Indentationsgrél3eneffekt und
Verformungsverhalten von Nickel
mit verschiedenen Korngrof3en

Zur Erlangung des akademischen Grades
Doktor der Ingenieurwissenschaften
von der KIT-Fakultat fir Maschinenbau des

Karlsruher Instituts fur Technologie (KIT)

genehmigte
Dissertation

von

Dipl.-Ing. Iris Bernstein

aus Weil der Stadt

Tag der mindlichen Prifung:  03.12.2019

Hauptreferent: Prof. Dr. Oliver Kraft
Koreferent: Prof. Dr. Martin Heilmaier






Danksagung

Die vorliegende Arbeit entstand wahrend meiner Zeit als Doktorandin
und wissenschaftlichen Mitarbeiterin am Institut fir Angewandte
Materialien — Werkstoff- und Biomechanik (IAM-WBM) des Karlsruher
Instituts fur Technologie (KIT). Nachfolgend moéchte ich allen danken,
die zum Gelingen dieser Arbeit beigetragen haben.

Prof. Dr. Oliver Kraft danke ich fur die Annahme als Doktorandin an
seinem Institut sowie fir die Ubernahme des Hauptreferats. Herzli-
chen Dank auch fur die wertvollen fachlichen Anregungen, die maR-
geblich zur Fertigstellung dieser Arbeit beigetragen haben.

Prof. Dr. Martin Heilmaier danke ich fiir die freundliche Ubernahme
des Koreferats.

Dr. Heinz Riesch-Oppermann und Dr. Ruth Schwaiger danke ich fir die
Betreuung dieser Arbeit, die wissenschaftlichen Diskussionen und das
Teilen ihrer groRen Expertise in Nanoindentation und Datenauswer-
tung. Auch ohne den, im Anschluss an meine Institutstatigkeit, weiter-
hin zur Verfigung gestellten, Laptop mit entsprechender Software
ware eine Fertigstellung der Arbeit nicht moglich gewesen.

Daniela Exner danke ich fir die Einweisung an REM und FIB sowie flr
die Unterstltzung bei der Praparation der TEM-Lamellen. Dr. Luis
Strassberger und Dr. Dimitri Litvinov vom IAM-WBM Werkstoffme-
chanik Il danke ich fur die Durchfiihrung der TEM-Untersuchungen.

Dr. Richard von Thelen danke ich fir die EinfGhrung in die AFM-
Messtechnik und die Moglichkeit, eigenstiandige Messungen am
Institut fur Mikrostrukturtechnik (IMT) durchfiihren zu kénnen.



Danksagung

Gabi Rizzi und Sven Bundschuh danke ich fir die engagierte und
schnelle Hilfe in allen IT-technischen Anliegen sowie Karin Maule und
Jana Herzog fur die unkomplizierte Unterstitzung in allen administra-
tiven Angelegenheiten. Ewald Ernst gilt mein Dank fur die prazise
Herstellung verschiedener Probenhalter sowie die technische Hilfe-
stellung in den verschiedensten Belangen.

Ein groRer Dank geht an alle Doktorandenkollegen fir die tolle Zeit,
die wir zusammen am Institut sowie bei lustigen Freizeitunterneh-
mungen hatten. AuBerdem danke ich allen Kollegen des IAM-WBM,
des IAM-WBM I, des IAM-FML und des IMT fir die gute Zusammen-
arbeit und die angenehme Arbeitsatmosphare.

Danke auch an die fleiRigen Korrekturleser. Besonderer Dank gilt
dabei Kai, der absolut unermidlich die Fehler ausmerzte.

Meinen Eltern widme ich diese Arbeit. Danke fir Eure immerwahren-
de Unterstitzung und Euer unerschitterliches Vertrauen in mich.



Kurzfassung

Uber die KorngréRe lassen sich viele Eigenschaften polykristalliner
Werkstoffe, wie z.B. Leitfahigkeit, Korrosionsverhalten oder Bearbeit-
barkeit, gezielt einstellen. Mit der Reduzierung der KorngréRe hin zu
nanokristallinen Dimensionen tritt eine kontinuierliche Anderung der
Materialeigenschaften auf, wodurch sich fir Werkstoffe eine Vielzahl
neuer technologischer Anwendungsmoglichkeiten ergeben. GréRenef-
fekte sind daher seit vielen Jahren ein interessantes Forschungsgebiet
in der Wissenschaft.

Diese Arbeit leistet einen Beitrag zum besseren Verstandnis des
IndentationsgroReneffekts in kubisch flachenzentrierten Polykristal-
len, welcher anhand von Nickel als Modellmaterial im Kontext ver-
schiedener KorngroRenregime, Verformungsmechanismen und
Mikrostrukturanderungen diskutiert wird. Fir den Erhalt vergleichba-
rer und aussagekraftiger Ergebnisse wurden Nickelproben mit hoher
Dichte und Reinheit verwendet. Es wurde ein drei GrolRenordnungen
umfassender KorngréRenbereich abgedeckt. Die mechanischen
Eigenschaften sowie das Verformungsverhalten wurden mittels
Nanoindentation untersucht. Die mikrostrukturellen Veranderungen
wahrend der Verformung wurden an mit dem lonenstahlmikroskop
praparierten Probenquerschnitten analysiert.

Mit abnehmender KorngréRe wurde ein starker Anstieg der Harte
gemald dem Hall-Petch-Effekt beobachtet. Diese Hartezunahme wurde
dem bei kleinen KorngroRen groRen Korngrenzenanteil im Material
und der daraus folgenden starken Einschrankung der Versetzungsbe-
wegung zugeschrieben.

Im Vergleich zum mc Nickel wurden fur nc Nickel deutlich erhdhte
Dehnratensensitivitaiten und erniedrigte Aktivierungsvolumen ermit-
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telt. Dies weist auf einen mit abnehmender KorngréfRe und zuneh-
mendem Korngrenzenanteil im Material kontinuierlichen Ubergang
von konventioneller Versetzungsbewegung zu korngrenzenbasierter
Verformung hin. Scherspannungsgetriebene Korngrenzenmigration
wurde bei den feinkdrnigen Nickelproben als der dominierende
Verformungsmechanismus der plastischen Verformung angesehen,
wahrend bei mc Nickel eine dem Einkristall dhnliche, versetzungsba-
sierte Verformung vorlag.

Bei allen untersuchten KorngrofRen trat eine Harteabnahme mit
zunehmender Eindringtiefe auf. Dieser sogenannte Indentationsgro-
Reneffekt (ISE) wurde von Nix und Gao im Falle des Einkristalls auf die
Bildung von geometrisch notwendigen Versetzungen (GND) innerhalb
der plastischen Zone zurickgefihrt. Umso stéarker Korngrenzenpro-
zesse in die Verformung eingebunden sind, desto mehr verliert die
Bildung von GND fir eine kompatible Akkommodation an Wichtigkeit.
In dieser Arbeit wird daher ein mit abnehmender KorngroéfRe abneh-
mender IndentationsgroReneffekt beobachtet.

Im Nix-Gao-Modell ist der intrinsische Langenparameter h" ein MaR
fir den Hindernissabstand bzw. die mittlere freie Weglange einer
Versetzung und steht im Einkristall fir den mittleren Abstand zweier
Versetzungen. Im Polykristall kommen Korngrenzen als potenzielle
Hindernisse flr die Versetzungsmobilitat hinzu. Wendet man das Nix-
Gao-Modell auf Polykristalle an, so kann h folglich maximal so grofR
wie die KorngrolRe werden. Quantitativ wurde ein mit abnehmender
KorngrolRe abnehmendes h” ermittelt.

Anhand von Probenquerschnitten wurde bei feinkérnigem Nickel
deutliches Kornwachstum wahrend der Indentation festgestellt.
Moglicherweise ist ein ISE in nc Nickel nur aufgrund des nachgewiese-
nen Kornwachstums aufgetreten, da dies eine vermehrte Verset-
zungsaktivitdt ermoglicht hat und eine Entfestigung des Materials
nach sich zieht. Berlcksichtigt man den Korngrenzenanteil sowie das
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Kornwachstum im Nix-Gao-Modell Uber die Hall-Petch-Beziehung, so
nimmt h" fur ufc und nc Nickel etwas zu. Dies spiegelt die durch die
Mikrostrukturanderungen und das Kornwachstum ermoglichte ver-
mehrte Versetzungsaktivitat wieder.






Abstract

A number of physical properties of polycrystalline materials, such as
conductivity, corrosion behavior and workability, can be specifically
adjusted via the grain size. It is well known that a continuous change
in material properties is observed, when the grain size is reduced to
the nanocrystalline regime. This introduces a wide variety of new
technological applications for these materials.

This thesis contributes to a better understanding of the indentation
size effect in face centered cubic metals, which is investigated on
Nickel as a model material and discussed in terms of different grain
size regimes, various deformation mechanisms and changing micro-
structures. Thereby, high-density and high-purity Nickel samples were
used to obtain comparable results and a grain size range of three
magnitudes was covered. Mechanical properties as well as defor-
mation behavior was investigated via Nanoindentation. Microstruc-
tural changes during plastic deformation were analysed on sample
cross sections prepared by a focus ion beam microscope.

The observed hardness increase with decreasing grain size according
to Hall-Petch behavior can be attributed to the increasing grain
boundary volume and the thereby decreasing mobility of dislocations.
With decreasing grain size increasing strain rate sensitivity as well as a
pronounced decrease in the activation volume is observed. Both
indicate a continuous transition in the dominant deformation mecha-
nism. In literature, it is generally assumed that by a decrease in grain
size classical deformation mechanisms are more and more impeded
and grain size mediated plasticity plays a major role. Stress induced
grain boundary migration was considered as dominant deformation
mechanism in the investigated fine grained Nickel while deformation
via dislocation movement is present in microcrystalline Nickel.

Vil
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A hardness decrease with increasing indentation depth, the so called
indentation size effect (ISE), was observed for all investigated grain
sizes. Commonly the ISE in single crystals is ascribed to the formation
of geometrically necessary dislocations. But with decreasing grain size
the deformation is more and more ruled by the grain boundaries and
less geometrically necessary dislocations are necessary to guarantee a
compatible accomodation of the grains. Due to the lower strain
hardening behavior the beginning of the hardness increase is shifted
to smaller indentation depths and a reduction of the indentation size
effect with decreasing grain size was observed. The intrinsic length
parameter h"is a measure of the free slip distance of dislocations and
denotes the average dislocation distance in single crystals. Grain
boundaries are added as potential obstacle for dislocation mobility by
extending the Nix-Gao model to polycrystalline metals. The maximum
value of h" is then limited by the grain size.

A decreasing h" with decreasing grain size was observed. For ufc and
nc Nickel the values were just slightly below the average grain size.
This means that the intrinsic lengts scale is mainly ruled by the grain
size and not by the dislocation distance. Microstructural investigations
provided strong stress induced grain growth during indentation. The
observed ISE of nc Nickel may be just occurred, because grain growth
leads to an again increased dislocation activity during deformation. By
consideration of changing microstructures and grain growth via the
Hall-Petch-relationship, the observed intrinsic length scales of ufc and
nc Nickel are somewhat higher what implies a higher dislocation
motion within the material.
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1 Motivation

Viele Materialeigenschaften polykristalliner Werkstoffe, wie z.B.
Leitfahigkeit, Korrosionsverhalten oder Bearbeitbarkeit, werden
signifikant von der KorngréRe beeinflusst. Durch Verringerung der
KorngrofRe wird im Allgemeinen eine Festigkeitssteigerung erreicht,
die zu einer Vielzahl neuer technologischer Anwendungen fthrt [1, 2].
So kann durch die Verwendung nanokristalliner (nc) Metalle z.B. bei
gleicher Festigkeit die Bauteildimension reduziert werden. Dieser
Ansatz ist besonders im Leichtbau interessant. Umgekehrt wird bei
gleicher Dimensionierung eine héhere Beanspruchbarkeit der Bauteile
erreicht. Zu den Anwendungen zdhlen beispielsweise hochfeste
nanostrukturierte Verschlei- und Korrosionsschutzschichten. Des
Weiteren ist bekannt, dass der Widerstand gegen Abnutzung (Tribolo-
gie) [3] hoher ist oder superplastisches Verhalten bei niedrigen Tem-
peraturen [4] auftreten kann. Neben dem wissenschaftlichen Interes-
se ist ein gutes Verstandnis davon, wie sich Materialien in kleinen
Dimensionen mechanisch verhalten fur die Konstruktion von zuverlds-
sigen Bauteilen unbedingt notwendig.

Viele Eigenschaften nanokristalliner Metalle sind schon gut verstan-
den. Der IndentationsgroBeneffekt (ISE, engl.: indentation size
effect) [5] ist lange bekannt und sein Ursprung wurde zunachst auf
unterschiedliche Prdparationsmethoden zurtickgefihrt. Durch weitere
Untersuchungen wurde festgestellt, dass reine Praparationsunter-
schiede als Begriindung nicht ausreichen und zuséatzlich ein material-
bedingter Anteil besteht [6, 7].

Ziel dieser Arbeit ist es, anhand drei verschiedener KorngrofRen, den
Einfluss von Korngrenzen auf den IndentationsgréfReneffekt von Nickel
zu untersuchen. Dies wird im Kontext des zeitabhangigen Verfor-
mungsverhaltens sowie der mikrostrukturellen Verdnderungen bei
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Belastung diskutiert. Die KorngrofRen sind so gewahlt, dass sich der
untersuchte Bereich Uber drei GroRenordnungen erstreckt.

Far die Untersuchungen wird die Methode der Nanoindentation
gewahlt, die mehrere Vorteile in sich vereint. Es ist eine sehr einfach
durchzufiihrende Methode, fir die nur kleine Probenvolumen bei
einfacher Probenprdparation notwendig sind. Es ist moglich, die
lokalen mechanischen Eigenschaften von Materialien (z.B. Harte) Gber
weite Eindringtiefenbereiche zu ermitteln. Durch weiterentwickelte
Methoden kann mit einer einzigen Messung ein kontinuierliches
Tiefenprofil der Materialeigenschaften erhalten werden ([8]. Bei
Metallen kénnen plastische Eigenschaften bei konstantem E-Modul
experimentell ermittelt werden. Im Vergleich zu z.B. sphérischen
Geometrien macht es die Verwendung selbstahnlicher Indentergeo-
metrien, wie Berkovich-Spitzen, moglich, den groRen Eindringtiefen-
bereich effektiv zu nutzen. Durch ihre Selbstahnlichkeit wird, unab-
hangig von der Eindringtiefe, eine mittlere plastische konstante
Dehnung von ca. 8 % ins Material eingebracht. Dadurch wird, unter
der Voraussetzung dhnlicher Dehnungen, eine Vergleichbarkeit der
Ergebnisse mit anderen Methoden erzielt.

Nickel (Ni) dient durch seine herausragenden chemischen und physi-
kalischen Eigenschaften (hart, duktil, ungiftig, sehr einfach polierbar
und bei Raumtemperatur (RT) gegen Luft und Wasser chemisch sehr
bestandig) als Modellmaterial fur kubisch flichenzentrierte (kfz)
Metalle. Eine zuverlassige Herstellung moglichst porenfreier, feinkor-
niger Nickelproben mit einheitlicher mittlerer KorngroRe wird Gber
einen elektrolytischen Abscheideprozess realisiert, durch den die
Mikrostruktur der Nickelproben sehr prazise eingestellt werden kann.
Das Erreichen einer hohen Dichte und Reinheit aller Proben ist Vo-
raussetzung fir eine gute Vergleichbarkeit der verschiedenen Korn-
grolen.
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Durch die Verwendung verschiedener Nanoindentationsmethoden
wie Dehnratenwechsel- [9] und Indentationskriechversuche [10-13]
kénnen im Vergleich zur Standardindentationsmethode zusatzliche
Informationen Uber das Material gewonnen werden. Verglichen mit
Versuchen mit konstanter Dehnrate ermoglichen Dehnratenwechsel-
versuche durch das Abfahren mehrerer Dehnraten in einem einzigen
Indentationsversuch eine sehr zeitsparende Ermittlung der Dehnra-
tenabhangigkeit von Materialien. Zudem kann die lokale Streuung, die
durch Indentieren unterschiedlicher Probenstellen hervorgerufen
wird, eliminiert werden. Indentationskriech- und auch Dehnraten-
wechselversuche geben Aufschluss sowohl Uber das Kriechverhalten
des Materials als auch Uber die thermischen Aktivierungsparameter
der plastischen Verformung [14].

Bei der Nanoindentation unterliegt die Messung der Verschiebung
generell thermischen Einflissen. Dies fihrt zu Unsicherheiten in den
Verschiebungsdaten. Je langer die Messdauer ist, desto grofRer wird
die Abweichung in den Verschiebungdaten. Sowohl bei Indentations-
kriech- als auch bei Dehnratenwechselversuchen ist die durch thermi-
sche Einflisse fehlerhafte Messung der Eindringtiefe ein groles
Problem. Deshalb wird in dieser Arbeit eine Spannungsrelaxationsme-
thode entwickelt, bei der durch die konstantgehaltene Kontaktsteifig-
keit eine plastische Zone mit konstanter GrolRe erzielt wird. Die Ein-
dringtiefe geht bei bekanntem E-Modul nicht in die Auswertung der
Harte oder thermisch aktivierter Parameter wie das Aktivierungsvo-
lumen ein. Obwohl an Polymeren erarbeitet, wird schlussendlich eine
Ubertragbarkeit der Erkenntnisse und Methoden auf Metalle ange-
strebt.






2 Grundlagen und
Literaturtbersicht

Dieses Kapitel ist in drei Unterkapitel gegliedert. Im ersten Unterkapi-
tel wird auf die KorngroRenabhangigkeit der Festigkeit eingegangen.
Im zweiten Unterkapitel werden Verformungsmechanismen verschie-
dener KorngroRen beschrieben und im letzten Unterkapitel wird die
Nanoindentation ausfuhrlich erldutert.

2.1 KorngréfRenabhangigkeit der Festigkeit

Seit vielen Jahren sind mechanische GroReneffekte ein hochfrequen-
tiertes Forschungsgebiet in der Wissenschaft, wobei deren Ursachen
und Mechanismen diskutiert werden. In dieser Arbeit stellt die mittle-
re KorngroRe die charakteristische Dimension dar. Im folgenden
Unterkapitel werden zuerst verschiedene GroReneffekte betrachtet
und anschlieRend der Hall-Petch-Effekt ndher erlautert.

