrationen gearbeitet
wird, die weit entfernt von der Sattigungsgrenze liegen, kann nicht ausgeschlossen wer-
den, dass die Additivkonzentration im Elektrolyten tiber die Dauer der Abscheidung ab-
nimmt. Dies wirkt sich auf die Kristallisation des Deposits aus und stellt eine mogliche
Ursache der gemessenen Hartegradienten tiber die Probendicke dar. Die Additivkonzen-
tration beeinflusst dabei sowohl die abscheidbare Korngrofle als auch die Wachstumstex-
tur. Fir die Abnahme der Additivkonzentration iiber die Abscheidedauer spricht auch,
dass Proben mit geringerem Saccharingehalt einen steileren Hartegradienten aufweisen,
als welche mit einem hoheren Gehalt. Ein Nachregeln der Additivkonzentration ware
daher sinnvoll, allerdings aufgrund der geringen verwendeten Konzentrationen und des
kleinen Badvolumens nicht praktikabel. Soll dieser Ansatz fiir eine zukiinftige Verbes-
serung weiter verfolgt werden, miissten fiir jede Badzusammensetzung Kalbrierkurven
mittels eines spektroskopischen Messverfahrens wie HPLC E] durchgefiithrt werden. Da-

zu wéare eine professionelle Dosiervorrichtung mit hoher Genauigkeit erforderlich und

2Ein Kraftstofffilter liegt preislich im Bereich von ca. 1 € und wird daher nach jedem Prozess

ausgetauscht.
3Hochleistungsfliissigkeitschromatographie (englisch: high performance liquid chromatography).
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idealerweise ein noch grofleres Reaktionsgefal, um Prozessschwankungen besser kom-
pensieren zu kénnen.

Allerdings lassen sich auch bei Konzentrationen tiber der Sattigungsgrenze Hartegradien-
ten feststellen. Die Ursache hierfiir kann die Badalterung, Verunreinigungen im Elektro-
lyten, Anderungen des pH-Wertes, abnehmende Qualitit der Filtration oder die leichte
Anderung des Wachstumsmechanismus an der Wachstumsfront sein. Durch Optimie-
rung dieser Aspekte und einer geeignete Wahl der Priifmethoden konnte das Ausmaf
der Hértegradienten und dessen Einfluss auf die mechanischen Eigenschaften allerdings

minimiert werden, sodass eine reproduzierbare Probenqualitat gegeben ist.

14.2. Probenpraparation

Bei der Probenentnahme und Praparation muss gewéhrleistet werden, dass diese keinen
Einfluss auf die spéateren Messungen austibt. Dies betrifft insbesondere zwei Félle. Bei
den in der vorliegenden Arbeit untersuchten nc Materialien mit ihrer begrenzten ther-
mischen Stabilitat miissen jegliche ungewiinschten Gefiigeveranderungen ausgeschlossen
werden. Zudem ist es bei der Priifung der mechanischen Eigenschaften wichtig, dass
durch Probenentnahme und Préparation keine Figenspannungen in das Material einge-
bracht werden, die die Ergebnisse der Messungen verféilschen kénnen.

Bei dem ersten Schritt der Probenentnahme wurde das Kupfersubstrat vom abgeschiede-
nen nc Nickel durch Frésen grob entfernt. Um den Einfluss von Eigenspannungen durch
den Frasvorgang zu vermeiden, wurde nicht das gesamte Kupfer auf diese Art entfernt,
sondern eine diinne Schicht iibrig gelassen, die im Anschluss durch Schleifen weitaus
schonender entfernt werden kann. Die durch das sukzessive Schleifen mit immer feinerer
Koérnung bis zu 4000 eingebrachten Eigenspannungen sind vernachlassigbar und reichen
maximal bis in eine Tiefe von wenigen Mikrometern. Durch Polieren kénnen diese géanz-
lich ausgeschaltet werden.

Die unterschiedlichen und teilweise komplexen Probengeometrien wurden mittels Fun-
kendrahterosion aus der Probenplatte entnommen. Um eine mégliche Warmeeinflusszone
durch diesen Vorgang auszuschliefen, wurden Querschliffe von nc Proben entlang eines
solchen Schnittes praparariert und im REM untersucht. Dabei hat sich gezeigt, dass

keine Gefiigeveranderungen bis an den Probenrand festgestellt werden konnten. Die Un-
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sicherheit dieser Beobachtungen beschréankt sich lediglich auf den durch die Préaparation
nicht mehr beobachtbaren Bereich aufgrund der Kantenabrundung beim Schleifen. Die-
ser Bereich liegt jedoch im Bereich von ca. 1 um und ist damit fiir alle weiteren Unter-
suchungen vernachléssighar. Bei der Probenpriifung zur Erstellung von Woéhlerkurven,
wurde jedoch zudem der Randbereich der Proben bearbeitet, weswegen auch hier eine
Einflussnahme des Erodierens auf die Rissinitiierung ausgeschlossen werden kann.

Als Methode der Wahl fiir die Erstellung von Gefiigeaufnahmen im REM hat sich die me-
chanische Préaparation mittels Schleifen und Polieren bis OPS als optimal herausgestellt.
Vereinzelt wurden auch TEM oder STEM Aufnahmen angefertigt. Neben dem hohen
Praparationsaufwand ist dabei jedoch das Risiko von Praparationsartefakten deutlich
erhoht. Zum Diinnen der Proben ist das elektrolytische Lochatzen zwar recht gut geeig-
net, allerdings fithrt der selektive chemische Angriff an den Korngrenzen der nc Proben
zu Problemen. Ein nachtragliches Diinnen der Proben mittels Argonionen liefert zwar die
bessere Oberfliche und geeignet grofle Bereiche mit addquater Probendicke, allerdings
besteht hier die Gefahr des Kornwachstums durch den Energieeintrag des Ionenstrahls
in das Probenmaterial. Bei geringen Ionenstrahldauern ist zwar kein Kornwachstum
feststellbar, allerdings lassen sich geringe Anderungen der Korngréfe auch nur schwer
quantifizieren. Bei wenigen Proben die fiir {iber eine Stunde dem Ionenstrahl ausgesetzt
waren, wurde allerdings ein deutliches Kornwachstum nachgewiesen. Die eigentlich nc

Probe wies nach der Praparation eine Korngréfie im ufg Bereich auf.

14.2.1. Probendesign

Alle REM-Bilder der Mikrostruktur, die fiir Relativvergleiche unterschiedlicher Proben-
zustande dienen, sind an identischen Probenpositionen im Querschliff (in der Nahe des
Substratmaterials) aufgenommen. Dadurch wird der Gefiigezustand zu Beginn der Ab-
scheidung dargestellt und Schwankungen durch unterschiedlich lange Abscheidedauern
sowie Gradienteneinfliisse minimiert. Die Tiefenabhéngigkeit verschiedener Eigenschaf-
ten wurde separat untersucht (z. B. Hérteverlaufe). Da sich beim Schichtwachstum die
Frage nach Keimbildungs- oder wachstumsdominierter Kristallisation stellt, ist die Ab-
bildung der Querschliffe am besten geeignet. Ein stangelférmiges Kornwachstum wird so

direkt erkannt.
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Die Probengeoemtrie zur mechanischen Priifung des Probenmaterials wurde im Lauf der
vorliegenden Arbeit entwickelt. Fir Zugversuche wurde eine Flachzugprobengeoemtrie
mit zwei unterschiedlichen Radien verwendet, die eine moglichst homogene Spannungs-
verteilung im Messbereich der Probe gewéahrleisten.

Obwohl bei anderen Materialien positive Erfahrungen mit SENT Proben zur Risswachs-
tumsmessung gemacht wurden, hat sich herausgestellt, dass diese Probengeoemtrie auf-
grund der besprochenen Gradienten entlang der Probendicke zu Problemen fiihrt. Die
Ursache dafiir ist vornehmlich in der ungiinstigeren Belastungssituation zu finden. Durch
die kraftschliissige Probenbefestigung ist die lokale Spannung vor dem Kerb bzw. der
Rissspitze nur geringfiigig hoher als im Ligament der Probe. Bei der verwendeten CT-
Probengeometrie ist dies nicht der Fall. Die Belastung ist nahezu ideal im Mode I, was
eine Rissinitiierung und das weitere Wachstum vereinfacht. Um die Rissinitiierung weiter

zu begiinstigen, wurde die Probe mit einem miniaturisiertem Chevron-Kerb versehen.

14.3. Charakterisierung

Die in Kapitel [9] vorgestellten Ergebnisse der Korngrofienbestimmung miissen nach der
Art ihrer Aufnahme interpretiert werden. In der vorliegenden Arbeit wurde die Korn-
grofenverteilung (KGV) der unterschiedlichen Proben durch verschiedene Messverfah-
ren durchgefithrt. Die Basis zur Auswertung des nc Ausgangsmaterials stellen XRD-
Messungen dar. Vereinzelt wurden auch TKD (engl. transmission kikuchi diffraction)
Messungen oder TEM Aufnahmen angefertigt. Die Schwierigkeit die Korngréfie anhand
von TEM-Aufnahmen zu bestimmen, besteht in der Notwendigkeit die Bilddaten manuell
auszuwerten. Dies ist aufgrund von Abbildungsartefakten nicht immer einfach zu hand-
haben. Zusétzlich kann nicht ganzlich ausgeschlossen werden, dass durch die Préparation
von elektronentransparenten Proben Anderungen der Mikrostruktur induziert werden.
Tendenziell wird die gemessene Korngrofie also leicht tiberschétzt. Bei TKD-Aufnahmen
wird diese Uberschitzung der Korngrée noch durch eine mogliche Strahldrift des Elek-
tronenstrahls (und/oder der Probe) wiahrend der Messung im REM verstarkt. Dartiber-
hinaus ist die minimal abbildbare Korngrofie abhiangig von der gewéhlten Schrittgrofie
der Messung. Bei TKD Messungen féllt der letzte Punkt weniger ins Gewicht, da prak-
tikable Schrittgrofien kleiner als 10 nm sind. Bei herkommlichen EBSD-Messungen an
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bulk Proben ist eine Schrittgrofie unter 20 nm allerdings nicht mehr sinnvoll anwendbar.
Ublicherweise wird definiert, dass jeder individuelle Kristallit aus mindestens zwei Pixeln
bestehen muss. Damit ergibt sich eine minimale aquivalente Korngrofie von ca. 32 nm.
Dies bedeutet, dass viele kleinere Kristallite nicht erfasst werden oder von einer Auswer-
tung exkludiert werden. Zusammen mit den Datenpunkten, die nicht indiziert werden
konnter[, wird somit der Flichen- bzw. Volumenanteil der nc Korngréfien unterschétzt
und deren Korngrofie tendenziell leicht tiberschétzt. Auch hierbei verschlimmern Strahl-
und/oder Probendrift die Problematik.

Bei der bildanalytischen Auswertung der RE-Aufnahmen ist eine grofie Fehlerquelle die
subjektive Vorgehensweise des Benutzers. Daher sollte die Auswertung aller Messungen
von der gleichen Person durchgefiihrt werden. Da jedes grofiere Korn (das geschétzt tiiber
100 nm grof ist) mittels AMIRA umrandet wird, kann es dennoch vorkommen, dass es
aufgrund eines lokal schwachen Kontrastes im Bild zu einer Fehleinschatzung kommt.
Tendenziell werden also einige Kristallite ,vergessen, was bedeutet, dass der ufg-Anteil
der Proben durch diese Methode leicht unterschatzt wird. Dennoch zeigen die Ergebnisse
eine recht zufriedenstellende und reproduzierbare KGV.

Bei der Bestimmung der nc Korngrofle mittels Rontgenbeugung muss ebenfalls vor-
sichtig vorgegangen werden. Ein gutes Signal-Rausch-Verhéltnis ist Grundlage fiir eine
valide Datenauswertung. Besonders wenn geringfiigige Anderungen dargestellt werden
sollen. Da je nach Auswertemethode auch unterschiedliche Werte fiir die Korngroflenbe-
stimmung erzielt werden, ist eine absolute Bewertung dieser nur begrenzt moglich. Die
Ursache dessen liegt meist in der schwierigen Trennung der Uberlagerung zwischen Git-
terdehnungen aufgrund von Mikroeigenspannungen und dem Korngréfenanteil, welche
sich beide auf die Peakbreiten der gemessenen Reflexe auswirken. Da sich die unter-
schiedlichen Additivmengen der Proben sowohl auf Korngréfle, Textur als auch auf die
Eigenspannungen auswirken, ist diese Trennung besonders erschwert. Allerdings ist die
vergleichende Bewertung der Korngréfe dennoch méglich und liefert plausible Ergebnis-
se. Um die systematisch bedingten Abweichungen zu vermeiden, wurde der Messaufbau
und die Auswertemethode fiir alle Messungen identisch durchgefiihrt.

Bei der chemischen Analyse der Proben mittels Funkenspektrometrie wurde darauf ge-

4Referenzmessungen bestétigen, dass es sich bei nicht indizierten Punkten fast ausschlieBlich um nc
Bereiche der Probe handelt.
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achtet, alle Messungen unmittelbar hintereinander und mit der gleichen zugrundeliegen-
den Kalibrierprobe durchzufiithren. Zudem wurde die Kalibrierprobe so gewahlt, dass
die interessanten Elemente wie Schwefel und Kohlenstoff sicher erfasst werden. Die Er-
gebnisse sprechen fiir einen Einbau von Saccharin bzw. des darin enthaltenen Schwefels
in das Probenmaterial. Da die Kohlenstoffkonzentration keinen aquivalenten Anstieg
mit steigender Saccharinkonzentration zeigt, ist davon auszugehen, dass nicht das ganze

Molekiil eingelagert wird.