2.1.1 Extrinsische und intrinsische GroReneffekte

GroReneffekte kdnnen immer dann auftreten, wenn mindestens eine
Dimension, sei es beispielsweise ProbengrofRe oder -durchmesser,
KorngroRe oder Schichtdicke, reduziert wird und sich dadurch Ein-
schrankungen auf Versetzungsbewegungen ergeben. GroReneffekte
werden generell in extrinsische und intrinsische GroReneffekte unter-
teilt [15]. Intrinsische GroReneffekte sind jene, die auf mikrostruktu-
relle Eigenschaften wie z.B. die KorngrofRe zurlickgefiihrt werden. Sie
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hangen direkt vom Material ab, treten in polykristallinen Materialien
auf und sind unabhdngig von den vorliegenden ProbengroRen
und -geometrien.

Aber auch in Einkristallen treten GroReneffekte trotz gleicher Mikro-
struktur auf [16]. Diese sog. extrinsischen GréReneffekte sind geomet-
risch bedingt. Hier ist die Probendimension die charakteristische
GroRe. Daher werden extrinsische GroReneffekte in verschieden
dimensionierten Einkristall-Proben untersucht. Beispiele sind einach-
sige Druckversuche von Nickel-Mikrodrucksaulen mit unterschiedli-
chen Durchmessern [17]. Es wird beobachtet, dass die Festigkeit des
Materials mit der ProbengroRe, also z.B. mit dem Draht- oder Saulen-
durchmesser skaliert. Bei Mikrodrucksdulentests steigt die Festigkeit
mit kleiner werdendem Saulendurchmesser an und die Verformung
geht einher mit der Bewegung einzelner Versetzungen, welche zur
Bildung von Scherbandern auf der Mikrodrucksaulenoberflache fuhrt.
Bei einachsigen Druckversuchen einkristalliner Gold-Nanodrucksaulen
war die gemessene Festigkeit um Faktor 50 héher als im Vollmateri-
al [18]. Extrinsische GroReneffekte werden in dieser Arbeit nicht
weiter behandelt. Ein klassisches Beispiel fur intrinsische GroReneffek-
te ist der ,Hall-Petch-Effekt” [1, 2]. Er wird im folgenden Abschnitt
naher erldutert.

2.1.2 Hall-Petch-Effekt

Bei polykristallinen Metallen wird eine Abhangigkeit der Festigkeit von
der KorngroRe beobachtet, die mit der sog. Hall-Petch-Gleichung
empirisch beschrieben werden kann:

HP

Jd

T=T,+ (1)



2.1 KorngroRenabhéangigkeit der Festigkeit

Dabei ist T die Schubspannung, welche zur Verformung aufgebracht
werden muss, T, die kritische Schubspannung im Einkristall, k., der
Hall-Petch-Koeffizient und d die mittlere KorngréRe. Der erste Sum-
mand steht fir die Festigkeit im Einkristall. Der zweite Summand
beschreibt die durch Versetzungsbewegung und -aufstauung auftre-
tende Festigkeitssteigerung im Polykristall, die abhangig von der
KorngroRRe und dem Korngrenzenanteil im Material ist. Der Hall-Petch-
Koeffizient kyp ist ein MaR fir das durch Kornfeinung hervorgerufene
Verfestigungsverhalten eines polykristallinen Metalls. Er ist vom
Material abhéngig. Wird k., groRer, dann ist die Harte bei gleicher
KorngrofRe hoher und spricht fir ein starkeres Verfestigungsverhalten
des untersuchten Materials. Die Abhadngigkeit der FlieRspannung von
der mittleren KorngréfRe kann in drei Bereiche eingeteilt werden
(siehe Abbildung 2.1).

<4—— KorngroRe
~1pum 100 nm 10 nm

FlieBspannung 7 eep

KorngréRe*2

Abbildung 2.1: Schematische Darstellung der FlieSsspannung in Abhdn-
gigkeit von der KorngréfSe flir kristalline Metalle nach [3].

Mit Verkleinerung der KorngréRe und der damit verbundenen Steige-
rung des Korngrenzenanteils eines kristallinen Metalls, tritt ein Anstei-
gen der FlieRspannung auf (siehe Bereich | in Abbildung 2.1). Die
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plastische Verformung wird bei groRen KorngréRen durch konventio-
nelle Versetzungsbewegung getragen. In Kristallen agieren Korngren-
zen als Hindernisse flr Versetzungsbewegung und begrenzen deren
Reichweite. Gleichzeitig dienen sie als Versetzungsquelle und -senke,
um die Versetzungsdichte im Material, angepasst an unterschiedliche
Spannungszustande, zu regulieren.

Versetzungen gleiten in aktivierten Gleitsystemen bis zu einem Hin-
dernis bzw. bis zu Korngrenzen und stauen sich vor dem Hindernis auf
(,,Dislocation-Pile-Up Modell“). Es kommt infolge dessen zu Verfesti-
gung. Zum Uberwinden des Hindernisses ist mehr Spannung nétig,
damit die Verformung und somit die Versetzungsbewegung weiter
fortschreiten kann. In einem Polykristall haben die Koérner unter-
schiedliche Orientierungen, die anliegende Spannung muss daher
hoch genug sein, um im Nachbarkorn Gleitsysteme mit anderen
Schmidfaktoren aktivieren zu kédnnen.

AuRer dem , Dislocation-Pile-Up Modell” [1, 19, 20] werden weitere
Modelle vorgeschlagen, um die Festigkeitssteigerung bei kleinen
KorngrofRen zu erklaren [21, 22]. Das ,Grain Boundary Source Mo-
dell [19] zeichnet sich dadurch aus, dass Versetzungen in einer Korn-
grenze gebildet werden und ein sogenannter ,Versetzungswald”
innerhalb der Kérner entsteht. Dadurch werden weitere Versetzungen
in ihrer Bewegung behindert und die FlieRspannung nimmt zu. Im
Gegensatz dazu schlagt das ,Slip Distance Modell” [23] vor, dass die
Anwesenheit von Korngrenzen, linear abhangig von der KorngréfRe,
den mittleren Hindernisabstand flir Versetzungsbewegungen redu-
ziert. Ein weiteres Modell ist das ,,Modell der geometrisch notwendi-
gen Versetzungen”. Zuerst vorgeschlagen von Ashby [24] werden
geometrisch notwendige Versetzungen (engl.: geometrically necessary
dislocations, GND) bei plastischer Verformung im Material erzeugt,
um eine kompatible Verformung ohne Kornuberlappungen oder
Poren zu ermoglichen. Die erzeugten Versetzungen behindern die
weitere Versetzungsbewegung, wodurch ein Hartungseffekt entsteht.
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Im KorngroRenregime zwischen ca. 100 nm und 10 nm (Bereich Il in
Abbildung 2.1) kommt es zu einem kontinuierlichen Ubergang von
versetzungsgesteuerten zu korngrenzenbasierten Mechanismen. Mit
Beugungsversuchen am Synchrotron [25] sowie mit TEM-
Untersuchungen (Transmissionselektronenmikroskop, TEM) an nano-
kristallinem Nickel mit einer mittleren Korngrée von 30 nm [26]
wurde gezeigt, dass Versetzungsbewegungen in diesem KorngréRen-
bereich immer noch aktiv sein kénnen.

Bei abnehmender KorngréRe tritt in manchen Materialien, mit Unter-
schreitung einer kritischen KorngrofRe, eine Abnahme der Festigkeit
des Materials auf (siehe schematisch Bereich Ill in Abbildung 2.1), was
als ,inverser Hall-Petch-Effekt” [27, 28] bezeichnet wird. Diese kriti-
sche KorngroRe ist materialabhdngig und liegt fir Aluminium im
Bereich von 10-15 nm. Eine Abnahme der Festigkeit mit abnehmender
mittlerer KorngroRe wird fir Nickel erst ab KorngroRen kleiner 20 nm
diskutiert [29-32]. Typische Versetzungsquellen, wie z.B. Frank-Read-
Quellen, kénnen nicht mehr aktiviert werden, da die notwendige
Spannung zum Ausbauchen einer Versetzung die GréRenordnung der
theoretischen Scherspannung erreicht. Versetzungsbewegungen
werden durch kleinste KorngréRen so stark behindert, dass die Ver-
formung von alternativen Mechanismen wie Kornrotation [33, 34],
Korngrenzengleiten [35-38] sowie Bildung und Absorption von Partial-
versetzungen [39-41] Ubernommen werden muss. Auch kinetische
Prozesse wie Kornwachstum sind leichter aktivierbar und haben
Einfluss auf die Verformung des Materials [42, 43]. Die beschriebenen
Prozesse laufen gleichzeitig im Material ab, jedoch wird der schneller
ablaufende Prozess die Verformung dominieren. Da die Mikrostruktur
wesentlichen Einfluss auf die Materialeigenschaften polykristalliner
Metalle hat, ist das Verstandnis des Zusammenspiels von Versetzun-
gen und verschiedenen KorngrofRen von grundlegender Bedeutung. Im
nachsten Abschnitt wird auf unterschiedliche Verformungsmechanis-
men verschiedener KorngroRenregime eingegangen.
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2.2 Verformungsmechanismen

Nickel besitzt wie alle kfz Metalle eine dichtest gepackte Kugelpa-
ckung. Die Versetzungsbewegungen verlaufen auf den dichtest ge-
packten Ebenen und Richtungen und bilden zusammen zwolf Gleitsys-
teme. In Abhdngigkeit von Kristallorientierung, Mikrostruktur, enthal-
tenen Legierungselementen sowie mechanischen Untersuchungs-
methoden und -temperaturen kommen verschiedene Verformungs-
mechanismen zum Tragen. Ausgehend von der KorngroRe werden
drei Gruppen definiert [44]:

- mikrokristalline (mc) Metalle mit KorngréRen tGber 1 um,

- ultrafeinkristalline (ufc) Metalle mit KorngréRen zwischen
100 nm und 1 pm und

- nanokristalline (nc) Metalle mit KorngréfRen unter 100 nm

Die Verformungsmechanismen mikro- und feinkristalliner (ufc und nc)
KorngrolRen sowie das Kriechen werden in den folgenden Abschnitten
dargestellt.

2.2.1 Mikrokristalline Metalle

Im grobkdrnigen, polykristallinen Geflige kann, im Unterschied zum
Einkristall, die Verformung nicht auf einem, die ganze Probe durchzie-
hendem, Gleitsystem ablaufen. Aufgrund der unterschiedlichen
Kristallorientierung benachbarter Kérner kann die Deformation eines
Korns nicht ohne weiteres im Nachbarkorn weiterlaufen. Es kommt
daher bei konstanter Dehnrate durch Versetzungsaufstau zu Span-
nungskonzentrationen an Korngrenzen und Tripelpunkten, bis schlieR-
lich auch weniger glnstige Gleitsysteme aktiviert werden. Die Verfor-
mung wird also hauptsadchlich von intragranularen Versetzungsbewe-
gungen kontrolliert.

10
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Eine Anpassung der Koérner an eine anliegende Spannung findet
immer zuerst kompatibel statt. Korner kénnen sich demnach nicht
einzeln, sondern ausschliellich gemeinsam, ihren Nachbarkdrnern
angepasst, verformen. Fur eine kompatible Verformung ohne Korn-
Uberlappungen oder Porenbildung sind nach von Mises finf unabhan-
gige Gleitsysteme notwendig [45]. Aufgrund der vorhandenen zwdlf
Gleitsysteme ist diese Bedingung in kfz Metallen erflllt und sie sind
auch in polykristalliner Form duktil.

Die Versetzungsbewegung im kfz Gitter ist, ohne das Vorhandensein
von Hindernissen, ohne thermische Aktivierung moglich. Sind Hinder-
nisse wie z.B. Ausscheidungen, Fremdatome oder Korngrenzen vor-
handen, so kénnen Versetzungen diese und deren Spannungsfeld
durch thermisch aktivierte Prozesse wie z.B. Quergleiten oder Klettern
umgehen. Ein weiterer Prozess um Hindernisse zu Gberwinden ist der
Orowan-Prozess. Hierbei baucht sich eine Versetzung zwischen zwei
Hindernissen soweit aus, bis sich benachbarte Versetzungssegmente
annihilieren kénnen [46]. Dabei bleibt ein Versetzungsring um die
Hindernisse zurick und die Versetzung kann ungehindert weiterwan-
dern. Ist eine kompatible Verformung lokal nicht mehr moglich, so
kommt es zur Risshildung im Material.

Zwei wichtige Parameter, Uber die Rickschlisse auf die dominieren-
den Verformungsmechanismen moglich sind, sind die Dehnratenab-
hangigkeit m und das Aktivierungsvolumen V. Diese sogenannten
,thermischen Aktivierungsparameter” werden bei Metallen Ublicher-
weise mittels verschiedener Messmethoden wie z.B. Indentation [9,
47], Druckversuch [9] oder Zugversuch [6, 48, 49] untersucht. Zu den
Indentationsmethoden gehéren unter anderem der Indentations-
kriechversuch oder auch der Dehnratenwechselversuch. Die experi-
mentelle Ermittlung von m und V wird spater in Kapitel 2.3.3 erlautert.

Die Dehnratenabhéngigkeit m beschreibt allgemein die Abhangigkeit
der Festigkeitskennwerte von Materialien von der Geschwindigkeit

11
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der Beanspruchung und der daraus im Werkstoff resultierenden
Dehnrate und ist vom herrschenden Spannungszustand, der Prifzeit
sowie der Temperatur abhangig. Bei konstanter Temperatur lasst sich
eine Veranderung der Spannung in Abhangigkeit der Dehnrate be-
obachten. Das bedeutet, dass entweder die bendtigte Spannung eine
Abhangigkeit von der Geschwindigkeit der Beanspruchung zeigt oder
umgekehrt. Fur kfz Metalle wurde sowohl in Dehnratenwechselversu-
chen [3, 9, 50], als auch in Zug- oder Druckversuchen [51, 52] ein
Anstieg der Spannung mit zunehmender Dehnrate beobachtet. Fir mc
Nickel wird in der Literatur eine sehr geringe Dehnratenabhangigkeit
zwischen 0,003 - 0,014 angegeben [18, 53-55].

Eine anschauliche Interpretation des Aktivierungsvolumens V geht aus
der Tatsache hervor, dass Kristalldefekte Hindernisse fur die Verset-
zungsbewegung darstellen. Auf ein Versetzungssegment mit Lange /
wirkt eine Gleitkraft, die normalerweise eine gewisse Ausbauchung
der Versetzung zur Folge hatte. Verhindert ein Hindernis in der Mitte
des Versetzungssegments das gesamte Ausbauchen, so bilden sich
stattdessen zwei Bogen aus. Auf atomarer Ebene gesprochen missen
somit alle Atome im Aktivierungsvolumen sowie deren nachste Nach-
barn das Hindernis durch eine thermisch angeregte Schwingung
passieren. Das Aktivierungsvolumen ist demnach ein Mal3, wie viele
Atome beim Passieren des Hindernisses am Verformungsprozess
beteiligt sind. Bei mikrokristallinen KorngroRen werden grofRe Aktivie-
rungsvolumen im Bereich von 100 - 1000 b’ beobachtet und mit dem
Schneiden von Waldversetzungen bzw. mit der Verformung Uber
konventionelle Versetzungsbewegungen in Zusammenhang gebracht
[18].

12
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2.2.2 Feinkristalline Metalle

Das immer weiter wachsende Interesse an feinkornigen (ufc und nc)
Metallen ist in den zu grobkérnigen Metallen unterschiedlichen
Eigenschaften begriindet. Zum Beispiel sind die mechanischen Eigen-
schaften ultrafeinkristalliner und nanokristalliner Metalle denen
grobkornigerer Mikrostrukturen oftmals weit Uberlegen (vgl. Hall-
Petch-Effekt in Kapitel 2.1.2).

Der hohe Korngrenzenanteil feinkérniger Metalle fungiert als sehr
effektive Barriere fiir konventionelle Versetzungsbewegung. Aufgrund
der, im Vergleich zu grobkoérnigeren Strukturen, eingeschrankten
Bewegungsmoglichkeiten von Versetzungen, gewinnen korngrenzen-
basierte Verformungsmechanismen, wie z.B. Korngrenzengleiten [56],
Kornrotation [14], Zwillingsbildung, und thermisch aktivierte Verset-
zungsbildung und -annihilation an Korngrenzen [30, 57] mehr und
mehr an Bedeutung [29, 58, 59]. Abhdngig vom Spannungszustand
kénnen auch verschiedene versetzungs- oder diffusionsgetragene
Verformungsmechanismen [60-62] wie Versetzungskriechen (n ~ 3-8)
[63], Korngrenzendiffusionsprozesse (Coble-Kriechen, n~1) oder
scherspannungsgetriebe  Korngrenzenmigration die Verformung
dominieren. Die ablaufenden Verformungsmechanismen stehen in
enger Abhdngigkeit zur Korngroe. Drei wichtige Verformungsmecha-
nismen feinkorniger Metalle, das Korngrenzengleiten [64-71], die
thermisch aktivierte Annihilation von Versetzungen an den Korngren-
zen [31, 53, 55, 72-77] sowie die Korngrenzenmigration, werden im
Folgenden naher beschrieben.

Gleiten Korner in Metallen aneinander ab, so spricht man von Korn-
grenzengleiten. Hierbei werden Korngrenzen mittels Materialtrans-
port in den Korngrenzen und durch das Kornvolumen eingeebnet,
sodass die umliegenden Koérner entlang der sie verbindenden Korn-
grenze gegeneinander abgleiten kdénnen [45, 78-80]. Der Material-
transport erfolgt dabei diffusionsgesteuert und verhalt sich proportio-

13
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nal zur angelegten Spannung. Das Beobachten herausgetretener
Korner in der Néhe von Vickerseindricken in ufc Al-Legierungen
wurde als experimenteller Nachweis flr die Gegenwart von Korngren-
zengleitprozessen in ufc Metallen gesehen [9, 81, 82]. Der erhohte
Grad an freier Oberflache, wie es bei Indentationsversuchen der Fall
ist, beglinstigt dieses Phdanomen [83]. Wenn Korngrenzengleiten der
einzig aktive Mechanismus ware, wiirde das zu einer Materialanhau-
fung jeweils auf einer Seite der Korngrenze fihren. Diese Inkompatibi-
litdt muss von einem anderen Mechanismus wie z.B. Versetzungsbe-
wegung, Korngrenzenmigration oder Diffusion von Atomen ausgegli-
chen werden. Die Verformung wird also immer von mehreren
Mechanismen gleichzeitig getragen, wenn auch einer davon eine
dominierende Rolle einnimmt [84].