15. Thermische Stabilitat

Die thermische Stabilitat nanokristalliner Materialien wird an der homologen Tempera-
tur deutlich, ab der Rekristallisation bzw. Kornwachstum auftritt. Bei technisch reinem
Nickel liegt die iibliche Rekristallisationsschwelle bei ca. 600°C'. Diese ist natiirlich von
verschiedenen Faktoren wie dem Grad der Kaltumformung und der Ausgangskorngrofie
abhangig. Als Indikator fiir das Auftreten von Kornwachstum und damit zur Untersu-
chung der thermischen Stabilitat ist die Hartemessung eines der besten Verfahren. Bei
unlegierten Werkstoffen wie dem in der vorliegenden Arbeit untersuchten reinen Nickel,
ist die Korngrole die festigkeitsbestimmende Komponente und damit sind Korngrofie
und Harte direkt miteinander verkniipft. Anhand von Abbildung lasst sich deutlich
erkennen, dass Kornwachstum bereits bei Temperaturen knapp unterhalb von 200°C' ein-
setzt. Im Fall von elektrolytisch hergestelltem nc Nickel ist allerdings das Auftreten von
abnormalem Kornwachstum eine Besonderheit. Die Additive, die bei der Abscheidung
verwendet werden, erhohen die Keimbildungsrate und werden in das Material eingela-
gert. Das wiederum bewirkt eine Reduktion der Korngrenzenenergie. Kombiniert mit
dem solute-drag effect wird so das nc Gefiige stabilisiert. Da unterschiedliche Korngren-
zen eine abweichende Segregationsenthalpie und damit einen anderen Bedeckungsgrad an
Fremdatomen aufweisen, kommt es zum bevorzugten Wachstum bestimmter Kristallite.
Dabei werden die Nachbarkorner ,aufgefressen“. Der Vorgang setzt sich soweit fort, bis
die Wachstumsfronten der Kristallite aneinander stoflen und ein weiteres Wachstum zum
Erliegen kommt. Mit ausreichender Dauer stellt sich so wieder ein monomodales Gefiige
im ufg Bereich ein. Aufgrund des reduzierten Anteils an Korngrenzen und der andauern-
den Segregation von Schwefel an diesen, ist die Triebkraft fiir weiteres Kornwachstum
gehemmt. Dieser neue Gleichgewichtszustand ist bei weiterer Temperaturerhohung zu-
néachst stabil, bis ab einer Schwelle von knapp unter 500°C' erneut AGG einsetzt. Die

Besonderheit dieser zweiten Stufe des abnormalen Kornwachstums (engl. late stage ab-
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normal grain growth, LS-AGGQG) liegt nun darin, dass sich wiirfelformige Kristallite mit
[100] Wachstumsfronten ausbilden. Dies passiert allerdings nicht solange, bis sich er-
neut ein monomodales Gefiige einstellt, sondern stagniert ab einer gewissen Zeit bzw.
einem gewissen Anteil an gewachsenen Kristalliten. Hibbard et al. |[186] erklaren die Ur-
sache als ,wetting* Mechanismus einer Schwefelphase wiahrend Xiao [187] die Ursache in
der anfanglichen Textur sieht. Arbeiten von Jung [149] et al. widerlegen letztere Theo-
rie jedoch auf Basis von Untersuchungen mittels gesinterter, untexturierter Proben und
Warmebehandlungen bei unterschiedlichen Sauerstoffpartialdriicken und Temperaturen.
Im Gegensatz zu den Beobachtungen von Jung et al. konnte in der vorliegenden Arbeit
die Segregation von Schwefel an den Korngrenzen der kubischen, abnormal gewachsenen
Kristallite mit Hilfe von Atomsondentomografien nachgewiesen werden. Eine mogliche
Erklarung, warum das Wachstum der kubischen Kristallite ab einem gewissen Zeitpunkt
stoppt, konnte die Konzentration der an den Korngrenzen segregierten Schwefelatome
sein. Erreicht diese einen kritischen Wert, ist die Pinningkraft auf die Korngrenzen gro-
Ber als deren Triebkraft, wodurch ein weiteres Kornwachstum nur mit einer Erhéhung
der Temperatur (Energie) moglich wird. Fiir die extrem hohe Schwefelkonzentration an
den Korngrenzen spricht auch, dass die Proben in diesem Zustand ein maximal sprodes
Verhalten aufweisenl.

Fiir die vorliegende Arbeit ist aber vielmehr die erste Stufe des abnormalen Kornwachs-
tums bzw. das nc Ausgangsmaterial interessant und die Rolle der bei der Herstellung
verwendeten Additive auf die Eigenschaften des Materials. Um die in Kapitel [9] und
aufgezeigten Gradienten in Mikroharte und Korngrofle zu minimieren, ist ein Mindest-
mafl an Additiven bei der Herstellung notwendig. Ein guter Kompromiss wurde im Rah-
men einiger Vorversuche durch die Verwendung der Konzentration von 0,4 ¢/l Saccharin
erzielt. Ebenso konnte festgestellt werden, dass eine sehr geringe Zugabe von BD sich
positiv auf die thermische Stabilitdt auswirkt. Dies wird insbesondere daran deutlich,
dass die Proben mit 0,4 g¢/1 NaSaE] und 0,02 g/l BD einen vergleichbaren Gefligezustand
und Hartewerte bei einer lingeren Warmebehandlungsdauer erreichen, als jene Proben

die nur durch Zugabe von 2,0 g/l Saccharin hergestellt wurden. Thre thermische Sta-

1 Zugproben nach einer Warmebehandlung bei 500°C' und mit einem Querschnitt von 4 mm lassen

sich teilweise bereits mit der Hand zerbrechen.
2Eine Konzentration von 0,4 g/l NaSa entspricht einer Saccharinkonzentration von 0,357 g/I.
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bilitdt ist also erhoht. Zudem ist das Additiv BD dafiir bekannt, den durch Saccharin
eingebrachten Zugspannungen entgegenzuwirken.

Eine grofle Herausforderung ist die Erhohung der thermischen Stabilitat von elektro-
lytisch hergestellten Materialien ohne dabei die mechanischen Eigenschaften negativ zu
beeinflussen. Die Verwendung von Additiven bei der Herstellung ist dabei eine etablierte
Methode, zumal ein nc Gefiige meist ohne die Verwendung von Additiven nicht erreicht
werden kann. Einzelne Arbeiten berichten zwar tiber eine additivireie Herstellung von
nc Schichten, allerdings wird bei diesen meist nur das Gefiige in unmittelbarer Nahe zur
Grenzflaiche gezeigt. Innerhalb der ersten wenigen Mikrometer des Schichtwachstums
sind die Wachstumsbedingungen noch génzlich unterschiedlich und stark abhangig vom
verwendeten Substrat. Kin eher keimbildungsdominiertes Wachstum wird allein aufgrund
der Fehlpassung zwischen beiden Gitter (Substrat und Deposit) erzielt. Dies resultiert
in einer geringen Kristallitgroffe in den ersten paar Mikrometern der abgeschiedenen
Schicht. Dieser Effekt wird auch anhand von Abbildung deutlich. Die gdngigen Ad-
ditive bei der Abscheidung von nc Nickel umfassen jedoch fast ausschliellich Molekiile,
die die grenzflichenaffinen Elemente Phosphor oder Schwefel enthalten. Beide haben eine
starke Segregationsneigung an Korngrenzen und setzen deren Festigkeit bei hinreichend
hoher Konzentration dramatisch herab. Diese Versprodung wird durch das Einsetzen
von Kornwachstum verstarkt, da dadurch der Anteil an Korngrenzen im Material redu-
ziert wird und die Konzentration der Segregate an ihnen steigt. Dieser Effekt wirkt dem
Plastizitatsgewinn durch eine groflere Kristallitgrofe und damit einhergehender Steige-
rung der Versetzungsplastizitiat entgegen. Die notige Konsequenz ist, den Einfluss dieser
Additive auf ein Minimum zu reduzieren. Wiinschenswert wiren zudem Additive, welche
zwar an Korngrenzen segregieren, deren Festigkeit jedoch steigern. Dem Autor ist bis-
lang nur Bor als einziges Element bekannt, das diesen Effekt erzielt. Leider ist es bislang
nicht gelungen ein nc Nickelgefiige mit einem Additiv auf Borbasis herzustellen.
Aufgrund des starken Einflusses von nur geringen Variationen bei der Herstellung elek-
trolytischer Schichten, finden sich auch in der Literatur teilweise widerspriichliche Aus-
sagen zum Einfluss von Herstellungsparametern und Additiven auf die mechanischen
Eigenschaften. In Arbeiten von Wang et al. [188] wird beispielsweise die Duktilitat von
nc Nickel durch eine Warmebehandlung bei 200°C' gegeniiber dem nc Ausgangszustand

gesteigert. Unterschiedliche Arbeiten sind daher nur schwer miteinander zu vergleichen
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und eine systematische Untersuchung einer grofferen Anzahl verschiedener Additive auf
die mechanischen Eigenschaften von elektrolytisch hergestelltem Nickel wiirde den Rah-
men der vorliegenden Arbeit sprengen.

In den Ergebnissen zeigt das nc Ausgangsmaterial bei allen verwendeten Additivzusam-
mensetzungen die hochste Duktilitdt, weswegen ein konsequentes Ziel die thermische
Stabilisierung durch zuséatzliche Mechanismen bis zu moglichst hohen Temperaturen ist.
Wie bereits in Abschnitt [5.1]erwihnt, bietet sich daftir die Reduzierung der Korngrenzen-
energie und das Zener Pinning an. Eine Moglichkeit die Energie von Korngrenzen ohne
zusatzliche Segregation zu senken, liegt im sog. , grain boundary engineering®, dem ge-
zielten Einstellen der gewtinschten Korngrenzen. Beim Schichtwachstum bietet sich hier
die Moglichkeit der Erhéhung der Anteile an »3-Korngrenzen an. Gelingt dies, ohne
die Einlagerung zu hoher Konzentrationen von Elementen, die die Korngrenzenfestig-
keit herabsetzen, lielen sich Schichtwerkstoffe mit sehr hoher Festigkeit und Duktilitat

herstellen.



16. Erhohung der thermischen
Stabilitat

In der vorliegenden Arbeit wurden hauptsachlich nc Proben untersucht, deren thermi-
sche Stabilitat aus der Verwendung von organischen Additiven bzw. Kornfeinern bei der
elektrolytischen Abscheidung beruht. Die Nachteile dieser Additive wurden mehrfach
aufgezeigt und liegen im Wesentlichen in der makroskopischen Versprodung des Materi-
als, die aufgrund zu hoher Temperaturen und in Folge des Kornwachstums auftritt. In
den folgenden zwei Abschnitten werden daher Moglichkeiten einer alternativen Stabi-
lisierung der Mikrostruktur dargestellt. Erste Ergebnisse deuten darauf hin, dass diese

die thermische Stabilitat noch deutlich effiezienter verbessern konnen.

16.1. Strom-Umkehrabscheidung (PRP)

In Kapitel [L0| wurde bereits der Einfluss von PRP auf die Mikrostruktur des abgeschie-
denen Materials dargestellt. Bei der PRP wird eine komplexe Pulsfunktion bestehend
aus kathodischen und anodischen Strompulsen in Kombination mit Ruhephasen (Strom-
pausen) eingestellt. Der kathodische Anteil bewirkt eine Abscheidung des Metalls auf
dem Substrat, gefolgt von einer Strompause zur Regenaration der Metallionenkonzen-
tration in der Nernst-Schicht. Wahrend des anodischen Strompulses nimmt das Substrat
einen positiven Ladungszustand an, der entsprechend die negativ geladenen Anionen im
Elektrolyt anzieht. Auf diese Art findet eine Oxidation der Substratoberfliche statt und
Sauerstoffatome werden in das Probenmaterial eingelagert. Ahnlich wie andere Verun-
reinigungselemente segregieren diese an den Korngrenzen des Deposits und blockieren
die Korngrenzendiffusion. Dies fiihrt zu einer Erhohung der thermischen Stabilitét des