Ein weiterer Ansatz fir den geschwindigkeitsbestimmenden Verfor-
mungsmechanismus in feinkérnigen Metallen sind Versetzungsbewe-
gung und Annihilation von Versetzungen an den Korngrenzen [17, 30,
31, 53, 57, 85-87]. Dieser Prozess lauft in nc und ufc Metallen ther-
misch aktiviert ab [6, 88-90]. Da Korngrenzen gestorte Gitterbereiche
darstellen, ist es naheliegend, dass diffusionsgesteuerte Prozesse im
Bereich einer Korngrenze einfacher ablaufen als im ungestorten
Korninneren. Die im Material durch unterschiedliche Dehnraten
hervorgerufenen unterschiedlichen Versetzungsdichten werden Uber
Korngrenzen reguliert. Durch die standige Erzeugung und Annihilation
von Versetzungen kommt es bei konstanter Dehnrate zu einem
dynamischen Gleichgewicht mit konstanter Versetzungsdichte und
konstantem FlieRspannungsniveau [57].

Feinkristalline Mikrostrukturen sind thermisch vergleichsweise instabil
[72, 91], da mit dem zunehmenden Korngrenzenanteil auch die im
Material gespeicherte Energie signifikant zunimmt. Eine geringe
thermisch oder mechanisch eingebrachte Energie reicht aus, um
Kornvergrdoberungsprozesse zum Abbau der gespeicherten Energie
anzustoRen. Bei vielen Prozessen wie z.B. Kornwachstum oder Rekris-
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tallisation spielt Korngrenzenmigration in Metallen eine wichtige
Rolle. In Simulationen freier Oberlachen bewegen sich Korngrenzen
um ihre mittlere Position. Das Aufbringen von Scherkraften parallel
zur Korngrenze kann zur Anregung von Korngrenzenmigration fihren
[92]. Spannungsinduzierte Korngrenzenbewegung wurden sowohl
experimentell [37, 93-95] als auch in atomistischen Simulationen [92,
96-100] beobachtet und gilt in [37, 101, 102] als der fir spannungsin-
duziertes Kornwachstum verantwortliche Prozess in nanokristallinen
Metallen. Dieser Effekt konnte an ufc Kupfer, sowohl thermisch und
mechanisch [70, 91, 103-105] als auch thermomechanisch induziert
[72, 106], beobachtet werden. Von starkem spannungsinduziertem
Kornwachstum bei Indentationsversuchen wurde schon haufig berich-
tet, z.B. bei Kupfer [107], dinnen nc Al-Schichten [39, 108] und nc
Nickel [109].

Widhrend bei mc Metallen nur eine geringe Dehnratenabhangigkeit
nachweisbar ist (vgl. Kapitel 2.2.1), wurden schon in den 80er Jahren
erhohte Dehnratenabhéangigkeiten fir reines ufc und nc Aluminium in
Nanoindentationsversuchen mit unterschiedlicher konstanter Dehnra-
te beobachtet [110]. Fir ufc Nickel wurde von erhéhten Dehnraten-
abhangigkeiten zwischen 0,006 - 0,027 berichtet [18, 53, 59, 111-113].
Mit weiter abnehmender mittlerer KorngréRe hin zu nanokristallinen
KorngroRen wird in der Literatur ein starker Anstieg der Dehnratenab-
hangigkeit beobachtet. Sie liegt fir nc Nickel im Bereich zwischen
0,018 -0,052 [9, 12, 18, 49, 53, 54, 59, 89, 112-114]. Ein Anstieg der
Dehnratenabhangigkeit mit abnehmender KorngréRe wurde auch fir
weitere kfz Metalle wie Aluminium, Kupfer [115-118], elektrolytisch
abgeschiedenes Kupfer [119] oder Gold [120] gezeigt.

Die erhohte Dehnratenabhdngigkeit nanokristalliner kfz Metalle geht
einher mit einer Abnahme des Aktivierungsvolumens V der thermisch
aktivierten Versetzungsbewegung. Die mit abnehmender KorngroRe
zunehmenden Dehnratenabhéangigkeiten und abnehmenden Aktivie-
rungsvolumen in feinkdrnigen kfz Metallen werden hauptsachlich
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durch Korngrenzengleit-, -migrations- und -rotationsprozesse [81, 82]
oder durch die Bildung eines Versetzungsnetzwerks sowie thermisch
aktivierter Versetzungsbewegung und -annihilation an den Korngren-
zen erklart [4, 17, 31]. Konventionelle Versetzungsbewegung tritt
immer mehr in den Hintergrund. Das Aktivierungsvolumen liefert
einen Anhaltspunkt fir den im Material vorliegenden Verformungs-
mechanismus.

Hohere Dehnratenabhdngigkeiten wurden fir nc Ni [121], nc
Gold (Au) [120] und elektrolytisch abgeschiedenes Kupfer (Cu) [122]
gezeigt und Korngrenzenverformung wurde als der dominierende
Mechanismus angenommen. Die gesteigerten Dehnratenabhangigkei-
ten in ufc Ni und Cu wurden in der Literatur mit der existierenden
hohen Versetzungsdichte und der im Material ablaufenden dynami-
schen Erholung erklart [12]. Eine andere Erklarung fir die erhohte
Dehnratenabhangigkeit in nc und ufc Nickel ist die Annahme, dass es
eine dehnratensensitive, von Korngrenzen beeinflusste Zone gibt
[123]. Im Material vorhandene Zwillinge kénnen ebenfalls einen
Beitrag zur Dehnratenabhangigkeit leisten, da sie sowohl als zusatzli-
che Hindernisse fir Versetzungen als auch als Versetzungsquellen,
dhnlich den Korngrenzen, wirken kénnen [115]. Mittels Modellen
wurde gezeigt, dass eine erhohte Dehnratenabhangigkeit auferdem
mit der Emission von Stapelfehlern und Versetzungen an Korn- oder
Zwillingsgrenzen einhergehen kann [56].

Mit Indentationskriech- und Spannungsrelaxationsversuchen an Nickel
wurden in [124] Aktivierungsvolumen zwischen 5 b’ =20 b’ bei mittle-
ren KorngréRen von 150 nm und 200 nm gemessen. Die reduzierten
Aktivierungsvolumen sind die direkte Konsequenz aus der reduzierten
Versetzungsaktivitat in kfz Metallen. Sie treten auf, sobald der raten-
kontrollierende Mechanismus der plastischen Verformung von Kalt-
verfestigung (Schneiden von Waldversetzungen) in mc Metallen [125]
zu anderen korngrenzenbasierten Mechanismen in ufc und nc Metal-
len wechselt. Dies konnen z.B. Bewegung von Kinken (kink pair move-
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ment), Peierls-Nabarro-Barrieren (Peierls-Nabarro Barriers), Wechsel-
wirkung von Versetzungen mit Korngrenzen (thermisch aktiviertes
Versetzungsgleiten oder Klettern [56, 126]) oder Abscherung an
Korngrenzen (grain boundary shear) sein [126]. Kleine Aktivierungsvo-
lumen von 10-1005° in nanokristallinen oder ultrafeinkristallinen
Metallen werden von [49, 117, 127] mit thermischen Hindernissen flr
das Versetzungsgleiten, welche aus der Wechselwirkung von Verset-
zungen mit Korngrenzen resultieren, in Zusammenhang gebracht.
Sehr kleine Aktivierungsvolumen von 1-10 b> werden im Zusammen-
hang mit diffusionskontrollierten Korngrenzengleitprozessen gesehen,
wie sie hdufig bei mittleren KorngroRen kleiner 10 nm auftreten [124].
All diese Mechanismen kénnen, sowohl einzeln als auch parallel
nebeneinander ablaufend, eine Erklarung fir die erhéhten Dehnra-
tenabhangigkeiten und verringerten Aktivierungsvolumen sein, die fir
feinkdrnige kfz Metalle beobachtet wird.

2.2.3 Kriechen

Verformungsmechanismen in Metallen sind grundsatzlich stark von
der vorliegenden KorngrofRe und Mikrostruktur des Materials abhan-
gig. Wird die FlieBspannung eines Materials Uberschritten, so verformt
sich das Material plastisch und es kommt zu bleibenden Forméande-
rungen. Spannungen unterhalb der FlieBspannung fihren hingegen
Ublicherweise zu rein elastischen Verformungen. In Abhangigkeit von
Spannung und Temperatur kommt es bei manchen Werkstoffen
jedoch auch unterhalb der FlieBspannung zu plastischen Verformun-
gen. Dieses Phanomen hiangt von der Dauer der Belastung und der
angelegten Spannung ab und wird als , Kriechen” bezeichnet.

Abhdngig von Spannungszustand, Verformungsgeschwindigkeit und
Temperatur kommen dabei verschiedene versetzungs- und diffusions-
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2 Grundlagen und Literaturtbersicht

kontrollierte Mechanismen zum Tragen. Kriechen beruht im Wesentli-
chen auf transkristallinen Vorgangen wie Versetzungsbewegungen
und Leerstellendiffusion (Nabarro-Herring-Kriechen [128]). Aber auch
interkristalline Vorgdnge wie Korngrenzengleiten und Korngrenzendif-
fusion (Coble-Kriechen [129]) sind am Kriechen beteiligt. Die verschie-
denen Kriechmechanismen treten nebeneinander und nacheinander
gekoppelt auf, sodass der jeweils langsamste Prozess die Kriechge-
schwindigkeit bestimmt.

Um das zeitabhangige Verhalten von Materialien in Abhéngigkeit von
der Spannung zu untersuchen werden Kriechversuche eingesetzt.
Diese konnen bei Metallen mittels verschiedener Messmethoden wie
z.B. Druckversuch [9] oder Zugversuch [6, 48, 49] und auch Indentati-
on [9, 47] durchgefliihrt werden. Beim Kriechversuch wird eine Probe
einer konstanten Belastung ausgesetzt und die dabei auftretende
Verformung sowie die Zeit bis zum Bruch aufgenommen. Die sich
daraus ergebende Kriechkurve beschreibt die Dehnung € als Funktion
der Zeit t bei konstanter Temperatur T und Spannung o.

Mit dem Norton’schen Potenzgesetz [12] kann die Abhéangigkeit der
Dehnung von der Spannung fir Indentationskriechversuche annahe-
rungsweise beschrieben werden durch:

E=klo" (2)

Dabei ist k eine Konstante und n der sogenannte Kriechspannungsex-
ponent. Er kann unter Annahme einer konstanten Mikrostruktur aus
einem Norton-Plot (Kriechrate aufgetragen U{ber der Spannung)
abgeleitet werden und hangt stark vom vorherrschenden Verfor-
mungsmechanismus ab. Er steht mit der Kriechdehnratenabhéngig-
keit m¢ Gber folgende Gleichung in Verbindung:
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2.2 Verformungsmechanismen

1

Mo, :ﬁ- (3)

Der dominierende Mechanismus kann nach Ermittlung des Kriech-
spannungsexponenten direkt aus den Verformungsmechanismen-
Karten nach Ashby [130] abgelesen werden. Fir das Diffusionskrie-
chen liegt der Kriechspannungsexponent ungefahr bei 1, fur das
Versetzungskriechen bei 3 - 8.

Die Temperatur- und Spannungsabhangigkeit der Kriechrate € im
Bereich des sekundéaren Kriechens kann mit Hilfe folgender Gleichung
beschrieben werden [12, 131]:

: a8 Q
E=B || exp|———= 4
2 p( NAkBT]D ?

Dabei ist B eine Konstante, G der Schubmodul, Q die Aktivierungs-
energie, N, die Avogadro-Konstante, kz die Boltzmann-Konstante und
T die Temperatur in Kelvin.

Zusatzlich lasst sich aus Gleichung (4) folgern, dass das Kriechen Gber
Diffusionsmechanismen nach dem Arrheniusansatz ein thermisch
aktivierter Prozess ist. Die Temperaturabhdngigkeit ist charakterisiert
durch eine experimentell ermittelte Aktivierungsenergie [110]. Ab-
hangig von der Schmelztemperatur T, wird eine sogenannte homo-
loge Temperatur Ty, eingeflhrt, ab der ausgepragtes Kriechen zu
erwarten ist:

Toom :TL [K] = 04. (5)
S

Kriecheigenschaften sind bei erhohten Temperaturen korngréRenab-

hangig [49]. Der fur kfz Metalle mit zunehmender Temperatur gene-

relle Trend ist eine zunehmende Dehnratenabhangigkeit [17]. Zur

Temperaturabhéngigkeit des Aktivierungsvolumens sind in der Litera-
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tur widersprichliche Aussagen angegeben. In Indentationsversuchen
bis 250 °C wurde bei ufc Aluminium eine Zunahme des Aktivierungsvo-
lumens mit zunehmender Temperatur beobachtet, wahrend mit
Druckversuchen sowohl fur ufc als auch fir grobkérniges Aluminium
ein abnehmendes Aktivierungsvolumen mit zunehmender Temperatur
gemessen wurde [132]. Bei Indentationsmessungen an nc Aluminium
wurde ein mit zunehmender Temperatur konstantes Aktivierungsvo-
lumen von 5,5 b’ gemessen, wahrend bei ufc Aluminium mit zuneh-
mender Temperatur ein Anstieg des Aktivierungsvolumens von 22 b’
auf 34 b’ beobachtet wurde [14]. Die unterschiedlichen Trends bei ufc
Aluminium kénnen z.B. in der Mikrostruktur begriindet sein.

2.3 Nanoindentation

Die Nanoindentation ist ein experimentelles Verfahren, um anhand
verschiedener KorngrofRen die Mechanismen der plastischen Verfor-
mung auf einer lokalen Skala zu untersuchen. Sie zeigt sich auch zur
Untersuchung mechanischer Eigenschaften und Verformungsmecha-
nismen nanokristalliner Metalle als sehr vielversprechend [6]. Parame-
ter wie E-Modul und Harte sind sehr einfach zugdnglich. Aber auch
Dehnratenabhangigkeit, Aktivierungsvolumen und Aktivierungsener-
gie, die direkt mit den jeweiligen Verformungsmechanismen verknipft
sind, kdnnen bestimmt werden.

Dieses Unterkapitel ist in finf Abschnitte gegliedert. Im ersten Ab-
schnitt werden die Grundlagen der Nanoindentation ausfihrlich
erldutert. Der zweite Abschnitt stellt den IndentationsgroReneffekt
(engl: indentation size effect, ISE) detailliert dar. Die folgenden beiden
Abschnitte behandeln dehnratenabhadngige Experimente sowie die
Indentation bei erhdhten Temperaturen. Der letzte Abschnitt erldu-
tert verschiedene Einflussfaktoren auf Nanoindentermessungen.
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2.3 Nanoindentation

2.3.1  Grundlagen

Zu Beginn des 20sten Jahrhunderts wurde die klassische Hartemes-
sung erfunden [133]. Dabei wird typischerweise eine Spitze mit
definierter Geometrie in eine Probe mit geeigneter Oberflachenbe-
schaffenheit, d.h. mit geringer Oberflaichenrauheit, gedrickt. Zur
Auswertung der Harte wird der proportionale Anstieg der Priiflast im
Verhéltnis zur Flache des bleibenden Indents im Material genutzt.
Dieser wurde sowohl flir spharische [133], als auch fir pyramidale
[134] Spitzengeometrien beobachtet und ermdglicht die einfache und
schnelle Charakterisierung von Werkstoffen. Fir die Auswertung der
klassischen Hartemessung gilt

P

H =-_ma
A

wobei P, die maximale Last und A die optisch vermessene Flache

, (6)

des bleibenden Indents ist. 1939 wurde ein automatisiertes Verfahren
zur Vermessung der Indentflache vorgestellt [135]. Die Messung der
Kontaktflache erfolgt direkt an der Probe. Da dies erst nach der
vollstandigen Entlastung durch den Indenter moglich ist, konnen mit
der klassischen Hartemessung nur rein plastische Eigenschaften
erfasst werden. Elastische Eigenschaften sind nicht zuganglich. Die
Genauigkeit der Messung der Kontaktflache ist dabei durch die Auflé-
sung des verwendeten Mikroskops begrenzt.

1914 wurde erstmals die Abhangigkeit zwischen Last und Eindringtiefe
fir die Berechnung der Harte verwendet [136]. Dies legte den Grund-
stein flr die Weiterentwicklung der klassischen Hartemessung bis zur
instrumentierten Eindringprifung. Dabei werden beim Be- und Entlas-
ten des Materials Last und Eindringtiefe simultan aufgezeichnet (siehe
Abbildung 2.2) und zur Ermittlung der Materialkennwerte verwendet.
Die wichtigsten Parameter sind die maximale Last P, die Eindringtie-
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2 Grundlagen und Literaturtbersicht

fe bei maximaler Last hp, und die KontaktsteifigkeitS. hy ist die
Eindringtiefe nach der Entlastung.

Belastung

Last P

Entlastung

-
-

Eindringtiefe

Abbildung 2.2: Schematische Darstellung einer Last-Eindringtiefekurve
nach [137] mit den Parametern maximale Last P, Eindringtiefe bei
maximaler Last h,., KontaktsteifigkeitS, und die Eindringtiefe nach
der Entlastung hy.

Die kontinuierliche Aufnahme der Messdaten bringt im Vergleich zur
klassischen Hartemessung verschiedene Vorteile mit sich. Zum Bei-
spiel kénnen in einer Messung zusatzlich zu den plastischen Materi-
aleigenschaften die elastischen Eigenschaften aus der Entlastungskur-
ve gewonnen werden. Zudem kdnnen optisch nicht mehr auflosbare
Kontaktflachen z.B. bei kleinen Eindringtiefen oder diinnen Schichten
ausgewertet werden. Dies ermdglicht die, heute allgemein als Nano-
indentation bezeichnete, instrumentierte Eindringprifung in nanoska-
ligen Dimensionen. Sie ist in den letzten Jahren eine sehr haufig
angewendete Standardmethode geworden, um Harte und E-Modul
von Materialien auf kleiner GrofRenskala zu messen. Im Folgenden
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2.3 Nanoindentation

wird die Ermittlung von E-Modul und Hartewerten aus den gemesse-
nen Last- und Verschiebungsdaten ausfthrlich erklart.

Basierend auf der Hertz'schen Kontakttheorie fur spharische Indenter
[138], entwickelte Sneddon [139] die elastische Kontakttheorie unter
Berlcksichtigung anderer Indentergeometrien weiter. Er konnte
zeigen, dass bei rotationssymmetrischen Indentern fir die Abhdngig-
keit der Last P von der Eindringtiefe h im rein elastischen Fall gilt:

P= aSneddon haneddon' (7)

wobei Qspeqion die Sneddon-Konstante und Mspeqqon der Sneddon-
Exponent sind. Der Exponent Mspeq4on OEtragt z.B. bei kegelformigen
Indentern 2, bei Kugelindentern (Hertz’'scher Kontakt) 1,5 und bei
zylindrischen Prifkorpern 1. Des Weiteren definierte er die Kontakt-
steifigkeit S als Ableitung der Last nach der Eindringtiefe zu Beginn der
Entlastung (siehe Gleichung (8)) [140]. Sie wird aus der Steigung einer
linearen Anpassung an die oberen ca. 10 % der Entlastungskurve
erhalten (siehe Abbildung 2.2). Aus Sneddons Arbeiten folgt die fir die
Nanoindentation wichtige Sneddon-Gleichung (Gleichung (8)), mit der
fir alle axialsymmetrischen Indenter der reduzierte E-Modul £
berechnet werden kann:

P 2.
S= g luas = -E VA )

Urspringlich fir axialsymmetrische Indentergeometrien entwickelt, ist
dieser Ausdruck (unter Anpassung der Flachenfunktion fur die Kon-
taktflache A.) auch fur jede weitere Geometrie anwendbar [125, 141].
Im weiteren Verlauf dieser Arbeit wird allerdings nur auf die Berko-
vich-Geometrie eingegangen. Die ideale Geometrie einer Berkovich-
Spitze wird durch
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IA\c = 24,5 hc2 (9)

beschrieben. Dabei ist A. die kalibrierte Kontaktflache und h. die
Kontakttiefe. Es ldasst sich bei der Herstellung der Indenterspitzen
nicht vermeiden, dass eine gewisse Abweichung zwischen idealer und
realer Indentergeometrie besteht. Da die Kontaktflache sowohl in die
Auswertung der Harte als auch in die Berechnung des E-Moduls
eingeht, ist eine durch gute und sorgfiltige Spitzenkalibrierung ange-
passte Kontaktflachenfunktion fir den Erhalt zuverlassiger Materialda-
ten unerldsslich [142]. Die Kalibrierung der Kontaktflache erfolgt
Ublicherweise an einem geeigneten Material mit bekannten Eigen-
schaften wie z.B. Quarz. Dieses ist amorph, elastisch isotrop und zeigt
keinerlei Verfestigung.

Zur Bericksichtigung der Abweichungen von der idealen Spitzengeo-
metrie werden die Korrekturfaktoren C1 —C8 verwendet, um die
kalibrierte Kontaktfliche A, einer Indenterspitze mit Berkovich-
Geometrie zu ermitteln [137]. Sie kann als Funktion der Kontakttie-
fe h. folgendermafen beschrieben werden:

A, = 245 h? +C.h; +C,h? +C,h* +C,hY'®
(10)

+C5hC1/16 +C6hC1/32 +C7hél./64 + CBhCl/128

Aus den Gleichungen (9) und (10) geht hervor, dass fir die Kalibrie-
rung der Kontaktflache nicht die gemessene Eindringtiefe h, sondern
die Kontakttiefe h. verwendet wird. Die gemessene Eindringtiefe setzt
sich, wie in Abbildung 2.3 gezeigt, additiv zusammen aus der Kontakt-
tiefe h. und dem Abstand der Oberflache vom ersten Materialkontakt

des Indenters h;: h= hC + hs.
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P
Oberflachenprofil

nach Entlastung Originale

Oberflache

Indenterspitze

[—— SRR VA [ .-

Oberflachenprofil
unter Belastung

Abbildung 2.3: Schematischer Querschnitt eines Indents fiir eine
konische Indentergeometrie nach [137].

Die Eindringtiefe h wird verwendet um, mit Hilfe der Geometriekon-
stanten g,, die von der Indentergeometrie abhangt und fur Berkovich-
Indenter einen Wert von 0,75 [143] annimmt, auf die Kontakttiefe h,
rickzurechnen:

P
h:m+€¢§< (11)

Die Effekte eines nicht starren Indenters auf die Last-
Verschiebungskurve konnen effektiv durch die Einfihrung eines
reduzierten E-Moduls £ bericksichtigt werden, welcher die elasti-
schen Eigenschaften des Indenters (E-Modul £; und Poissonzahl v; des
Indenters) mit denen der Probe (E-Modul £ und Poissonzahl v der
Probe) verbindet. Daraus ist der E-Modul £ des gepriiften Materials

1 _@1-v®)  @1-v))
anglich [54]: — = +
zuganglich [54] E E

Nickel, die fur alle in dieser Arbeit durchgefiihrten Berechnungen

. Die Poissonzahl von

verwendet wurde, ist 0,31. Die Harte H eines Materials kann aus dem
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Verhaltnis der wirkenden Last P und der Kontaktflache A, folgender-
malen berechnet werden [144]:

H P
=—. (12)
A

Die gangigste Auswertemethode fir elastisch-plastische Materialien
wurde von Oliver & Pharr beschrieben [125, 137]. Sie basiert auf den
Arbeiten von Sneddon und beschreibt die Lastabnahme zu Beginn der
Entlastung im Unterschied zu Sneddon nicht durch einen linearen,
sondern durch einen Potenzansatz der Form:

P=Agp(h—h )™ (13)

Durch Differenzieren nach der Eindringtiefe wird daraus die Kontakt-
steifigkeit S bestimmt. Die Parameter Apgpr, Mogpr Und hy werden dabei
als Fitparameter angenommen. Aus der so ermittelten Kontaktsteifig-
keit ist Gber Gleichung (8) der E-Modul zuganglich und unter Verwen-
dung der Last aus Gleichung (13) kann mit Gleichung (12) die Harte
ermittelt werden. Das verwendete A, ist dabei die kalibrierte Kontakt-
flache (vgl. Gleichung (10)).

Zusatzlich ist bei der Nanoindentation die Verwendung der CSM-
Methode (engl.: Continuous stiffness measurement, CSM) maoglich,
bei der dem Lastsignal ein AC Signal mit kleiner sinusféormiger Schwin-
gung Uberlagert wird und dabei die Verschiebung von Amplitude und
Phase gegeniber der Tiefenmessung gemessen wird. Die grundlegen-
de Uberlegung ist, dass die Amplitude der Oszillation so klein ist, dass
der Verlauf des Last- und Eindringtiefensignals nicht beeinflusst wird.
Ublicherweise wird daher eine Amplitude von 1-2 nm verwendet. Die
Oszillation der Last fuhrt an jedem Punkt der Kurve zu einer kurzen
Entlastung des Materials, aus der die Steifigkeit berechnet werden
kann. Bei der dynamischen Auswertung von CSM-Daten wird die
kontinuierlich ermittelte Steifigkeit mit der zugehorigen Last wahrend
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des Belastungssegments fir die Berechnungen der Materialkennwerte
verwendet. Ein groRer Vorteil der CSM-Methode ist die Mdglichkeit,
mit nur einem Indentationsversuch Informationen Uber die gesamte
Eindringtiefe zu erhalten.

2.3.2 IndentationsgrofReneffekt

Wenn man annimmt, dass Plastizitdt durch klassische kontinuumsme-
chanische Konzepte ohne innere Langenskala beschrieben werden
kann, sollte sich die Harte unabhangig von der Eindringtiefe verhalten.
Bei kristallinen Metallen wird jedoch haufig ein sog. Indentationsgro-
Reneffekt (ISE) beobachtet, der durch eine, bis auf ein konstantes
Niveau, abnehmende Harte mit zunehmender Eindringtiefen gekenn-
zeichnet st [83, 112, 145-150] (siehe Schemazeichnung in
Abbildung 2.4).

Erste Beobachtungen eines ISE wurden bei Vickersmessungen mit
optischer Vermessung der Kontaktflaiche gemacht [151-153]. Diese
experimentellen Beobachtungen flhrten, unter Verwendung ver-
schiedenster Spitzengeometrien wie pyramidalen oder sphéarischen
Indentern, zu zahlreichen Forschungsaktivititen, um den ISE zu
erklaren.
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A

Harte

‘\_>
Bereich Konstante
des ISE Harte

—>
Eindringtiefe

Abbildung 2.4: Schematische Darstellung des IndentationsgréfSenef-
fekts (ISE).

Im Gegensatz zu sphédrischen Geometrien erzeugen Berkovich-
Indenter, wegen ihrer Selbstdhnlichkeit, unabhangig von der Kontakt-
tiefe stets das gleiche Verzerrungsfeld im Material. Dies fuhrt zu einer
konstant eingebrachten mittleren plastischen Dehnung von ca. 8 %,
die nur vom Offnungswinkel der Pyramide abhingig ist. Daher wird fir
selbstahnliche Indentergeometrien kein GroReneffekt erwartet.
Dennoch konnte sowohl mit sphérischen als auch mit pyramidalen,
geometrisch selbstahnlichen Prifkoérpern [6, 83, 154-160] bei ver-
schiedenen Metallen [147, 148, 161, 162], Keramiken [162-164] und
Halbleiter-Materialien [165] ein ISE nachgewiesen werden. In weite-
ren experimentellen Studien wurde gezeigt, dass Materialien mit
bestehender hoher Versetzungsdichte, wegen ihrer sehr kleinen
internen Langenskala, keinen oder keinen ausgepragten ISE aufwei-
sen. Beispiele sind mittels schwerer plastischer Verformung (engl.:
severe plastic deformation, SPD) hergestellte, ultrafeinkdrnige Metalle
[145] oder amorphe Materialien wie Quarz [137, 140].

Erste Erklarungen des ISE sahen die Ursachen in Probenpraparation
(Rauheit der Probe, das Verbleiben von Verformungsschichten auf der
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Oberflache [112, 155]) und Oberflachenkontaminationen [166],
insbesondere mit Oxiden [167]. Aber auch Reibung zwischen Indenter
und Probe [168] und eine unzureichende Kalibrierung der Indenter-
spitze kdnnen zum Auftreten des ISE beitragen. Diese Probleme sind
keineswegs bereits geldst, konnen jedoch heutzutage durch deutlich
verbesserte oder neue Praparationsverfahren, wie z.B. Elektropolieren
oder chemisches Atzen der Probenoberfliche, und durch eine viel
hohere Genauigkeit bei der Spitzenherstellung stark eingedammt
werden. Beim Durchfiihren der Experimente muss diesen moglichen
Fehlerquellen mit groRer Sorgfalt begegnet werden. Doch selbst bei
perfekt praparierten metallischen [146] und ionischen [169] Proben
kommt es vor, dass die Harte bei kleineren Eindringtiefen hohere
Werte annimmt.

In der Vergangenheit wurden verschiedene mechanisch basierte
(Hartungsmechanismen durch Versetzungsbewegungen) [149, 170-
172] oder phdanomenologisch basierte Konzepte vorgestellt, um das
Verformungsverhalten von Metallen wahrend eines Indentationsver-
suchs, durch die Einfihrung eines materialabhédngigen Langenparame-
ters in die Kontinuumsplastizitat [173, 174], zu beschreiben [112].

Der Fokus lag auf kristallinen Materialien, bei denen die Verformung
Uber Versetzungsbewegungen stattfindet und Wechselwirkungen
zwischen Versetzungen die Festigkeit bestimmen. Beim Vergleich
spharischer und pyramidaler Spitzengeometrien wurde die Verset-
zungsdichte der geometrisch notwendigen Versetzungen (GND)
genutzt, um die Geometrien Uber dhnlich groRe, im Material einge-
brachte effektive plastische Dehnungen zu vergleichen [159]. Neuere
Untersuchungen schreiben die hohen Harten bei kleinen Eindringtie-
fen der geringen Versetzungsdichte zu, wahrend die konstante Harte
bei groRen Eindringtiefen mit einem Gleichgewicht aus Verfestigung
und dynamischer Erholung erklart wird [175]. Das meistbenutzte
mechanistische Modell zur Beschreibung des IndentationsgrofRenef-
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fekts stellt jedoch das Nix-Gao-Modell [149] dar. Es ist flr Einkristalle
glltig und wird im Folgenden néher erldutert.

Spannungsgradienten und die damit verbundenen geometrisch
notwendigen Versetzungen stellen den Ursprung des ISE dar [173].
Nix und Gao [149] nahmen an, dass eine kompatible plastische Ver-
formung ohne Porenbildung durch die Bildung und Bewegung geo-
metrisch notwendiger Versetzungen [24] innerhalb der plastischen
Zone ermoglicht wird. Gleichzeitig liegen statistisch gespeicherte
Versetzungen (engl.: statistically stored dislocations, SSD) im Material
vor. Die totale Versetzungsdichte p:q Setzt sich additiv aus den
Dichten geometrisch notwendiger pgyp uUnd statistisch gespeicher-

ter pssp Versetzungen zusammen: P = Pono T P -

Abbildung 2.5: Schematische Darstellung der geometrisch notwendi-
gen Versetzungen, die durch die plastische Verformung bei der Nano-
indentation gebildet werden. Es entspricht h der Eindringtiefe, a dem
Indenterradius und © dem Winkel zwischen Indenter- und Probenober-
fléche.

Mit den Annahmen einer selbstdhnlichen Indentergeometrie, des
Vorhandenseins von SSD im Material und, dass die GND nur in einem
hemispharischen Bereich (plastische Zone) unter dem Indenter mit
dem Radius a entstehen (siehe Abbildung 2.5), wird die Dichte der

GND paup beschrieben durch Pgyp = (3an® &) /(2bh) . Dabei ist b
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der Burgersvektor des untersuchten Materials. Die Harte H ist mit der
Spannung o Uber die Taborgleichung und die Spannung mit der
totalen  Versetzungsdichte (ber die Orowan-Taylorgleichung

H /3:0':\/§O'Gb\/,0tota, verbunden. Dabei ist a eine Konstante

und G der Schubmodul. Die Dichte der GND ist invers proportional zur
Eindringtiefe. Durch Kombination dieser Beziehungen ergibt sich die
Nix-Gao-Gleichung:

h* 1/2
H = H°£1+h_) . (14)

C

Dabei ist H, die intrinsische Harte bei der infiniten, gegen unendlich
gehenden, Eindringtiefe und h" ein Langenparameter, der von der
Geometrie des Indenters und vom Material selbst abhangt [149]. Er ist
ein MaR fur den Abstand zweier Hindernisse im Einkristall [173] und
wird haufig als mittlere freie Weglange einer Versetzung [22, 149,
176, 177] bezeichnet. Da im Einkristall keine Korngrenzen vorliegen,
hangt h" daher nur von der im Material vorhandenen Versetzungs-
dichte (SSD und GND) und der Fremdatomkonzentration ab.

Es wurde weiterhin beobachtet, dass der ISE stark von mikrostruktu-
rellen Parametern wie zum Beispiel KorngréfRe und Versetzungsdichte
des Materials abhangt [6]. Auch hat die GroRe der plastischen Zone
einen groflRen Einfluss auf den ISE. In der Literatur werden plastische
Zonen beobachtet, die die im Nix-Gao-Modell angenommene GroRe
zum Teil deutlich Gbersteigen [112, 145, 146] oder von der Kristallori-
entierung beeinflusst [178] sind. Die Annahme des Nix-Gao-Modells
flr die GroRe der plastischen Zone ist daher nicht immer erfillt.

Um die Harte vom ersten elastischen Kontakt bis zur tiefenunabhangi-
gen Harte [112] zu beschreiben, ist die Berlcksichtigung des Speicher-
volumens der GND innerhalb der plastischen Zone [145, 179] von
grofRer Bedeutung. In [145] wird, wie nachfolgend dargestellt, ein
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Korrekturfaktor f eingefiihrt, der die tatsachliche GroRe der plasti-
schen Zone beschreibt. Die Nix-Gao-Gleichung mit Verwendung der
Versetzungsdichten, des Taylor-Faktors M = 3, des Constraint-Faktors
¢ = 2,8, der Konstante a = 0,5, des Schubmoduls G = 76 GPa, und des
Burgersvektors b = 0,1762 nm von Nickel lautet:

H =Mc aGb(psp, + Parp )™ - (15)

Sie fuhrt mit der zusatzlichen Annahme, dass die Dichte der GND
direkt aus der Indentergeometrie folgendermalRen bestimmt werden
kann [83, 112, 145, 149]:

:§itan5
pGND 2f3 bh ,

zu einer Aussage Uber die GroRe der plastischen Zone unterhalb des

(16)

Eindrucks. Fasst man Gleichung (15) und Gleichung (16) zusammen
und vergleicht sie mit Gleichung (14), so wird fur Hy und h folgender
Zusammenhang deutlich:

H, = Mc aGbp, ' (17)

und
«~_31tand 1 1
21 b puy (18)

Dabei ist 6 der Winkel zwischen Indenter- und Probenoberfldche
(19,7 ° fur eine Berkovich-Spitze) und der Parameter f stellt ein Mal}
far das Volumen dar, in dem die GND bei der Verformung gebildet
werden [180].
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2.3.3  Dehnratenabhédngige Experimente

Die Nanoindentation wird stetig zu kleineren Dimensionen, hdheren
Temperaturen oder fortgeschritteneren Methoden weiterentwickelt.
Mit dieser Entwicklung wird eine Untersuchung komplexerer Phdno-
mene, wie z.B. des zeitabhdngigen Materialverhaltens, moglich. Als
wesentlicher Unterschied zur konventionellen Methode wird bei der
Messung zeitabhangiger Parameter entweder eine konstante Last
auferlegt und die resultierende Verschiebung gemessen (Kriechen)
[131] oder eine bestimmte Verschiebung aufgebracht und die Last als
Funktion der Zeit (Relaxation) [13, 49, 124] ermittelt, um die visko-
elastischen Eigenschaften des Materials zu untersuchen. Verschiedene
Methoden, Parameter der zeitabhangigen Verformung und der
Einfluss der Temperatur werden im Folgenden naher erldutert.

Mit Kriechexperimenten kann der Einfluss der Spannung auf die
Kriechrate bei konstanter Temperatur untersucht werden (vgl. Kapi-
tel 2.2.3). Fir die Nanoindentation bedeutet das, dass die vorgegebe-

ne Last P (engl.: constant load, CL) oder Lastrate p:dpdt (engl.:

constant rate of load, CRL) vom Indenter konstant gehalten wird. In
beiden Féllen wird die Eindringtiefe des Indenters h Uber der Zeit t
gemessen. Daraus ergibt sich die Kriechrate £ (siehe Abbildung 2.6 a)).