abgeschiedenen Materials. In Arbeiten von Natter [99] wurde durch PRP nc Nickel mit
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unterschiedlichen Sauerstoffanteilen hergestellt und dessen thermische Stabilitat unter-
sucht. Inspiriert durch diese Ergebnisse, wurden in der vorliegenden Arbeit ebenfalls
Proben mittels PRP im nc Bereich hergestellt. In einer kleinen Versuchsreihe wurden
zwei unterschiedliche Verhéltnisse der jeweiligen Pulsstromdichten in Kombination mit
zwei unterschiedlichen Pulsdauern des kathodischen Strompulses untersucht. Die Strom-
dichte des anodischen Pulses ist in allen Féllen 45 %, die kathodische Stromdichte
entweder gleich grof (bei dafir lingerer Pulsdauer) oder um 50% erhéht. Auf diese Art
konnte ein Deposit im nc Bereich mit nahezu globularer Kornform und das in Abbil-
dung dargestellte Gefiige mit nano-Zwillingen innerhalb stangelformiger Kristallite
hergestellt werden. Diese zeigen ein sehr moderates Wachstum auch bei Temperatu-
ren bis 500°C, was eine deutliche Steigerung zu den ohne PRP hergestellten Proben
darstellt. Leider konnte an diesen Proben kein auswertbarer Zugversuch durchgefiihrt
werden, da das Material sprode in der Einspannung versagt. Die maximale Spannung
beim Versagen lag bei 700 M Pa. Offensichtlich fithrt der eingelagerte Sauerstoff ebenfalls
zu einer Versprodung des Materials. Ein Ziel kiinftiger Arbeiten kénnte es sein, diesen
Probenzustand zu optimieren und die mechanischen Eigenschaften entlang der Wachs-
tumsrichtung (der stangelféormigen Kristallite) anhand von Mikroproben zu priifen. In
dieser Richtung werden aufgrund des texturierten Aufbaus unter Umstdnden deutlich
bessere Eigenschaften erzielt, was das Verfahren fiir diverse Anwendungen bei der Be-
schichtung von Bauteilen zur Verschleifminimierung interessant machen kénnte. Auch
der eingelagerte Sauerstoff sollte mit hoherer Konzentration an den Korngrenzen der
stangelformigen Kristallite auftreten und deutlich geringer an den Zwillingskorngrenzen
segregieren. Beides liefle sich mittels Atomsondentomographie feststellen. Die Segregati-
on sollte in einer iterativen Vorgehensweise fiir unterschiedliche Abscheideparameter un-
tersucht werden, um die Probenherstellung weitestgehend zu optimieren. Durch die Her-
stellung eines nanoverzwillingten PED-Nickels konnten sehr duktile, aber dennoch harte
und verschleififeste Schichten erzielt werden. Dies ware nicht nur von wissenschaftlichem,
sondern gleichermaflen von industriellem Interesse, da solche Schichten einen entschei-
denden Lebensdauervorteil fiir beschichteten Komponenten bieten, die ermiidungssicher
ausgelegt werden miissen. Geldnge dies iiber eine Schichtdicke von ca. 30 pum, boten sie
eine interessante Alternative fir chemisch (autokatalytisch) hergestellte Schichten wie
z. B. Nickel-Phosphor.
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16.2. Einlagerung von Nanopartikeln

Wie in Abschnitt bereits gezeigt wurde, stellt die Einlagerung von Nanopartikeln
einer in der Nickelmatrix nicht 16slichen Phase (in diesem Fall keramische Partikel)
eine Moglichkeit dar, Kornwachstum durch Zener-Pinning zu hemmen. Es konnten er-
folgreich Partikel iiber einige hundert Mikrometer Probenquerschnitt mit einer relativ
gleichméfigen Konzentration eingelagert werden. Die Herausforderung besteht dabei in
der Dispergierung der Partikel, um eine moglichst homogene Verteilung zu erreichen,
ohne dass die Partikel agglomerieren. Dies konnte nur bedingt erreicht werden. Bei einer
Konzentration von 10 g/l Ti0O, Nanopartikel im Elektrolyten konnte eine Art Insel-
Bildung agglomerierter Partikelcluster beobachtet werden. Diese Inseln verteilen sich
makroskopisch zwar relativ gleichméflig iber das Probenvolumen, der Pinningmechanis-
mus ware allerdings deutlich effizienter, wenn die Partikel so homogen verteilt wéaren,
dass ein relativ konstanter Abstand zu allen Nachbarpartikeln besteht. Eine Moglichkeit
dies in zukiinfitgen Arbeiten zu optimieren, wére die Abscheidung mit kontinuierlicher
Dispergierung der Partikel durch Ultraschall. Dies war mit der bestehenden Laboraus-
stattung leider nicht moglich.

Hinsichtlich der mechanischen Eigenschaften im Zugversuch bietet die Einlagerung von
Nanopartikeln keine Vorteile. Aufgrund des begrenzten Probenvolumens konnten leider
keine Zugproben gepriift werden, allerdings hat sich bei der mechanischen Bearbeitung
bereits gezeigt, dass sich das Material deutlich sproder verhélt. Dies ist wenig iiberra-
schend, da durch den hohen Grenzflichenanteil zwischen Nickelmatrix und keramischen
Partikeln, die makroskopische Festigkeit aufgrund der schlechteren Haftung reduziert
wird. Industriell relevant sind solche Komposit-Beschichtungen allerdings hinsichtlich
Kontaktverschleifl. Hier wirken sich die harten, kolloidalen Partikel teilweise sehr ver-
schleifmindernd aus. Da dieses Gebiet nicht Inhalt der vorliegenden Arbeit ist, kénnen
keine konkreten Ergebnisse présentiert werden. Im Rahmen von kiinftigen Projekten
kann eine weitere Untersuchung nc Nickelbeschichtungen mit eingelagerten Nanopar-
tikeln allerdings durchaus von wissenschaftlichem Interesse und industrieller Relevanz
sein. Letzteres insbesondere da die verwendeten TiOs-Partikel relativ kostengiinstig her-

gestellt werden konnen.



17. Statische und zyklische

mechanische Eigenschaften

Sowohl die statischen als auch zyklischen mechanischen Eigenschaften des in der vor-
liegenden Arbeit untersuchten nc PED Nickels, lassen eindeutig die Vorteile der nc Mi-
krostruktur erkennen. Mit zunehmendem Kornwachstum (vornehmlich thermisch indu-
ziert) nimmt sowohl die Festigkeit als auch die Zahigkeit des Materials ab. Als Ursache
wurde hinreichend der Einfluss des schwefelhaltigen Additivs Saccharin belegt. Im Rah-
men der Arbeit wurden ebenfalls Versuche mit phosphorhaltigen Additiven durchgefiihrt,
wobei jedoch qualitativ die gleiche Problematik festgestellt werden konnte. Weitere Ver-
suche mit anderen organischen Additiven wurden daher eingestellt. Bei einem Vergleich
der Proben mit bimodaler Korngréfenverteilung (nc/ufg), welche iiber unterschiedli-
che Saccharinkonzentrationen hergestellt wurden, wird deutlich, dass sich die zyklischen
mechanischen Eigenschaften deutlich verbessern lassen, wenn der Einfluss der Schwefel-
versprodung reduziert wird. In Abbildung zeigt sich dieser Unterschied deutlich.
Das bimodale Material mit weniger Schwefel zeigt fast vergleichbar gute Eigenschaften,
wie das nc Material mit gleicher Zusammensetzung. Gelange es, den negativen Einfluss
der Additive weiter zu reduzieren, ist mit einer weiteren Verbesserung der zyklischen
mechanischen Eigenschaften zu rechnen.

Fiir die Ermiidungseigenschaften sind insbesondere die Empfindlichkeit zur Rissinitiie-
rung und das Risswachstumsverhalten des Materials entscheidend. Je sproder das Ma-
terialverhalten ist, umso geringer wird der Einfluss des Risswachstums, da die Riss-
wachstumsgeschwindigkeit entsprechend hoch ist. Dies wird im Fall der bimodalen und
besonders der ufg Proben deutlich. In Abbildung ist dieses Verhalten an der star-
ken Streuung der Ergebnisse im HCF Bereich erkennbar. Oberflédchige Defekte, die durch

das mechanische Schleifen und Polieren nicht vollstdndig beseitigt wurden, wirken sich
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deutlich auf die erreichte Schwingspielzahl aus. Insbesondere die schwierige Praparation
des Probenrandbereichs (durch Dremeln) fithrt hier zu lokalen Unterschieden im Ober-
flichenzustand, die sich auf die Rissbildung auswirken. An dem Diagramm ist auflerdem
erkennbar, dass mit zunehmender Additivkonzentration im Elektrolyten die Steigung
der Zeitfestigkeitsgeraden abnimmt. Der Mittelspannungseinfluss scheint relativ gering
ausgepragt zu sein.