Die ermittelte Harte wird in eine Spannung umgerechnet. Hierbei
nutzt man den Zusammenhang von Harte H und FlieBspannung of
iiber einen Constraint-Faktor ¢’ [181]:

H=c [, (19)

Dieser ist nur von der Spitzengeometrie abhangig. Die Spannung bei
der repréasentativen Dehnung wird im Folgenden als ,Aquivalente
Spannung 0;“ bezeichnet. Damit ist es moglich, erhaltene Daten
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verschiedener Messmethoden und verschiedener Materialien ver-
gleichbar zu machen.

a) Kriechen b) Dehnratenwechsel c) Spannungsrelaxation
2 0 g £
5 A A A
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£ S
g
'“ > > >
t t t
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Abbildung 2.6: Schematische Darstellung verschiedener Nanoindenta-
tionsversuche: a) Kriechen, b) Dehnratenwechsel, c) Spannungsrelaxa-
tion.

Da Indentationskriechversuche sehr einfach durchfihrbar sind, wur-
den sie, auch unter Anwendung der CSM-Methode mit kontinuierli-
cher Messung der Kontaktsteifigkeit [8], vielfach verwendet [10, 11,
148, 182]. Das Kriechverhalten ist abhdngig von Material und Maxi-
mallast im Experiment. Dabei verdndert sich nicht nur die maximale
Eindringtiefe, sondern auch der Beginn der Entlastungskurve, sodass
die Berechnung der Kontaktsteifigkeit und damit die Berechnung des
E-Moduls und der Harte beeinflusst werden.

Die meisten Nanoindentationskriechexperimente an Metallen wurden
bei geringen Temperaturen und mit vergleichsweise kurzen Haltezei-
ten durchgefthrt [131, 183-185]. Im einachsigen Zugversuch kénnen
die vorherrschenden Verformungsprozesse nur auf einer makroskopi-
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schen Skala, also Uber mehrere Korner gemittelt, verfolgt werden
[118, 186]. Mit der Nanoindentation ist eine Untersuchung auf einer
lokalen Skala moglich. Dadurch kann auch eine Untersuchung kleiner
Probenvolumen, dinner Schichten oder des Verhaltens einzelner
Korner im Polykristall erfolgen.

Wird mit der Nanoindentation der Einfluss der Dehnrate auf die
Spannung bei konstanter Temperatur untersucht, so fihrt das zu
Indentationsversuchen mit konstanter Dehnrate (CSR). Hierbei wird
ein selbstahnlicher Indenter derart belastet, dass die Lastrate dividiert
durch die Last, die sogenannte Indentationsdehnrate, konstant gehal-

ten wird: %:konst. [50]. Die effektive Dehnrate é"l kann aus

dem Quotienten von Eindringrate h=dh/dt und Eindringtiefe h
berechnet werden und ist im lastgeregelten Fall Uber folgenden

proportionalen Zusammenhang mit der Indentationsdehnrate P/P
verknlpft:

== (20)

Aus Gleichung (20) geht hervor, dass durch die Vorgabe eines kon-
stanten P/P-Verhiltnisses eine konstante effektive Dehnrate einge-
stellt werden kann. Bei der Verwendung der Methode mit konstanter
Dehnrate mussen viele unterschiedliche Indentationsversuche mit
jeweils konstanter effektiver Dehnrate durchgefihrt werden, um die
Dehnratenabhdngigkeit eines Materials zu bestimmen [187, 188].

Durch implementierte Dehnratenwechsel wédhrend eines einzelnen
Indentationsversuchs, die sogenannten Dehnratenwechselversuche
(engl.: strain rate jump, SRJ), kann die Messung mit unterschiedlichen
Dehnraten an derselben Stelle erfolgen. Dies reduziert die Streuung
der Daten, die durch unterschiedliche Mikrostrukturen der Messstel-
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len hervorgerufen werden kdnnen, erheblich [9]. Bei einem Dehnra-
tenwechselversuch, wie er schematisch in Abbildung 2.6 b) dargestellt
ist, wird die auferlegte Dehnrate abrupt verdandert und der resultie-
rende Harteunterschied aufgenommen. So kénnen wahrend eines
einzelnen Indentationsversuchs Indentationsdaten bei verschiedenen
Dehnraten erhalten werden.

Die Dehnratenabhangigkeit m kann entweder aus einem Dehnraten-
wechselversuch oder aber zeitintensiver aus vielen Versuchen mit
konstanter aber unterschiedlicher Dehnrate ermittelt werden [31,
126, 189, 190]. Fur Dehnratenwechselversuche wird sie in dieser
Arbeit mit mg, bezeichnet und kann tber Gleichung (21):

ZOMU:OMH
dlné 0dIné

(21)
berechnet werden.

Das Aktivierungsvolumen V kann, sowohl aus Dehnratenwechsel- als
auch aus Kriechversuchen, Gber folgenden Zusammenhang bestimmt
werden [111, 124, 131, 191, 192]:

\Y :ﬁkBT(aln‘gj. (22)
dino

Das Aktivierungsvolumen wird tber die Gleichung MVH = 3\/§|(BT

und Gleichung (19) mit der Dehnratenabhangigkeit in Verbindung
gebracht [56] und ein inverser Zusammenhang der beiden Grolen
wird deutlich. Unter Annahme einer konstanten Mikrostruktur kann
das Aktivierungsvolumen berechnet werden. Dieses gibt einen Hin-
weis auf die im Material vorliegenden Verformungsmechanismen (vgl.
Kapitel 2.2).

Die zeitabhangige Spannungsabnahme bei konstanter Verformung
nennt man Spannungsrelaxation. Mit Spannungsrelaxationsversuchen
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ist es moglich, Materialeigenschaften bei konstanter Mikrostruktur zu
ermitteln [49]. Ziel eines Spannungsrelaxationsversuchs [193] ist es,
die Spannungsentwicklung bei konstant gehaltener Dehnung € aufzu-
nehmen (siehe Abbildung 2.6 c)). Diese ist sowohl von der anliegen-
den Spannung als auch von der Temperatur abhangig. Eine Erhdhung
dieser Parameter fihrt zu einem beschleunigten Relaxationsverhalten
im Material. Im Versuch wird eine Probe bei konstanter Temperatur
zunachst einer Verformung unterworfen, Ublicherweise einer Deh-
nung mit konstanter Geschwindigkeit. Bei einem bestimmten Dehn-
wert wird nicht weiter belastet. Ab diesem Zeitpunkt wird das zeitliche
Abklingen der Spannung, also die Spannungsrelaxation des Materials,
gemessen. In dem Malie, in dem die durch die Belastung eingebrachte
elastische Verzerrung in der Probe abgebaut wird, geht auch die
Spannung o bzw. die Last P zurilck. Die fir Spannungsrelaxationsver-
suche typische exponentielle Abnahme der Spannung mit der Zeit
(siehe Abbildung 2.6 c)) ist durch folgende Gleichung beschrieben [49,
124,131, 192, 194]:

AT = ke In(1+ lj . (23)
Vv (o

Dabei ist At die relative Spannungsabnahme, t die Zeit und ¢ eine
Zeitkonstante. Wie aus Indentationskriechexperimenten und Dehnra-
tenwechselversuchen ist auch aus diesen Versuchen das Aktivierungs-
volumen V zuganglich.

2.3.4  Indentation bei erhohten Temperaturen

Bei Raumtemperatur ist das Indentationsverfahren in den letzten
Jahrzehnten zu einem Standardverfahren geworden, um schnell und
genau Materialien und ihre mechanischen Eigenschaften charakteri-
sieren zu konnen. Wie alle mechanischen Eigenschaften sind auch
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Harte und E-Modul temperaturabhangig und die Erweiterung der
Nanoindentation hin zu hohen Temperaturen ist ein aktuell stark
frequentiertes Forschungsgebiet.

Flir erste Versuche wurde eine komplette Nanoindenteranlage in
einen temperaturkontrollierten Raum gestellt, um bei 34 °C Messun-
gen an niedrig schmelzendem Selen durchzufihren, das wegen seiner
hohen homologen Temperatur ein geeignetes Probenmaterial dar-
stellte [184]. In den letzten Jahrzehnten hat sich die Hochtemperatur-
Nanoindentation sehr schnell weiterentwickelt, hin zu héher schmel-
zenden und daher technisch wichtigen Materialien wie Eisen, Nickel
und Kupfer. Die Hochtemperatur-Nanoindentation eréffnet viele neue
wissenschaftliche Moglichkeiten wie z.B. die Untersuchung thermisch
aktivierter Prozesse. Die Entwicklung wurde immer wieder von ver-
schiedenen Autoren festgehalten [195-204]. Kommerziell verfigbare
Systeme liefern bis Temperaturen von ca. 800 °C verlassliche Daten
[146]. Allerdings werden Messungen bei héheren Temperaturen noch
immer durch die technischen Moglichkeiten, wie z.B. Aufbringung der
Temperatur, Temperaturkonstanz, Temperaturdifferenz von Indenter-
spitze und Probe, Degradation des Spitzenmaterials und die thermi-
sche Beeinflussung der Verschiebungsmessung, limitiert.

Im Laufe der Entwicklungen haben sich zwei gdngige Methoden der
Hochtemperatur-Nanoindentation herauskristallisiert. Bei der ersten
Methode wird die Probe auf eine beheizte Platte aufgebracht, wah-
rend die Spitze mit thermisch isoliertem Schaft selbst nicht beheizt
wird. Um die Spitze auf die Temperatur der Probe zu bringen, wird sie
vor dem Test Uber einen langeren Zeitraum, mit einer geringen
konstanten Last, mit der Probenoberflache in Kontakt gebracht [205].
Der zweite Ansatz sieht einen vollstandig isothermen Kontakt zwi-
schen Spitze und Probe vor [198], welcher von groRer Wichtigkeit ist.
Probe und Spitze werden gleichermaRen aktiv geheizt [150, 189].
Heutzutage stehen Literaturdaten verschiedener Materialien und
Testmethoden, darunter Mikrodruckversuche bis 700 °C, zur Verfi-
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gung, bei denen z.B. E-Modul und FlieRspannung von Nickel-
Mikrosdulen konsistent zu bekannten Literaturwerten gemessen
wurden [199, 203]. In Versuchen an Al,03 konnte mittels Hochtempe-
ratur-Nanoindentation wie erwartet eine Abnahme der Harte mit
zunehmender Temperatur nachgewiesen werden. Eine Ubersicht tber
den aktuellen Stand der Technik sowie zuklnftige Herausforderungen
gibt [202].

Das Auftreten thermisch bedingter Abweichung in der Verschie-
bungsmessung beeinflusst malgeblich die Messung der korrekten
Eindringtiefe. Dies konnte eine Erklarung fir die grolRe Streuung der
bisher fir Kriechversuche in der Literatur erfassten Daten sein [10].
Speziell bei héheren Testtemperaturen und langen Messzeiten nimmt
der thermische Einfluss auf die Messdaten signifikant zu und muss
durch eine sorgfaltige Auswertung und Korrektur der Daten berick-
sichtigt werden.

Weitere Schwierigkeiten sind vor allem Probenoxidation [197], Degra-
dation der Spitze [204], Temperaturregelung und Temperaturschadi-
gung der Messelektronik. Die aktuell am haufigsten verwendeten
Spitzen sind aus Borcarbid oder Diamant. Sie behalten auch bei hohen
Temperaturen eine hohe Harte bei [132]. Jedoch kommt es bei der
Indentation von Diamant in Stahl rasch zu Carbidbildung. Dies verur-
sacht eine sehr schnelle Degradation der Spitze und damit eine deutli-
che Verschlechterung der Spitzeneigenschaften. Weitere EinflUsse, die
zu einer deutlichen Abweichung in den Messergebnissen fihren
kénnen, sind die Geschwindigkeit und Taktung der Pumpleistung des
Kuhlwassers, welches fir eine konstante Spitzentemperatur sorgt,
sowie die Konstanz der Kihlwassertemperatur selbst. Im nachfolgen-
den Abschnitt werden verschiedene Einflussfaktoren auf Nanoinden-
terdaten behandelt.
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2.3.5 Einflussfaktoren auf Nanoindenterdaten

Um nur Effekte der Probe zu ermitteln, ist eine Korrektur der Maschi-
nensteifigkeit notwendig. Die aus den Last-Verschiebungsdaten
ermittelte Kontaktsteifigkeit S ist gleich der inversen Gesamtnachgie-
bigkeit Cges. Diese setzt sich additiv aus der Nachgiebigkeit des Rah-
mens Cranmen UNd der Nachgiebigkeit der Probe Cp,ope Zusammen. Es ist
Cges = Cprobe + Crahmen- Durch Einsetzen der Sneddon-Gleichung (Glei-
chung (8)) fur die Nachgiebigkeit der Probe gilt folgender Zusammen-
hang [142]:

N

Coe =+ Crpypmy

ges 2E*\/Z

Wird die Gesamtnachgiebigkeit Ces Uber ]/JAC aufgetragen, so

entspricht der y-Achsenabschnitt der erhaltenen Geraden der Rah-

(24)

mensteifigkeit. Die Gesamtsteifigkeit wird anschlieRend mit der
ermittelten Rahmensteifigkeit korrigiert um die Nachgiebigkeit der
Probe zu ermitteln.

Weiterhin hat die Festlegung des Erstkontakts der Indenterspitze mit
der Probenoberflache einen Einfluss auf die Verschiebungsdaten.
Sobald die Indenterspitze die Probe berlhrt steigt die Last mit der Zeit
an. Anhand dessen wird der Nullpunkt der Verschiebungsdaten
festgelegt. Dies sollte mit groRer Sorgfalt geschehen.

Einen weiteren Einfluss auf die Verschiebungsdaten hat die Rauheit
der Proben. Bei Oberflachenunebenheiten in der GroRenordnung der
Indentergeometrie kann es vorkommen, dass die Indenterspitze

|u

einmal auf einem ,Berg” und einmal in einem ,Tal” auf der Probe
aufsetzt. Beides spiegelt nicht die tatsachliche Oberflache wieder und
fahrt zu einer Veranderung der Verschiebungsdaten. Dieser Effekt

kommt vor allem bei pyramidalen Indentergeometrien und kleinen
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Lasten zum Tragen. FiUr sphérische Indentergeometrien sind die
Einflisse eher gering. Die Rauheit einer Oberflache kann zum Beispiel
Uber den Parameter der quadratischen Rauheit R, quantifiziert wer-
den. R, entspricht dem quadratischen Mittel:

(25)

Dabei ist /, die Gesamtmessstrecke und z(x) die Amplitude als Funkti-
on der Messlange x. Um die Oberflachengiite bzw. Rauheit einer
Probe zu verbessern ist es Ublich, die Probe einem Polierprozess zu
unterziehen. Dabei werden Poliersuspensionen mit abnehmender
PartikelgroRe zu Hilfe genommen. Sauberes und sorgfaltiges Arbeiten
ist unbedingt notwendig, um ein gutes Ergebnis zu erzielen. Nano-
indentationsdaten zeigen auch eine starke Abhéangigkeit von der Art
der Praparation. Durch mechanisches Polieren wird eine mehr oder
weniger starke Defektschicht in die Probenoberfldache eingebracht [5].
Um den Einfluss dieser verfestigend wirkenden Defektschicht zu
reduzieren empfiehlt es sich, einen Elektropolierschritt anzuhangen.

Einen signifikanten Einflussfaktor stellt bei allen Methoden die Mess-
zeit und damit der Einfluss der thermisch induzierten Abweichung in
der Verschiebungsmessung dar. Dies ist dem Aufbau des Nanoinden-
tationssystems geschuldet, da die Aufnahme der Verschiebung nicht
direkt an der Probe, sondern mittels kapazitiven Wegaufnehmers in
der Sdule des Indentationskopfes stattfindet. Die gemessene Ver-
schiebung enthalt neben der Verschiebung der Indenterspitze zusatz-
liche, nicht werkstoffspezifische Anteile. Dies fuhrt eventuell zu
grofRen, schwer zu berlcksichtigenden systematischen Fehlern in den
Messergebnissen [206]. Je langer die Haltezeit und damit die Dauer
einer Messung sind, desto gréRer sind die Ungenauigkeiten in den
Messergebnissen. Um dies zu quantifizieren wird in aller Regel bei
Erreichen von 90 % der Entlastung ein Haltesegment mit konstanter
Last in die Messung eingefligt. Mit der dabei ermittelten Driftrate
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(lineare Abschatzung der Verschiebungs-Zeit-Daten aus dem Halte-
segment) werden die Verschiebungsdaten anschlieRend korrigiert.

Um die Beeinflussung der Last- und Verschiebungsdaten durch Er-
schitterungen wahrend der Messung zu reduzieren bzw. zu vermei-
den, sind die verwendeten Gerate auf aktiv gedampften Probenti-
schen gelagert. Grundsatzlich ist die Last jedoch eine sehr zuverldssige
Messgrofe und deutlich weniger fehlerbehaftet als die Verschie-
bungsmessung. |hr Fehler wird nur durch die Genauigkeit bestimmt,
mit der die Last auf die Probe aufgebracht werden kann. Dies wird bei
der Erklarung der verwendeten Geradte in Kapitel 3.2.1 naher be-
schrieben.

Neben einer unzureichenden Kontaktflachenkalibrierung der Inden-
terspitze, konnen zwei weitere Effekte, Pile-Up und Sink-In (vgl.
Abbildung 2.7), die Bestimmung der Kontaktflache beeinflussen [142]
und zu einer Veranderung der ermittelten Daten fiihren. Unter Pile-Up
versteht man einen plastischen Aufwurf um den verbleibenden
Eindruck herum an der Materialoberflache, wéhrend es beim Sink-In
zu einem verstarkten Einsinken des Eindrucks gegentber der Oberfla-
che kommt. Auftreten und GroRRe der beiden Effekte werden von zwei
Dingen maRgeblich bestimmt. Zum einen vom E/H-Verhaltnis und zum
anderen vom Verfestigungsverhalten des zu untersuchenden Materi-
als. Betrachtet man dasselbe kfz Metall (z.B. Nickel), so bleibt der E-
Modul konstant und der auftretende Kontaktflacheneffekt ist abhan-
gig von der Harte des Materials, die wiederum maRgeblich durch die
Korngrofe beeinflusst wird.
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Last P

Originale

/ Oberflache

Abbildung 2.7: Schematischer Querschnitt eines Indents unter Last zur
Darstellung von Pile-Up (links) und Sink-In (rechts) fiir eine konische
Indentergeometrie zusammengefiihrt aus [137] und [207].

In kfz Metallen kleiner KorngroRen werden die Versetzungen durch
die vielen Korngrenzen in ihrer Bewegung sehr stark eingeschrankt. Es
kommt zu einer Hartesteigerung, die mit dem Hall-Petch-Effekt erklart
werden kann. Diese Materialien zeigen, im Vergleich zu grobkdérnigem
Material, wenig bis keine Verfestigung und besitzen ein kleines
E/H-Verhaltnis. Bei der Indentation kommt es zu einem starken
Materialaufwurf (Pile-Up) entlang der Flanken des Indenters [207].
Dadurch ist die tatsdchliche Kontakttiefe groRer als die gemessene
Eindringtiefe, was zu einer Unterschatzung der Kontaktflache aus den
gemessenen Last-Verschiebungsdaten um bis zu 60 % fihren kann
[208]. Die mechanischen Eigenschaften des untersuchten Materials
werden Uberschatzt.

Im Gegensatz dazu weisen kfz Metalle grolBer KorngréRen ein starkes
Verfestigungsverhalten auf und besitzen ein hohes E/H-Verhaltnis.
Versetzungsbewegung ist im Vergleich zu kleinen Kérnern sehr einfach
und ohne grolRe Einschrankungen moglich. Die Verformung wird von
einem groRen Materialvolumen getragen und die plastische Zone
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reicht weit ins Material hinein. Ein, im Vergleich zu kleinen Korngroé-
Ren viel geringeres Materialaufwurfverhalten an den Eindruckrandern
tritt auf. Dies zieht einen geringeren Pile-Up bzw. einen negativen
Materialaufwurf (sogenannter ,Sink-In-Effekt”) nach sich [142, 207].
Die tatsdchliche Kontakttiefe ist folglich kleiner als die gemessene
Eindringtiefe. Harte und E-Modul werden unterschéatzt. Eine Moglich-
keit, diese Kontaktflacheneffekte zu berlcksichtigen wird in [209]
genannt. Darin wird ein Power-law-Ansatz fur die Quantifizierung des
Pile-Up bzw. des Sink-In vorgeschlagen um die Auswirkungen auf den
ISE vorherzusagen. Dieser Ansatz wird in der vorliegenden Arbeit
jedoch nicht angewendet. Sowohl Pile-Up als auch Sink-In werden in
der Oliver & Pharr-Methode nicht berlcksichtigt. Da die Kontakttie-
fe h. quadratisch in die Berechnung der Kontaktflache eingeht, sollte
der durch Pile-Up oder Sink-In verursachte Unterschied zwischen h
und h. bei der Interpretation von Nanoindentationsdaten sorgfaltig
bedacht werden.
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Diese Arbeit hat das Ziel, den Korngrenzeneinfluss auf mechanische
und zeitabhangige Eigenschaften kubisch flachenzentrierter Metalle,
anhand des Modellmaterials Nickel, sowohl| mittels bekannter Stan-
dardmethoden als auch mit einer neu entwickelten Spannungsrelaxa-
tionsmethode, ausfihrlich zu untersuchen. Zusatzlich werden Ein-
flussgroRen auf Nanoindentationsdaten wie z.B. Oberflachenprépara-
tion, Anwendung der CSM-Methode und verschiedene
Auswertemethoden an denselben Nickelproben fiir drei verschiedene
KorngroRen charakterisiert.

In diesem Kapitel werden die experimentellen Details ausfihrlich
beschrieben. Das Kapitel ist in zwei Unterkapitel aufgeteilt. Das erste
erldutert die Praparation und Charakterisierung der Proben, wahrend
sich das zweite Kapitel den durchgefiihrten Nanoindentationsversu-
chen widmet.

3.1 Probenpraparation und -charakterisierung

Fir diese Arbeit wurden nanokristalline (nc) und ultrafeinkristalline
(ufc) Nickelproben mit einer Reinheit von 99,5 % bzw. 99,9 % von der
Firma Integran Technologies Inc. durch elektrolytische Abscheidung
hergestellt. Die mikrokristallinen (mc) gewalzten Proben mit einer
Reinheit von 99,9 % stammten von der Firma Goodfellow. Die Proben
mit einer Dicke von ca. 150 um wurden auf ein Mall von ca.
1,5 cm x 1 cm beschnitten, die Ecken rundgefeilt und anschlieRend mit
einem Cyano-Acrylat-Standardkleber auf einen Standard-Probenhalter
aus Aluminium aufgeklebt. Der Probenhalter ist fiir den Einbau in die
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beiden verwendeten Nanoindenter (Nanoindenter XP, MTS, Eden
Praire, MN, USA und Nanoindenter G200, Keysight Technologies,
Chandler, AZ, USA) gleichermalen geeignet. Die Proben wurden von
Hand mit Hilfe rotierender Schleifscheiben verschiedener Kérnungen
geschliffen und sehr vorsichtig bis zu einem finalen Schritt von 1 um
Diamant Suspension manuell poliert. An den so praparierten Proben
wurde zundchst der Einfluss der oberflachlichen Verformungsschicht
auf die Nanoindentationsdaten untersucht. AnschlieBend wurden die
Proben mit 0,05 um Aluminiumoxid-Suspension ca. 3 h mit einer
Vibrationspoliermaschine (Vibromet 2, Buehler, Uzwil, Schweiz)
vibrationspoliert, um die, durch die mechanische Politur eingebrachte,
Verformungsschicht auf der Probenoberflache weitgehend abzutra-
gen. Sie wurden danach noch einmal derselben Messprozedur wie im
mechanisch polierten Zustand unterworfen und fir alle weiteren
Experimente verwendet.

Fir die Messungen bei erhéhten Temperaturen wurde ein am Karls-
ruher Institut fir Technologie flir den Nanoindenter XP entwickelter
und gebauter Heiztisch verwendet [210]. Fir die Messung mit diesem
Heiztisch war ein anderer Probenhalter notwendig. Dazu wurde eine
weitere Probe je KorngroRRe auf einen selbst gefertigten Aluminium-
halter aufgeklebt und bis zum vibrationspolierten Zustand wie oben
beschrieben prapariert.

Die Mikrostruktur der Proben wurde mit verschiedenen Mikroskopen
untersucht. Fir die Feststellung der Mikrostruktur des nc Nickels
wurde ein Transmissionselektronenmikroskop (TEM; Tecnai G2 F20 X-
TWIN, FEI, USA) verwendet. Die TEM-Proben wurden konventionell
prapariert mit den in Tabelle 3.1 aufgelisteten Parametern.
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3.1 Probenpréparation und -charakterisierung

Tabelle 3.1: Verwendete Parameter fiir TEM-Probenherstellung.

Elektrolyt Elektrolyttemperatur ~ Spannung  Strom

80 vol. % Methanol

19,3 °C 10V 80 mA
20 vol. % Schwefelsdure ’ m

Vor dem Einbau wurden die Proben mit einem Plasma Cleaner (Plas-
ma Prep 5, Gala Instrumente, Bad Schwalbach, Deutschland) fir
2:30 min gereinigt. Die mittlere KorngrofSe wurde mittels des Flachen-
verfahrens an Hellfeld-Aufnahmen ermittelt. Dazu wurden nur Berei-
che ausgewertet, in denen die Korngrenzen gut erkennbar waren. Fir
eine belastbare Statistik sind zur Auswertung der KorngréfRe ca. 300
Korner bericksichtigt worden.

Zur Untersuchung der Mikrostruktur der mc und ufc Proben mit Hilfe
von Elektronen- und lonenstrahlung wurde ein Zweistrahlmikroskop
(Nova 200 Nanolab, FEI, USA) verwendet. Wenn nicht anders be-
schrieben, wurden die Bilder generell mit einer Beschleunigungsspan-
nung von 5 kV bei einem Strom von 0,4 nA aufgenommen. Es wurde
entweder ein Everhardt-Thornley-Detektor (ETD) oder ein Inlens-
Detektor (engl.: through-the-lens detector, TLD) verwendet. Die
Auswertung der KorngrofRe erfolgte mittels Linienschnittverfahren
[211, 212] ohne Bericksichtigung der im ufc Nickel vorliegenden
Zwillinge.

Die quadratische Rauheit der mechanisch und vibrationspolierten
Proben wurde mit einem Rasterkraftmikroskop (engl.: Atomic Force
Microscope, AFM); (Bruker Dimensions lcon, Bruker Corporation,
Billerica, MA, USA) ermittelt. Zur Untersuchung einer Probenoberfla-
che von 75 um x 75 um wurde der sog. tapping mode verwendet. Die
gemessene quadratische Rauheit der Proben betrug fir alle Proben
zwischen 3 nm und 6 nm. Ihr Einfluss auf die ermittelten Nanoinden-
tationsdaten ist damit vernachlassigbar.
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3 Experimentelle Methoden

3.2 Nanoindentationsversuche

Dieses Unterkapitel ist in funf Abschnitte gegliedert. Der erste Ab-
schnitt beginnt mit einer detaillierten Beschreibung der verwendeten
Gerdte. Im zweiten Abschnitt werden die Untersuchungen verschie-
dener Einflussfaktoren erldutert. Die Durchfihrung der dehnratenab-
hangigen Experimente wird im dritten Abschnitt behandelt. Im vierten
Abschnitt werden die Entwicklung der Methode mit konstanter
Steifigkeit und ihre Anwendung bei erhéhten Temperaturen beschrie-
ben. Der letzte Abschnitt erldutert die durchgefiihrten Untersuchun-
gen zum IndentationsgrofReneffekt. Am Ende des Kapitels gibt
Tabelle 3.3 eine Ubersicht (iber die in dieser Arbeit durchgefithrten
Messungen.

3.2.1 Verwendete Gerate

Ein Nanoindenter besteht grundsatzlich aus einem Indenterkopf,
einem optischen Mikroskop und einem Préazisionsprobentisch, die
Uber einen starren Rahmen verbunden sind (siehe schematische
Darstellung in Abbildung 3.1). Mit dem Prazisionsprobentisch kann die
Probe mit hoher Genauigkeit zwischen Indenter- und optischer Achse
bewegt werden. Die Last wird Uber eine Magnetspule aufgebracht
wahrend die Eindringtiefe Gber kapazitive Wegaufnehmer gemessen
wird.

48



3.2 Nanoindentationsversuche

Magnet / Spule

Starrer

Rahmen
Feder-

aufhdngung

Kapazitiver
Wegaufnehmer|

Probe
Verfahrbarer
Prézisions-
probentisch

. Indenter

Abbildung 3.1: Abbildung des verwendeten Nanoindenters G200 mit
schematischer Darstellung des Aufbaus eines Nanoindenters.

Fir die Nanoindentationsversuche wurden zwei verschiedene Geréate
verwendet. Zum einen der Nanoindenter G200, welcher mit einem
XP-Messkopf und einem Dynamic-Contact-Mode-Messkopf (DCM) fiir
sehr kleine Lasten ausgestattet ist. FUr die Messungen bei erhohten
Temperaturen wurde der Nanoindenter XP mit einem XP-Messkopf
und einem selbst gebauten Heiztisch (siehe Kapitel 3.2.4) verwendet.
Mit allen Messkopfen war die CSM-Methode mdglich. Sie verflgen
Uber die in Tabelle 3.2 angegebenen Kennwerte.

Tabelle 3.2: Herstellerangaben zu den verwendeten Messkdpfen XP
und DCM [213].

XP-Messkopf DCM-Messkopf
Maximale Last 500 mN 10 mN
Lastgenauigkeit 50 nN 1nN
Verschiebungsgenauigkeit <0,01 nm 0,0002 nm

Wiéhrend einer Messung wird fortlaufend die Temperatur innerhalb
des geschlossenen Gehauses aufgenommen, welches zur zusatzlichen
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3 Experimentelle Methoden

Reduzierung der Umwelteinflisse auf einem passiven Dampfungstisch
gelagert ist. Die Maschinensteifigkeit und die Federkonstanten wur-
den regelmaRig Uberprift und kalibriert, ebenso wurden die verwen-
deten Spitzen an amorphem Quarzglas mit bekannten mechanischen
Eigenschaften (E = 74,5 GPa, v = 0,18) nachkalibriert. Fir die Messung,
Datenerfassung und -auswertung wurde die Software TestWorks 4
bzw. Nanosuite und Origin 9.0 verwendet.

Als Prifkorper wurden selbstahnliche Berkovich-Spitzen aus Diamant
verwendet. Bei allen im Rahmen dieser Arbeit durchgefihrten Mes-
sungen wurden jeweils zehn Eindriicke pro Methode und Probe
durchgefiihrt, um eine ausreichende Statistik zu gewahrleisten. Der
Abstand zwischen den einzelnen Messpunkten wurde so gewahlt, dass
ein Uberschneiden der sich ausbildenden plastischen Zonen der
einzelnen Eindriicke ausgeschlossen war. Flr einen Berkovich-
Indenter flhrt diese Bedingung zu einem minimalen Abstand vom 20-
fachen der maximalen Eindringtiefe zwischen den Messpunkten. Die
am Nanoindenter XP verwendete Frequenz betrug 45 Hz, die Amplitu-
de 2nm, fir das DCM wurde eine Frequenz von 75Hz und eine
Amplitude von 1 nm verwendet. Das AusmaR der thermisch bedingten
Abweichung in der Verschiebungsmessung wurde durch ein Halte-
segment Gber 50 s bestimmt, nachdem die Probe ca. 90 % entlastet
wurde. Anhand dessen wurden die Rohdaten korrigiert. Wahrend bei
der konventionellen, statischen Nanoindentierung die Auswertung
nach Oliver & Pharr erfolgte, erlaubt die CSM-Technik zusatzlich eine
kontinuierliche Bestimmung der Kontaktsteifigkeit und daraus folgend
der Harte und des Elastizitdtsmoduls in Abhdngigkeit von der Eindring-
tiefe [214]. Die Korrektur der Maschinensteifigkeit sowie die Spitzen-
kalibrierung erfolgten nach Oliver & Pharr [137, 215]. Am Ende dieses
Kapitels zeigt Tabelle 3.3 eine vollstandige Ubersicht tber die durch-
gefihten Messungen an den verschieden praparierten Proben der
unterschiedlichen KorngréRen. Der genaue Messablauf ist nachfol-
gend erlautert.
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3.2 Nanoindentationsversuche

3.2.2  Untersuchung verschiedener Einflussfaktoren

Die Auswertung aller in dieser Arbeit gezeigten Nanoindentationsda-
ten erfolgte mit einer sorgfaltig kalibrierten Kontaktflachenfunktion,
die einer regelmaRigen Uberpriifung unterzogen wurde. Die Maschi-
nensteifigkeit wurde korrigiert, sodass rein aus dem Probenmaterial
stammende Materialeigenschaften erhalten wurden. Ebenfalls wurde
der Erstkontakt der Indenterspitze mit der Probenoberflache Uber-
prift und ggf. entsprechend korrigiert. Fir alle Daten wurde die
thermische Abweichung der Verschiebungsmessung berlcksichtigt.
Detaillierte Informationen sind in Kapitel 2.3.5 gegeben worden.
Unterschiedliche Einflussfaktoren wurden anhand Proben verschiede-
ner KorngréRen fur Nickel ausfihrlich untersucht.

Im ersten Schritt wurde der Einfluss der Oberflachenpradparation auf
die Messdaten fir verschiedene Korngréen untersucht. Zuerst
wurden die Proben im mechanisch polierten Zustand getestet, an-
schlieRend vibrationspoliert und noch einmal derselben Messprozedur
unterworfen. Um weitere Einflisse auszuschlieRen wurde hierbei
dasselbe Gerat (Nanoindenter XP), derselbe Messkopf (XP-Messkopf),
dieselbe Methode (Standardmethode mit CSM-Methode, Eindringtie-
fe 2000 nm) und dieselbe Auswertemethode (dynamische Datenaus-
wertung) verwendet.

In einem zweiten Schritt wurde der Einfluss der CSM-Methode auf die
Messdaten fiur die verschiedenen KorngréRen untersucht. Es wurden
Messungen bei verschiedenen Eindringtiefen (300 nm - 2000 nm) mit
einer Standardmethode mit und ohne Verwendung der CSM-Methode
durchgefihrt. Hierbei wurde dasselbe Gerdat (Nanoindenter XP),
derselbe Messkopf (XP-Messkopf), Proben derselben Praparation
(vibrationspoliert) und dieselbe Auswertemethode (Methode von
Oliver & Pharr) verwendet.
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3 Experimentelle Methoden

Im dritten Schritt wurde der Einfluss des verwendeten Messkopfs auf
die Messdaten fur die verschiedenen KorngroRen untersucht. Es
wurden sowohl Messungen mit dem DCM-Messkopf (Eindringtiefe
30 nm - 250 nm) als auch mit dem XP-Messkopf (Eindringtiefe 300 nm
- 2000 nm) durchgefihrt. Hierbei wurde dassselbe Gerat (Nanoinden-
ter XP), dieselbe Methode (Standardmethode mit CSM-Methode),
Proben derselben Praparation (vibrationspoliert) und dieselbe Aus-
wertemethode (Methode von Oliver & Pharr) verwendet.

Zusatzlich wird die klassische Hartemessung mit der Nanoindentation
verglichen. Im letzten Schritt wird daher der Einfluss der Auswerteme-
thode auf die ermittelten mechanischen Eigenschaften an nc Nickel
untersucht. Es wurde eine Messung am Nanoindenter XP mit dem XP-
Messkopf unter Verwendung einer Standardmethode mit CSM-
Methode an vibrationspoliertem nc Nickel durchgefiihrt. Die Auswer-
tung der dabei aufgenommenen Last- und Verschiebungsdaten
erfolgte sowohl dynamisch als auch mit der Methode nach
Oliver & Pharr.

Im Anschluss wurde die Probe einer optischen Auswertung unterzo-
gen. Dabei wurden die resultierenden Indents mit einem konfokalen
Lichtmikroskop (VK-9710, KEYENCE, Osaka, Japan) vermessen, wobei
Kontaktflache und -tiefe festgestellt wurden. Die Kontaktflache wurde
mit (gelbe Linie in Abbildung 3.2) und ohne (rote Linie in
Abbildung 3.2) Berlcksichtigung des Pile-Up vermessen, wie es nach-
folgend dargestellt ist:
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3.2 Nanoindentationsversuche

- & -

Abbildung 3.2: Darste//ung der Kontaktflichenmessung mit (gelbe
Linie) und ohne (rote Linie) Bertiicksichtigung des Pile-Up anhand eines

Eindrucks in nc Nickel mittels Keyence VK-9710 aufgenommen.