Um die reduzierte Zahigkeit des Materials durch die Warmebehandlung und die damit
verbundene Zunahme der Korngrenzenversprodung zu verstehen, liasst sich eine einfach
Abschatzung durchfithren. Ausgehend von den Ergebnissen der Atomsondentomografie,
ist der Schwefel vor einer Warmebehandlung (also im nc Zustand) weitestgehend gleich
im Material verteilt, bzw. lokale Anhdufungen liegen unterhalb der Auflésungsgrenze
der Atomsonde. Durch thermisch induziertes Kornwachstum, segregiert dieser allerdings
vermehrt an den Korngrenzen des Materials. Aber selbst unter der Annahme, dass bei
einer Saccharinkonzentration im Elektrolyten ab 1,0 g/l eine Séttigungskonzentration
von 0,04 Gew.% Schwefel ins Material eingelagert wird und dieser vollstandig an den
Korngrenzen segregiert, ist die Konzentration an den Korngrenzen eines Gefiiges aus
50 nm groBen Kristalliten gerade einmal 0,67 Gew. %] Wachsen die Kristallite nun
auf eine Grofle von 1pym an, nimmt die Konzentration von Schwefeln an den Korngren-
zen durch Diffusion und Seggregation zu und erreicht einen Wert von iiber 13 Gew.%.
Dies erklart die enorme Wirkung der thermisch induzierten Korngrenzenversprodung
durch schwefelhaltige Additive und die dadurch bedingten Verschlechterung der Ermii-
dungseigenschaften. Zum Vergleich lassen sich die industriell sehr verbreiteten Nickel-
Phosphor-Beschichtungen heranziehen, welche eine Konzentration zwischen ca. 2 Gew.%
und 13 Gew.% Phosphor aufweisen und dabei eine Bruchdehnung von unter 2% zeigen.
Diese Sprodigkeit wirkt sich ebenfalls stark auf die ufg Anteile eines bimodalen Gefiiges
aus. Betrachtet man die Risswachstumskurven in Abbildung fallt interessanter-
weise auf, dass die Rissfortschrittskurve fiir das bimodale Gefiige auf einem Level von
ca. 60% bezogen auf den Bereich zwischen den Verlaufen der reinen nc und ufg Proben
liegt. Der Gefiligeanteil der ufg Korner in der bimodalen Probe liegt ebenfalls bei ca.

60%. Dies legt die Schlussfolgerung nahe, dass sich die Risswachstumsgeschwindigkeit

!Bei dieser Abschitzung wurde aus Griinden der Einfachheit von kubischen Kristalliten mit der

Kantenlange von 50 nm ausgegangen
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der bimodalen Probe lokal dem entsprechenden Gefiige anpasst. Die ufg Anteile zeigen
auch beim Risswachstum wenig Plastizitdt und weisen beim Bruch ein sprodes Bruch-
bild auf, dass den interkristallinen Bruchcharakter verdeutlicht. Dies sieht bei den nc
Gefiigen anders aus. Die Verformungsmechanismen laufen hier vielschichtiger ab.

Trotz der relativ geringen Stapelfehlerenergie konnte in der vorliegenden Arbeit nicht
festgestellt werden, dass die Verformung des nc PED Nickels zu einem nennenswerten
Anteil iber Zwillingsmechanismen stattfindet. Deutlich dominanter ist die Verformung
iiber Korngrenzengleiten, Kornwachstum — welches auch im Bereich des Risspfades an
Ermidungsproben und im Priifbereich von Zugproben nach Bruch beobachtet werden
konnte — und einem gewissen Anteil klassischer Versetzungsplastizitit. Letzteres insbe-
sondere auch aus der Tatsache heraus, dass im nc Ausgangszustand ein gewisser Anteil
an Kristalliten mit einer Korngréle von mindestens 100 nm vorhanden ist. Diese Kor-
ner sind ausreichend grof}; um klassische Versetzungsbildung und -bewegung zuzulassen.
Ebenfalls werden analog zu den Untersuchungen von Kumar et al. sowie Pippan et al.
Dimpel an den Bruchflichen von nc Proben beobachtet [64,74]. Diese Beobachtungen
deuten darauf hin, dass auch der von Kumar beschriebene Schadigungsmechanismus tiber
Porenwachstum eine Rolle spielt. Zudem gibt es Anzeichen, dass die Verformung eben-
falls iiber Kornrotation stattfinden kann. Dies experimentell zu erfassen ist allerdings
mit einem erheblichen Messaufwand verbunden und hat den Rahmen der vorliegenden

Arbeit gesprengt. Zwei prinzipielle Moglichkeiten bieten sich hierbei an:

« Die Messung mittels TKD (engl. fur transmission kikuchi diffraction) in einem in

situ Aufbau vor und nach (zyklischer Verformung)

 die Verwendung von ACOM TEM (engl.: Automated Crystal Orientation Map-
ping)

Ersteres wurde bereits in der vorliegenden Arbeit versucht, lieferte allerdings keine zufrie-
denstellenden Ergebnisse aufgrund von messtechnischen Problemen wie der durch Pro-
benkontamination reduzierten Indizierungsrate der TKD Messung. Aufgrund der sehr
geringen Schrittweite (5 nm) wihrend der Messung und der relativ langen Messdauer
bildet sich auf der Probenoberfliche eine durch den Elektronenstrahl induzierte Koh-
lenstoffschicht, die eine weitere Indizierung unmoglich macht. In Arbeiten von Braun
wurden allerdings mittels ACOM TEM gute Ergebnisse erzielt [51]. Damit lieBe sich
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ebenfalls der Einfluss einer scherspannungsgetriebenen Korngrenzenmigration untersu-
chen, wie sie im Fall des von Braun untersuchten nc PdAu Materials auftritt. Nach
Meinung des Autors wird die Verformung tiber scherspannungsgetriebene Korngrenzen-
migration allerdings eine untergeordnete Rolle spielen. Im Gegensatz zu der nc PdAu
Legierung (ca. 10 nm Korngrofie) ist die KorngroBe von nc PED-Nickel um ca. den Fak-
tor drei bis vier grofier.

Um die Ergebnisse des in der vorliegenden Arbeit untersuchten Materials in den Kontext
zu anderen Arbeiten mit nc Nickel zu setzen, sind einige Literaturwerte fiir Zugfestigkeit
und Bruchdehnung in Abbildung zusammengefasst.

2000
o " # Literaturdaten
] y Probendicke zwischen 100pum und 400um
1800 :’_I H i | # Diese Arbeit (Auswahl)
1600 - ‘>| Probendicke bis 2mm
2
1400 - o‘
©
o e e S
= 1200 {, e *
= 4 +.% *
©
£ 1000 - : ”
g (€% o ¢
£ 800 A * ‘. &
g > ~ * * L 2
| *
600 4 *
+4
& . 00
400 - .
L
200 1
L 2
0 5 10 15 20 25 30 35 40 45 50 55 60 65

Bruchdehnung (%)

Abbildung 17.1.: Zugfestigkeit und Bruchdehnung einer Auswahl der in der vorliegenden
Arbeit untersuchten Proben verglichen mit verschiedenen Literaturan-
gaben (Literaturwerte aus [54,/77,/188-202]).

Bei genauerer Betrachtung vergleichender Arbeiten ( [54.|77,/188-H202]) féllt auf, dass
die meisten Untersuchungen an vergleichsweise diinnen Probenschichten untersucht wur-
den. Oft wird eine Schichtdicke von 150 pm nicht iiberschritten. Die in der vorliegenden
Arbeit abgeschiedenen Proben weisen jedoch eine Probendicke von teilweise iiber 2 mm

auf. Dieser Sachverhalt ist insofern wichtig, da eine grofle Herausforderung bei der Her-
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stellung von nc Metallen mittels Elektrodeposition in der gleichbleibenden Qualitat der
Abscheidung besteht. Viele Schichten weisen so starke Gradienten hinsichtlich ihrer Mi-
krostruktur auf, dass sich die mechanischen Eigenschaften tiber die Probendicke teilweise
erheblich unterscheiden. Bei der EBSD-Messung aus Abbildung|6.2]ist dieser Sachverhalt
anschaulich dargestellt. In Substratnahe sind die Kristallite teils um eine Gréflenordnung
kleiner als bereits wenige 10pum entfernt vom Substrat.

In Abbildung werden zudem unterschiedliche, reine kfz Metalle in einem klassischen
Hall-Petch Plot miteinander verglichen. Dargestellt sind dabei Literaturdaten zur Zug-
festigkeit aus verschiedenen Arbeiten ( [40,/54)73.[203-223[223-253]), die bereits zum Teil
in Arbeiten von Cordero, Knight und Schuh [254] zusammengefasst sind, allerdings mit
in Zugfestigkeiten umgerechneten Hartewerte kombiniert wurden. Bei vielen diinneren
Schichten ist allerdings die Umrechnung der Hérte in einen Zugfestigkeitswert fehler-
behaftet. So versagen z. B. sehr sprode Materialien mit hoher Héarte deutlich friiher,
als es ein umgerechneter Zugfestigkeitswert vermuten liefle. Aus diesem Grund wurden
die Daten aus Abbildung um die Hartemessungen bereinigt. Dies gewahrleistet zu-
dem, dass nur Schichten einer dicke von ca. 100 um und grofer in die Darstellung mit
einbezogen wurden, da sich mit diinneren Proben nur schwer verlassliche Zugversuche

durchfithren lassen 2

2Mikrozugversuche sind ausgenommen.
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Abbildung 17.2.: Zugfestigkeit gegen Korngréfie (Hall-Petch Auftragung) verschiedener
kfz Metalle.

Verglichen mit den dargestellten Daten verschiedener, reiner kfz Metalle weist das
in der vorliegenden Arbeit untersuchte Material eine sehr hohe Zugfestigkeit von bis zu
1700 M Pa auf. Auch die Korngrofe ist mit 25 nm bis 40 nm relativ gering, insbesondere
fiir makroskopische Proben. Korngréfien kleiner 20 nm lassen sich fiir reine kfz Metalle
und insbesondere Nickel nur schwer herstellen. Durch eine Beimengung anderer Elemente
bei der Abscheidung (z. B. Phosphor in chemischen Nickel(-Phosphor)schichten) lassen
sich amorphe oder (teil)kristalline Schichten mit Korngréfien im Bereich von 10 nm
herstellen. Dartiber hinaus ist die Korngrofie in Substratnédhe meist etwas geringer, wes-
wegen einige Arbeiten von reinen nc Metallen mit kleinerer Korngréfe berichten. Meist
handelt es sich bei den Proben aber um Diinnschichten mit einer Schichtdicke im Bereich
von wenigen Mikrometern oder sogar kleiner als 1 um.

Die hohe Festigkeit bei gleichzeitig guter Duktilitat des Materials wirkt sich ebenso posi-
tiv auf die Ermiidungseigenschaften aus. In Abbildung [17.3]ist erneut die Wohlerlinie fir
das nc Material mit 0,4 g/l NaSa sowie 0,02 g/l BD aus Abbildung[13.2] dargestellt und
wird mit verschiedenen Literaturdaten aus Arbeiten von Cavaliere [88], Hanlon [85][36],
Baek und Funk verglichen. Zusatzlich zur B50 Wohlerlinie sind die beiden
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Streugeraden fir 10% und 90% Ausfallwahrscheinlichkeit aufgetragen.
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Abbildung 17.3.: Wohlerversuche von nc Nickel aus der vorliegenden Arbeit (0,4 g/l
NaSa sowie 0,02 g/l BD) verglichen mit verschiedenen Literaturda-

fen ,, 55.256] .

Das in der vorliegenden Arbeit hergestellte Material zeigt eine herausragende Schwing-
festigkeit fiir reines (> 99,9%) Nickel. Lediglich die Proben aus den Arbeiten von
Baek [255] zeigen leicht bessere Ermiudungseigenschaften. Dabei sind allerdings zwei

Punkte zu beachten. Erstens wurden die Versuche bei unterschiedlichen Spannungsver-

DO

haltnissen durchgefiihrt, was sich insbesondere fiir die in der vorliegenden Arbeit ver-
wendeten negativen R-Werte unvorteilhaft auf die Schwingfestigkeit auswirkt. Zweitens
wurden in der Veroffentlichung von Baek diinne Proben untersucht, deren Proben-
querschnitt lediglich 0,005 mm? (50 um x 100 pm) betriagt. Der Probenquerschnitt der
Ermiidungsproben der vorliegenden Arbeit ist hingegen mit ca. 3 mm? ca. 600 mal so
grof}. Die Wahrscheinlichkeit von Fehlstellen in einem groflen Probenvolumen ist ent-

sprechend grofler und damit sinkt die Schwingfestigkeit.
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Ein Vergleich des Risswachstumsverhaltens mit anderen Arbeiten zeigt ein dhnliches
Bild. In Abbildung sind die Risswachstumsraten der in der vorliegenden Arbeit

untersuchten Materialien mit Literaturdaten anderer Arbeiten verglichen.
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Abbildung 17.4.: Risswachstumsrate gegen AK verschiedener Arbeiten ( [85,/88,/257])

verglichen mit den Ergebnissen der vorliegenden Arbeit.