Die zugehorige Kontakttiefe wurde mittels eines Tiefenprofils durch
die tiefste Stelle des Eindrucks ermittelt, wie es in Abbildung 3.2 mit
der schwarzen Linie dargestellt ist. Die Harte wurde anschlieRend aus
der optisch gemessenen Kontaktflache A und der gemessenen maxi-
malen Last P, nach Gleichung (12) berechnet und mit den Daten aus
der Nanoindentation verglichen. Der Einfluss der Dehnrate auf die
Messdaten wurde fur die verschiedenen KorngrofRen untersucht. Die
Vorgehensweise ist im nachsten Abschnitt ausfihrlich erlautert.

3.2.3  Dehnratenabhangige Experimente

Die Durchfuhrung der Dehnratenwechselversuche (siehe schemati-
sche Darstellung in Abbildung 3.3) erfolgte mit dem XP-Messkopf des
Nanoindenters G200 [9] unter Verwendung der CSM-Methode. Mit
einer Berkovich-Spitze wurden jeweils zehn Indents durchgefiihrt und
die ermittelten Daten wurden mit der Methode von Oliver & Pharr
ausgewertet. Im Versuch wurde wahrend des Belastungssegments
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3 Experimentelle Methoden

eine Dehnrate von P/P=0,1 1/s konstant gehalten, bis eine Eindring-
tiefe von 1000 nm erreicht war. Dies diente der Sicherstellung eines
vom ISE unabhdngigen Harteverlaufs. Danach wurde die Dehnrate, in
Abschnitten von 250 nm, stufenweise, bis zu einer maximalen Ein-
dringtiefe von 3000 nm, gedndert. Ausgehend von einer Referenz-
dehnrate (0,1 1/s) wurden drei weitere Dehnraten (0,02 1/s, 0,005 1/s
und 0,001 1/s) angewendet. Harte H und E-Modul £ wurden (ber
einen Bereich von 100 nm in jedem konstanten Dehnratenbereich

gemittelt.
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Abbildung 3.3: Schematische Darstellung der durchgefiihrten Dehnra-
tenwechselversuche an mc, ufc und nc Nickel.

Zur Durchfihrung der Nanoindentationskriechversuche wurde der
Nanoindenter XP mit XP-Messkopf verwendet [9, 14]. Es wurden
jeweils zehn Indents mit einer Berkovich-Spitze durchgefiihrt. Nach
dem Einbau ins Geradt wurden die Proben bei Raumtemperatur (RT)
unter Verwendung der CSM-Methode bis zu einer Tiefe von 2000 nm
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3.2 Nanoindentationsversuche

belastet. Im darauffolgenden Haltesegment wurde fir 600 s die Last
konstant gehalten. Im Anschluss an das Haltesegment wurde die
Probe auf 10 % der Maximallast entlastet, woraufhin die Last fir
weitere 50 s, zur Ermittlung der thermisch bedingten Abweichung in
der Verschiebungsmessung, konstant gehalten wurde. AbschlieRend
erfolgte die komplette Entlastung der Probe.

Bei Nanoindentationskriechversuchen ist die Verschiebungsmessung
aufgrund der langeren Haltezeit im Haltesegment oftmals stark
fehlerbehaftet. Daher wurde das CSM-Signal verwendet, um die
thermisch bedingt veranderten Eindringtiefe-Daten zu korrigieren. Die
Auswertung erfolgte mit konstantem E-Modul und ist im Folgenden
naher erlautert. Unter der Annahme, dass der reduzierte E-Modul des
Materials konstant ist und als Steifigkeit die dynamische Kontaktstei-
figkeit des CSM-Signals S¢s verwendet wird, kann die tatsachliche
Kontaktflache direkt aus der Sneddon-Gleichung (Gleichung (8)) wie
folgt berechnet werden:

_ T S
A\C 4ﬁ2 E*Z :

Dabei ist 8 eine Geometriekonstante, die fur Berkovich-Indenter einen

(26)

Wert von 1,034 annimmt. Durch Einsetzen von Gleichung (26) in
Gleichung (12) kann die Harte direkt in Abhangigkeit von der Steifig-
keit berechnet werden. Da hierflr die tatsdchliche Kontaktflache
verwendet wird, sind Effekte wie Pile-Up oder Sink-In bertcksichtigt
worden. AuRerdem berechnet sich die Kontakttiefe h. aus der Losung
der Gleichung fir die Kontaktflaichenfunktion der Indenterspitze
(Gleichung (10)).
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3 Experimentelle Methoden

3.2.4  Methodenentwicklung: Versuche bei konstanter
Steifigkeit

In einem Indentationskriechversuch mit konstanter Lastregelung wird
die Last wahrend des gesamten Haltesegments konstant geregelt und
die Verdnderung der Eindringtiefe untersucht. Dabei kommt es zu
einer kontinuierlichen VergréBerung der plastischen Zone. Dies
verursacht eine Abweichung in den Messdaten, die schwierig zu
kontrollieren ist. Bei klassisch ausgewerteten Indentationskriechver-
suchen kommt es durch thermische Einflisse zu einer Abweichung in
den Verschiebungsdaten. Diese setzt sich additiv aus der gemessenen
Eindringtiefe und dem Messfehler aufgrund von Temperaturanderun-
gen zusammen. Die Verschiebungsdnderung durch Temperaturdnde-
rungen flhrt, je nach Richtung, zu einer zu grofR oder zu klein gemes-
senen Verschiebung. Der Messfehler hat erheblichen Einfluss auf die
ermittelten Daten und fihrt zu schlecht reproduzierbaren Messer-
gebnissen.

In dieser Arbeit wird, basierend auf den Erkenntnissen und Problemen
der Nanoindentationskriechversuche, eine Methode entwickelt, die
die beiden Ansatze, sowohl einer plastischen Zone mit konstanter
Grole als auch einer von thermischen Einflissen unabhdngigen
Auswertung, vereint. Dies sind entscheidende Vorteile der entwickel-
ten Spannungsrelaxationsmethode. Die Idee der Methode wird im
Folgenden naher erldutert.

Fir die Entwicklung der Spannungsrelaxationsmethode wurde High-
Density Polyethylen (HD-PE) verwendet, da bei HD-PE schon bei
Raumtemperatur ausgepragte Kriecheigenschaften aufweist. Im
Vergleich zu Metallen ist daher ein sehr deutlicher Effekt zu erwarten.
Durch Kombination von Gleichung (12) mit der Sneddon-Gleichung
(Gleichung (8)) erhalt man durch Umstellen folgenden Zusammen-
hang flr die Harte:
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7E¢su

Wird im experimentellen Versuch, bei vorgegebenem konstantem

H P. (27)

E-Modul, eine konstante dynamische Kontaktsteifigkeit Sy erreicht,
so muss zum Konstanthalten der Kontaktflache ein Abfall der Last
erfolgen, die als Messsignal aufgenommen wird (siehe Abbildung 3.4).

Experimentelle Vorgabe Materialantwort
SCSM P
A
>t >t

Abbildung 3.4: Schematische Darstellung eines Versuchs bei konstan-
ter dynamischer Steifigkeit Scsy (rotes Signal). Die abfallende Last P
(blaues Signal) wird als Messsignal aufgenommen.

Uber Gleichung (27) kann Uber die komplette Eindringtiefe direkt die
Harte des Materials berechnet werden. Dies geschieht ohne auf die
fehleranfallige Verschiebungsmessung zurlckgreifen zu missen, da
die Kontaktflache durch Kombinieren von Gleichung (12) und Glei-
chung (8) eliminiert wurde.

AnschlieRend wird die Harte Uber Gleichung (19) in eine Spannung
transformiert, um die erhaltenen Daten verschiedener Messmetho-
den und verschiedener Materialien vergleichbar zu machen. Fir die
Berechnungen in dieser Arbeit wurde ein Constraint-Faktor von
¢ =2,8 verwendet [9]. Die fur Spannungsrelaxationsversuche typische
exponentielle Abnahme der Spannung mit der Zeit (siehe
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Abbildung 2.6 c)) kann durch Gleichung (23) beschrieben werden und
das Aktivierungsvolumen V wird zuganglich.

Far die Messungen bei hoheren Temperaturen kam im Nanoinden-
ter XP ein selbst gebauter Heiztisch (schematisch dargestellt in
Abbildung 3.5) [210] zum Einsatz. Die Proben wurden mit Hilfe von
Peltierelementen auf Temperatur gebracht. Flir eine zuverldssige
Arbeitsweise der Peltierelemente ist eine konstante Referenztempera-
tur notwendig. Diese wurde mit Hilfe einer passiven Wasserkihlung
gewdhrleistet, die durch den Probenhalter gefihrt wird. Damit war
das Erreichen einer Temperaturkonstanz von +0,1 °C moglich. Die
Spitze wurde nicht zusatzlich beheizt. Um eine ausreichende Tempe-
raturstabilitdt zu gewahrleisten wurde sie mit der beheizten Probe in
leichten Kontakt gebracht und dieser wurde ldngere Zeit gehalten,
bevor der eigentliche Versuch gestartet wurde.

Wasserspeicher
PID-Steuerung

Pumpenfluss

Wasserkiihlung Kihler

Abbildung 3.5: Heiztisch zur Verwendung im Nanoindenter XP [210].

Die Messungen wurden mit dem Nanoindenter XP mit XP-Messkopf
durchgefihrt. Fir die Messungen wurde eine Berkovich-
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Diamantspitze verwendet. Um bessere Temperaturstabilitdt zu ge-
wahrleisten war die Spitze mit einem thermisch isolierten Schaft
ausgestattet. Als Schaftmaterial wurde die Borsilikat-Glaskeramik
Macor verwendet, da diese eine sehr geringe thermische Ausdehnung
(9,3m/(mK)) und eine niedrige thermische Leitfahigkeit
(1,46 W/(m K)) besitzt. Dies soll den Warmeabfluss in die Indentie-
rungshalterung und weiter zu den kapazitiven Wegaufnehmern
verhindern. Des Weiteren ermoglicht es ein sicheres Aufheizen des
Diamantprifkorpers auf Probentemperatur.

Die Messungen wurden bei 18 °C, 60 °C und 90 °C an allen verwende-
ten Korngrolen (mc, ufc, nc) durchgefihrt. Es wurden zehn Indents
pro Temperatur mit einer Haltezeit von 600s gemacht. Da die
Schmelztemperatur von Nickel bei ca. 1455 °C liegt, bewegen sich die
homologen Temperaturn zwischen 0,17 und 0,21. Damit sind sie
deutlich unterhalb dem Wert von 0,4 (siehe Gleichung (5)), ab wel-
chem mit einem ausgepradgten Kriechverhalten gerechnet wird. Die
Eindringtiefe beim Start des Haltesegments mit konstanter Steifigkeit
betrug jeweils 2000 nm.

3.2.,5 IndentationsgroRReneffekt

Um den IndentationsgroReneffekt zu charakterisieren wurden ver-
schiedene Arten von Versuchen mit dem Nanoindenter G200, ausge-
stattet mit einer Berkovich-Spitze, durchgeflihrt. Der XP-Messkopf
wurde fir Eindringtiefen zwischen 80 nm und 2000 nm und der DCM-
Messkopf fUr Eindringtiefen zwischen 30 nm und 250 nm verwendet.
Mit dem DCM-Messkopf wurden nur Standardmessungen im CSM-
Modus durchgefthrt, mit dem XP-Messkopf erfolgten zusatzlich auch
Standardmessungen ohne CSM. Es wurden zehn Indents pro Eindring-
tiefe mit einer konstanten Dehnrate von h/h = 0,05 1/s durchgefiihrt.
Die Last an der Stelle der maximalen Eindringtiefe wurde Uber eine
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Dauer von 10s konstant gehalten. Anschlielend wurde die Probe
entlastet, wobei bei 90 % Entlastung ein Haltesegment mit einer
Dauer von 50 s zur Ermittlung der thermisch bedingten Abweichung in
der Verschiebungsmessung durchgefiihrt wurde. Uber die Kontaktstei-
figkeit aus den oberen 10 % der Entlastungskurve sind nach der
Oliver & Pharr-Methode die mechanischen Eigenschaften Harte und
E-Modul berechnet worden.

Tabelle 3.3 gibt eine Ubersicht tber die durchgefiihrten Messungen
sowie die dabei verwendeten Proben und Oberflachenpraparationen.

Tabelle 3.3: Ubersicht tiber die durchgefiihrten Experimente an Nickel
und high-density Polyethylen (HD-PE).

Nickel Nickel HD
mechanisch poliert  vibrationspoliert PE
mc ufc nc mc ufc nc
Vergleich der
N . X X X X X
Praparation
Vergleich mit und y y y
ohne CSM-Methode
Indentations- y y y
groReneffekt
Untersuchung y
des Pile-Up
Dehnraten-
X X X
wechselversuche
Indentations- y y y
kriechversuche
Versuche mit kon-
e X X X X
stanter Steifigkeit
Mikrostrukturelle
X X X

Untersuchungen
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4 Ergebnisse

Dieses Kapitel ist in finf Unterkapitel gegliedert. Die ersten beiden
Unterkapitel beschreiben die Mikrostruktur sowohl vor als auch nach
der Verformung des Materials. Im dritten Unterkapitel werden ver-
schiedene Einflussfaktoren auf die mechanischen Eigenschaften
verschiedener KorngrofBen gezeigt. Im nachfolgenden Unterkapitel
werden die Ergebnisse zum zeitabhangigen Verhalten von Nickel
vorgestellt. Im letzten Unterkapitel folgt die Vorstellung des Indenta-
tionsgroReneffekts.

Far alle nachfolgend gezeigten Nanoindentationsdaten wurden
Erstkontakt zwischen Indenterspitze und Probenoberflache, Spitzen-
kalibrierung sowie Maschinensteifigkeit bei der Auswertung berick-
sichtigt und entsprechend angepasst. Wenn nicht anders beschrieben,
stellen die gezeigten Werte einen Mittelwert aus mindestens acht
Messungen dar. Die Fehlerbalken entsprechen der Standardabwei-
chung.

4.1 Charakterisierung der Mikrostruktur

Zuerst wurde die Mikrostruktur der Proben vor der Indentation
charakterisiert. Dazu wurden von allen Proben Querschnitte in Tiefen-
richtung mit dem lonenstrahlmikroskop (engl.: Focussed lon Beam
Microscope, FIB) prapariert und anschlieRend zusammen mit der
Oberflache elektronenmikroskopisch untersucht. In Abbildung 4.1 a)
und c) ist jeweils die Mikrostruktur der unverformten Oberflache fir
die verschiedenen mittleren KorngrofRen mc Nickel und ufc Nickel zu
sehen. Sie wurden mit einem Rasterelektronenmikroskop (REM)
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aufgenommen. Abbildung 4.1 e) zeigt die Mikrostruktur der nc Nickel-
probe, die mit einem Transmissionselektronenmikroskop (TEM)
aufgenommen wurde. Generell sind bei allen KorngréoRen die Korn-
grenzen frei von Ausscheidungen, Zweitphasen oder Korngrenzenfil-
men. Die Mikrostruktur wurde mit dem Linienschnittverfahren [211,
216] vermessen. Die jeweils zugehdrigen Histogramme der Korngro-
Renverteilung sind in Abbildung 4.1 b), d) und f) gezeigt.

Bei der Mikrostruktur von mc Nickel sind deutlich voneinander abge-
grenzte Bereiche unterschiedlicher Grauténe zu beobachten (siehe
Abbildung 4.1 a)). Dies lasst auf groBe Korner mit verschiedenen
Kornorientierungen schlieRen. Es ist keine Textur der Koérner erkenn-
bar. Die KorngréRe verhalt sich monomodal und ist logarithmisch
normalverteilt. Der Verlauf des Histogramms der KorngréoRenvertei-
lung in Abbildung 4.1 b) bestéatigt dies. Mit Hilfe der Linienschnittana-
lyse der Mikrostrukturbilder der Oberflaiche wurde eine mittlere
KorngrofRe d von 24,72 um und ein Median d,, von 20,17 um ermittelt.

In Abbildung 4.1 c) ist die oberflachliche Mikrostruktur von ufc Nickel
abgebildet. Es ist ein unregelmaRiger Bereich mit stark unterschiedli-
chen Kontrastbedingungen zu erkennen. Das Gefilige besteht aus
kleinen und grolRen Kornern, die teilweise stark von Zwillingen durch-
zogen sind. Das Histogramm der Kornverteilung bestatigt das Vorhan-
densein  einer sehr breiten  KorngroRenverteilung  (siehe
Abbildung 4.1 d)). Der Fit der KorngroRenverteilung ist monomodal,
einige Korner sind jedoch deutlich groRer als die mittlere KorngroRe
von 0,96 um. Der Median betragt 0,56 um. Diese Werte wurden ohne
Berlcksichtigung der Zwillinge mit dem Linienschnittverfahren be-
stimmt.
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Abbildung 4.1: Mikrostruktur auf der Probenoberfiiche von a) mc
Nickel, c) ufc Nickel, e) nc Nickel und Histogramm der Korngréfsenver-
teilung von b) mc Nickel, d) ufc Nickel, f) nc Nickel.

Fir nc Nickel wurde die Mikrostruktur mit dem TEM bestimmt. Sie ist
in Abbildung 4.1e) abgebildet. Es sind viele kleine, voneinander
abgegrenzte Bereiche zu beobachten. Die Schattierung innerhalb
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4 Ergebnisse

dieser Bereiche variiert. Die Mikrostruktur besteht aus vielen sehr
kleinen Kérnern. Die Schattierungen stellen Gitterdefekte im Material
dar. Die mit dem Flachenverfahren ermittelte mittlere KorngréRe
betrdgt 35 nm und der Median 34 nm (siehe Abbildung 4.1 f)). Die
kumulative Verteilung bestatigt dies (siehe Abbildung 4.2 a)). Es ist
eine schmale KorngroRenverteilung zu erkennen.

In Abbildung 4.2a) ist die kumulative Auftragung und in
Abbildung 4.2 b) das Boxplot der KorngréRe fir alle KorngréRen
gezeigt. Fir die kumulative Auftragung wurde eine logarithmische
x-Achse gewahlt, da die mittleren KorngréRen um Faktor 600 ver-
schieden und sonst schwer vergleichbar sind.

Aus der kumulativen Auftragung ist fir mc Nickel ein Bereich mit
wenigen grofRen Kérnern zu erkennen. Ca. 90 % der Kdrner weisen
eine KorngrofRe von maximal 50 um auf. Oberhalb von ca. 90 % gibt es
eine Abweichung zu hoheren Werten. Die Mediane unterscheiden sich
um eine GroRenordnung von nc Nickel zu ufc Nickel und um zwei
Grolenordnungen von ufc Nickel zu mc Nickel. Fir ufc Nickel zeigt
sich aus der kumulativen Auftragung in Abbildung 4.2 a) eine Haufung
von Werten in den Bereichen um ca. 0,24 um, 0,7 um, 2,2 um und
3,3 um. Die Beobachtungen unterstitzen eine nicht monomodale
KorngroRenverteilung. Nc Nickel zeigt von allen betrachteten Korn-
grofRen die geringste Streuung bei den KorngrofRenwerten auf.