Das in der vorliegende Arbeit untersuchte nc Nickel zeigt bei vergleichbaren AK-
Werten eine deutlich geringerer Risswachstumsrate als die Materialien aus den entspre-
chenden Literaturdaten. Lediglich das von Hanlon [85] untersuchte Material zeigt ein
leicht giinstigeres Risswachstumsverhalten. Allerdings ist an der Stelle zu erwéhnen,
dass die von Hanlon untersuchten Proben lediglich eine Dicke von 100 um aufweisen.
Der Einfluss der geringeren Probendicke wirkt sich dabei vermutlich giinstig auf die Riss-

wachstumrate aus. In Arbeiten von Park [258] ist der Einfluss der Probendicke auf die
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Risswachstumsrate naher untersucht. Park kommt dabei zu dem Schluss, dass die Riss-
wachstumsrate bei diinneren Proben entsprechend reduziert ist. Dies lasst sich unter
anderem auf den von der Probendicke abhingigen Ubergang zwischen ebenem Span-
nungszustand und ebenem Dehnungszustand zurtickfithren. Dazu kommt der bereits
hinreichend diskutierte Sachverhalt, dass die Korngréfie und die mechanischen Eigen-
schaften elektrolytisch hergestellter Proben iiber die Probendicke variieren. Bei diinnen
Proben (Material in Substratnéhe) ist die Korngrofie meist deutlich kleiner — die mecha-

nischen Eigenschaften entsprechend besser.



18. Zusammenfassung und Ausblick

Die vorliegende Arbeit umfasst die Herstellung, Charakterisierung und Priifung der me-
chanischen und thermischen Eigenschaften von makroskopischen Proben aus nc Nickel.
Die Herstellung mittels gepulster Elektrodeposition wurde so optimiert, dass iiber ei-
ne Probendicke von ca. 2 mm moglichst geringe Gradienten im Geflgezustand (z. B.
Korngrole, Kornform, Orientierung und Hérte) auftreten. Dies wurde anhand von Hér-
teverlaufen, hochaufgeloster Elektronenmikroskopie und rontgenographischen Korngro-
Benanalysen an unterschiedlichen Probentiefen nachgewiesen. Eine entscheidende Rolle
bei der Probenherstellung mittels elektrolytischer Abscheidung spielen Additive, die dem
Elektrolyten zugegeben werden, um ein nc Gefiige zu erzeugen und zu stabilisieren. Der
urséchliche Mechanismus dieses Effekts ist eine Unterbindung der Oberflachendiffusion
der adsorbierten Metallionen an der Kathode. Die Keimbildungsrate wird erhoht, das
Kornwachstum gehemmt. Der dominierende Effekt der Stabilisierung der nc Mikrostruk-
tur — der sog. ,solute-drag effect“ — wurde erklart und mit anderen Mechanismen zur
Stabilisierung verglichen. Die thermische Stabilitdt der Mikrostruktur wurde anhand
von isothermen und isochronen Warmebehandlungen untersucht. Eine Besonderheit des
Materials stellt das zweistufige abnormale Kornwachstum dar. Wéahrend der ersten Stufe
wachsen einige Kristallite in das ultrafeinkornige (ufg) Regime (< 1 pum), wahrend die
Matrix nc bleibt. Mit zunehmender Dauer, erreicht das Gefiige dann erneut eine mono-
modale Verteilung im ufg Bereich. Insbesondere die drei Zustande (nc, nc/ufg und ufg)
wurden in der vorliegenden Arbeit untersucht. Der in der Literatur haufig diskutierte
Vorteil bimodaler Gefiige im Hinblick auf die Ermiidungseigenschaften und insbesonde-
re das Risswachstum wurde durch Risswachstumsmessungen und Ermiidungsversuche
untersucht. Die Methodik zur Analyse der Risswachstumsraten wurde dazu signifikant
verbessert, was eine reproduzierbare Prifung an kleinen Proben des untersuchten Ma-

terials moglich macht. Sowohl diese Versuche, als auch die statischen Materialkennwerte

205
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(Hérte, Bruchdehnung, Zugfestigkeit) lassen eindeutig erkennen, dass das nc Gefiige
die besten Eigenschaften zeigt. Als Ursache fiir die abnehmende Bruchdehnung wurde
der Verwendete Kornfeiner Saccharin bei der elektrolytischen Abscheidung identifiziert.
Durch die Warmebehandlung segregiert dieser (bzw. der darin enthaltene Schwefel) an
Korngrenzen des Materials und fiithrt zu deren Versprodung. Die Segregation wurde an-
hand von Atomsondentomographien bimodaler Proben nachgewiesen.

Neben der thermischen Stabilitat der Mikrostruktur wurde auch dessen mechanische Sta-
bilitat gegen Kornwachstum untersucht. Dazu wurde die Korngréfle rontgenographisch
vor und nach statischer Verformung im mikroplastischen Bereich gemessen. Die Ergeb-
nisse zeigen qualitativ ein geringes Kornwachstum. An Orten hoher lokaler plastischer
Verformung, wie z. B. in der plastischen Zone von Ermtidungsrissen, lasst sich ebenfalls
Kornwachstum erkennen. Dariiber hinaus wurden die mikrostrukturellen Anderungen
des Gefiliges durch Triboversuche mit unterschiedlichen Lasten analysiert, wobei sich
drei charakteristische Zonen feststellen lassen. Neben der unbeeinflussten Struktur einige
Mikrometer unterhalb der Tribospur, konnte unabhéngig vom Ausgangszustand des Ge-
fiiges ein oberflichennaher nc Bereich mit extrem kleinen Kristalliten (lokal u. U. sogar
amorphe Bereiche) identifiziert werden, gefolgt von einem Bereich darunter, dessen Kris-
tallite im ufg Bereich liegen. Die dominanten Mechanismen des Verformungsverhaltens
des nc Ausgangsmaterials lassen sich nach allen Beobachtungen auf einen hohen Anteil
von Korngrenzengleiten in Kombination mit dehnungsgetriebenem Kornwachstum und
einem nicht vernachliassigbaren Anteil klassischer Versetzungsplastizitéit abschétzen.
Die Ergebnisse der vorliegenden Arbeit zeigen eindeutig die Vorteile der nc Mikrostruk-
tur gegeniiber bimodalen oder gréberen Strukturen und legen den Schluss nah, weite-
re Bestrebungen in die Stabilisierung der nc Mikrostruktur zu investieren. Es wurden
mogliche Ansétze und erste Ergebnisse fiir dieses Vorhaben vorgestellt, die neben dem
Solute-drag effect auch weitere Stabilisierungsmechanismen wie das Zener-Pinning oder
gezieltes ,,Grain boundary engineering® nutzen. Diese ersten Versuche kénnten eine Aus-
gangsbasis fiir kiinftige Forschungsarbeiten auf dem Thema Stabilitdt nanokristalliner
Metalle darstellen.



Teil V.

Anhang
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