Auch aus dem Boxplot (Abbildung 4.2 b)) ist ersichtlich, dass nc Nickel
die schmalste Verteilung aller KorngroRen aufzeigt. Die anderen
beiden KorngroRen weisen eine asymmetrische Verteilung zu groRRe-
ren KorngroRen auf. Das ufc Nickel zeigt eine sehr breite Verteilung,
bei der die obersten 25 % der Werte sehr stark vom Median abwei-
chen. Der gemessene Maximalwert liegt bei d/d,, = 8. Bei mc Nickel
liegen ca. 75 % der Werte unter d/d,, = 3. Dies bestatigt die Folgerun-
gen aus der kumulativen Auftragung.
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Abbildung 4.2: a) Kumulative Auftragung aller Korngréfien und
b) Boxplot von d/d,, fiir alle KorngréfSen.
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4.2 Mikrostrukturelle Veranderungen nach
der Verformung

Um materialbezogene EinflussgroRen auf Nanoindentationsdaten zu
untersuchen wurde die Mikrostruktur nach der Verformung charakte-
risiert. Fir Proben, die bei RT mit dem Nanoindenter getestet wurden,
sind Querschnitte im Vollmaterial (linke Seite von Abbildung 4.3) und
durch einen Berkovich-Indent (rechte Seite von Abbildung 4.3) ange-
fertigt worden.

Generell wurde die Mikrostruktur der Oberflache (siehe Kapitel 4.1)
durch die Untersuchungen der unverformten Querschnitte bestéatigt.
In Abbildung 4.3 a) ist ein Querschnitt des unverformten mc Nickels zu
sehen. Korngrenzen und unterschiedliche Kornorientierungen sind
klar zu erkennen. Dies wurde auch schon bei der Untersuchung der
Oberflache in Abbildung 4.1 a) festgestellt. Nach dem Indentieren und
der damit eingebrachten plastischen Verformung zeigt sich in
Abbildung 4.3 b) ein anderes Bild. Am Rand des Eindrucks ist durch die
Lasteinwirkung wenig Material aufgeworfen worden (Pile-Up). Eine
Rotation der Kérner an den Randern des Eindrucks ist nicht zu erken-
nen. Unterhalb des Eindrucks ist ein deutlich verformter Bereich zu
sehen. Die Korngrenzen sind zum Teil verschwommen dargestellt und
der zu beobachtende Orientierungskontrast innerhalb der einzelnen
Korner deutet auf eine stark plastisch verformte Zone mit grofRer
Gitterverzerrung hin. Dieser Bereich ist erwartungsgemald direkt an
der Indenterspitze am grofRten und zeigt dort den groften Kontrast.
Mit zunehmender Entfernung vom Zentrum des Eindrucks, d.h. zu den
Randern und nach unten Richtung Vollmaterial hin, nimmt der Orien-
tierungskontrast ab, bis der unverformte Bereich erreicht wird. Dort
sind die Korner wieder klar durch Korngrenzen voneinander zu unter-
scheiden.
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4.2 Mikrostrukturelle Veranderungen nach der Verformung

Beim Querschnitt durch ufc Nickel (siehe Abbildung 4.3 c)) ist eben-
falls wie bei der Darstellung der Oberflache (siehe Abbildung 4.1 c))
ein inhomogenes, stark verzwillingtes Geflige erkennbar, welches eine
sehr grolRe Bandbreite an KorngroRen aufweist. Die vertikalen Strei-
fen, der in der Literatur hinreichend bekannte sog. Curtainingeffekt,
kommen aufgrund verschiedener Abtrageraten fur unterschiedliche
Kornorientierungen, Materialien oder Oberflachenbeschaffenheiten
zustande [217].

Auch hier hat sich die Mikrostruktur nach dem Indentieren stark
verandert (siehe Abbildung 4.3 d)). Die Korner erscheinen nun regel-
maliger angeordnet als zuvor. Die wenigen groRen Korner sind
ebenso wie die vielen Zwillinge verschwunden. Dies geht mit einem
Umwandeln des Gefliges wahrend der Belastung durch den Indenter
zu einer homogeneren KorngréRenverteilung einher. Auch hier wird
mit zunehmender Entfernung vom Eindruckzentrum immer mehr das
unverformte verzwillingte Geflige erreicht, welches im Bulkmaterial in
Abbildung 4.3 c) erkennbar ist. Diese Beobachtung wurde an mehre-
ren Schnitten Uberprift und ist durch den ganzen Indent hinweg zu
sehen. Der aufgetretene Pile-Up ist im Vergleich zum mc Nickel
grofer.

Der FIB-Querschnitt von nc Nickel ist in Abbildung 4.3 e) dargestellt. Es
sind viele sehr kleine Kérner unterschiedlicher Orientierung zu erken-
nen und bestatigt damit die Untersuchung der oberflachlichen Mikro-
struktur aus Kapitel 4.1. Die mittlere KorngroRe ist mit Hilfe des
Flachenverfahrens an TEM-Aufnahmen (siehe Abbildung 4.1 e)) auf
35 nm bestimmt worden. Im Querschnitt durch einen Berkovich-
Indent (gezeigt in Abbildung 4.3 f)) ist eine feine, regelmaRige Korn-
struktur zu sehen. Es scheint aber, als ob es unter der Lasteinwirkung
beim Indentieren zu Kornwachstum unterhalb des Eindrucks gekom-
men ist. Des Weiteren weist das nc Nickel den grofRten Pile-Up aller
untersuchten Materialien auf.
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a) me Ni

Abbildung 4.3: REM-Bilder von FIB-Querschnitten des Vollmaterials
90 ° zur Oberfléche von a) mc c) ufc e) nc Nickel vor, und b) mc d) ufc
und f) nc Nickel nach der Verformung durch die Indentation. Die
Oberflidche wurde mit einer wenige um dicken Palladium-Schutzschicht
iiberzogen.

Um das Kornwachstum zu quantifizieren, wurde die KorngréoRenvertei-
lung unterhalb der Eindricke sowohl fur nc Nickel, als auch fir ufc
Nickel mit Hilfe der Flachenmethode bestimmt. Es wurden jeweils
ca. 90-100 Kérner ausgewertet und nur Bereiche in Betracht gezogen,
bei denen die Korngrenzen deutlich erkennbar waren.

Im Histogramm der KorngroRenverteilung fur ufc Nickel (siehe
Abbildung 4.4 c)) ist eine, im Vergleich zur KorngréRenverteilung ohne
Indent (siehe Abbildung 4.4 a)), deutlich schmalere logarithmische
Normalverteilung zu sehen. Dies geht einher mit einer Veranderung
der mittleren KorngréRe und des Medians. Die mittlere KorngréRe der
Mikrostruktur ohne Eindruck lag fur ufc Ni bei 0,96 um, der Median
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4.2 Mikrostrukturelle Veranderungen nach der Verformung

bei 0,56 um. Nach der Indentation nimmt die mittlere KorngréRe
unterhalb des Indents fur ufc Ni einen Wert von 0,86 um und der
Median einen Wert von 0,85 um an. Die Indentation flhrt also zu
einer Anndherung von Median und mittlerer KorngrofRe und bestatigt
somit die Beobachtung, dass die Kdrner unter dem Eindruck groRer
und homogener geworden sind. Dies kann auch mit dem Verschwin-
den der Zwillinge in Zusammenhang stehen. Auch in der kumulativen
Verteilung zeigt sich dasselbe Bild. Wahrend sich der Median nach der
Indentation deutlich nach rechts, also zu gréReren Werten hin ver-
schoben hat kommt es nach der Indentation zu einer Haufung bei
ca. 2,4 um anstatt bei ca. 3,4 um, womit die nur geringe Abnahme der
mittleren Korngrofe von 0,96 um auf 0,86 um erklart werden kann.

Aus dem Histogramm der KorngréRRenverteilung und der kumulativen
Auftragung von nc Nickel nach der Indentation (siehe Abbildung 4.4 d)
und f)) geht im Vergleich zum unverformten Zustand (Histogramm
siehe Abbildung 4.4 b)) eine deutlich verbreiterte logarithmische
Normalverteilung hervor. Sowohl die mittlere Korngréfe (35 nm vor
und 121 nm nach der Indentation) als auch der Median (34 nm vor
und 111 nm nach der Indentation) haben sich zu deutlich héheren
Werten verschoben. Durch mechanische Belastung und die dadurch
induzierte plastische Verformung im Material kam es zu einem sehr
ausgepragten Kornwachstum im nc Nickel.
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Abbildung 4.4: Histogramm der Verteilungsdichte der Korngréfse
unterhalb eines Eindrucks vor bzw. nach der Verformung durch die
Indentation von a) bzw. c) ufc Nickel und b) bzw. d) nc Nickel sowie die
kumulative Auftragung der Korngréfse vor und nach der Indentation

fiir e) ufc Nickel und f) nc Nickel.
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In Abbildung 4.5 ist die Mikrostruktur des nc Nickels unterhalb eines
Eindrucks mit Hilfe von TEM Untersuchungen dargestellt. Sie unter-
mauern die Kornvergroberung, die schon an FIB-Bildern nachgewiesen
wurde.

Abbildung 4.5: TEM-Bild eines Eindrucks mit Detailaufnahmen direkt
unter der Indentspitze (rechts) und an der Indentflanke (links) in nc
Nickel.
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4.3 Einflussfaktoren auf Harte und E-Modul

Mit Nanoindentation ermittelte mechanische Eigenschaften von
Metallen zeigen oftmals eine Abhadngigkeit von der Oberflachenprapa-
ration, der Messmethode (Standardmethode mit/ohne CSM-
Methode), dem verwendeten Gerat (Nanoindenter XP oder Nano-
indenter G200), dem verwendeten Messkopf (XP- oder DCM-
Messkopf), und der Auswertemethode (optisch, dynamisch oder nach
O&P). Die genannten Einflisse werden im folgenden Abschnitt fir
Nickel in Abhangigkeit der KorngrofRe ausfihrlich charakterisiert.

Im ersten Schritt wurde der Einfluss der Oberflachenprédparation auf
die Messdaten fur verschiedene KorngroRen untersucht (vgl. Kapi-
tel 3.2.2). In Abbildung 4.6 sind fir alle untersuchten KorngréfRen
jeweils links E-Modul- und rechts Harteverldaufe mechanisch polierter
(schwarze Datenpunkte) und vibrationspolierter Proben (rote Daten-
punkte) gegen die Eindringtiefe aufgetragen.

Der E-Modul der verschieden praparierten Proben zeigt fir alle
untersuchten KorngrofRen ab einer Eindringtiefe von ca. 100 nm
konstante Werte um 225 GPa. Dies bestatigt vorliegende Nanoinden-
tationswerte fir Nickel [9, 123]. Im Zugversuch gemessene Werte
liegen fur polykristallines Nickel im Bereich von 195 GPa - 205 GPa
[218]. Die Harte zeigt fur alle KorngréRen einen zunehmenden Verlauf
mit abnehmender Eindringtiefe, der im folgenden Abschnitt (Kapi-
tel 4.5) behandelt wird. Zudem wird beobachtet, dass die Harte der
ausschlieBlich mechanisch polierten Proben bei allen KorngroRen
etwas hoher liegt. Dieser Harteunterschied zwischen Proben unter-
schiedlicher Praparation nimmt mit zunehmender KorngréRRe deutlich
zu.
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Im zweiten Schritt wurde sowohl der Einfluss der CSM-Methode als
auch der Einfluss verschiedener Messkopfe auf die Messdaten fir
verschiedene KorngrofRen untersucht. In dieser Arbeit werden nur die
beiden Extremfalle der KorngréRe mc Nickel und nc Nickel gezeigt. Die
mit dem XP-Messkopf mit und ohne Verwendung der CSM-Methode
gemessenen Ergebnisse fir E-Modul und Harte Uber der Eindringtiefe
(300 nm - 2000 nm) sind in Abbildung 4.7 bzw. Abbildung 4.8 darge-
stellt. Die Messungen mit dem XP-Messkopf unter Verwendung der
CSM-Methode sind mit schwarzen Quadraten und jene ohne Verwen-
dung der CSM-Methode mit roten Kreisen dargestellt. Die blauen
Dreiecke geben die Ergebnisse der Messungen mit dem DCM-Kopf
(Standardmethode mit CSM-Methode, h =30 nm - 250 nm) wieder.
Ausgewertet wurden alle Messungen nach Oliver & Pharr.
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Abbildung 4.7: Vergleich des E-Moduls mit (schwarz) und ohne (rot)
Verwendung der CSM-Methode sowie CSM-Messungen mit dem DCM-
Kopf (blau) von mc und nc Nickel. Die Daten wurden gemittelt (iber
Bereiche von 100 nm bei XP Messungen und (ber 10 nm bei DCM-
Messungen.
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Die mit dem XP-Messkopf ermittelten E-Moduln beider KorngréRen

liegen sowohl bei Messungen mit als auch ohne CSM-Methode bei

konstanten Werten von ca. 225 GPa. Sie stimmen mit veroffentlichten

Nanoindentationsdaten [9, 123] sowie mit den Ergebnissen aus

weiteren Messungen in dieser Arbeit Uberein (vgl. Abbildung 4.7).
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Abbildung 4.8: Vergleich der Hdrte mit (schwarz) und ohne (rot)
Verwendung der CSM-Methode sowie CSM-Messungen mit dem DCM-
Kopf (blau) von mc und nc Nickel. Die Daten wurden gemittelt (iber
Bereiche von 100 nm bei XP Messungen und iber 10 nm bei DCM
Messungen.

Die mit dem XP-Messkopf bei Messungen ermittelten Hartewerte

sowohl mit als auch ohne Verwendung der CSM-Methode zeigen fir

beide KorngréRRen keinen generell unterschiedlichen Verlauf (siehe
Abbildung 4.8). Allerdings liegt die ohne Verwendung der CSM-
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Methode ermittelte Héarte fir mc Nickel geringfligig unterhalb der
Werte, die mit CSM-Methode ermittelt wurden. Dieser Unterschied in
den Hartewerten ist bei nc Nickel deutlich verstarkt. Die ohne CSM-
Methode ermittelten Harten liegen ca. 1 GPa tiefer als die Werte, die
mit  Verwendung der CSM-Methode ermittelt wurden (vgl.
Abbildung 4.8).

Um den Einfluss der verschiedenen Messképfe zu charakterisieren
wurden an vibrationspoliertem mc und nc Nickel zusatzlich Messun-
gen mit dem DCM-Messkopf mit Eindringtiefen zwischen 30 — 250 nm
durchgefihrt und nach Oliver & Pharr ausgewertet. Fir die Messun-
gen mit dem DCM-Messkopf zeigt der E-Modul beider KorngrélRen
einen, von der Eindringtiefe unabhangigen, konstanten Verlauf (siehe
blaue Dreiecke in Abbildung 4.7). Im Wertebereich der mit unter-
schiedlichen Messkopfen gemessenen Daten kann kein Unterschied
beobachtet werden. Die mit unterschiedlichen Messkopfen ermittel-
ten Harteverlaufe beider KorngrofRen zeigen einen harmonisch inei-
nander Ubergehenden Verlauf der verschiedenen Eindringtiefenberei-
che (siehe blaue Dreiecke in Abbildung 4.8).

Im letzten Schritt wurde an vibrationspoliertem nc Nickel der Einfluss
der Auswertemethode auf die ermittelten Messdaten untersucht. Die
in Abbildung 4.9 gezeigten Messungen wurden alle mit dem XP-
Messkopf unter Verwendung der CSM-Methode fiir eine Eindringtiefe
von 2000 nm durchgefihrt. Die Auswertung der Daten erfolgte
sowohl dynamisch, d.h. aus Messungen mit CSM-Methode, als auch
mit der Methode von Oliver & Pharr. Die Harte wurde Uber Glei-
chung (12) berechnet. Zusatzlich wurde die Kontaktfliche der im
Material erzeugten Indents mit und ohne die Berlcksichtigung des
Pile-Up optisch ausgewertet (klassische Hartemessung). Die Harte
wurde Uber Gleichung (6) mit der maximalen Last berechnet. Diese ist
far beide Falle dieselbe. Bedingt durch die Auflosung des verwendeten
Mikroskops war hier nur die Kontaktflaichenmessung bis zu einer
Eindringtiefe von 400 nm moglich.
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Abbildung 4.9: Vergleich der klassischen Hdrtemessung mit (rote
Datenpunkte) und ohne (griine Datenpunkte) Beriicksichtigung des
Pile-Up mit dynamisch (graue Datenpunkte) und nach Oliver & Pharr
(schwarze Datenpunkte) ausgewerteten Nanoindentationsdaten von
nc Nickel.

Aus Abbildung 4.9 ist ersichtlich, dass die ermittelten Hartewerte stark
von der verwendeten Auswertemethode abhédngig sind. Bei der
klassischen Hartemessung betragt die mittlere Harte fir groRe Ein-
dringtiefen mit Berlcksichtigung des Pile-Up 4,7 + 0,3 GPa und ohne
Beriicksichtigung des Pile-Up 5,2 £ 0,3 GPa. Fir die dynamisch ausge-
werteten Nanoindentationsdaten aus Messungen mit der CSM-
Methode ist die Harte niedriger, als es mit der Methode nach Oli-
ver & Pharr aus demselben Datensatz ermittelt wurde. Fur grol3e
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Eindringtiefen wurde eine dynamische Harte von 6,1 + 0,07 GPa und
fUr die Oliver & Pharr-Héarte ein Wert von 6,3 + 0,03 GPa ermittelt.

Mit abnehmender Eindringtiefe zeigt sich bei der klassischen Harte-
messung unter Berlcksichtigung des Pile-Up eine, ab einer Eindring-
tiefe von ca. 700 nm, zunehmende Harte, wahrend die ohne Pile-Up
ermittelte Harte einen konstanten Verlauf aufweist. Sowohl fir die
dynamischen als auch fur die nach Oliver & Pharr ausgewerteten
Nanoindentationsdaten wird eine zunehmende Harte mit abnehmen-
der Eindringtiefe beobachtet. Der Anstieg der Oliver & Pharr-Harte
beginnt ab einer Eindringtiefe von ca. 250 nm, wahrend die Harte der
dynamisch ausgewerteten Daten erst ab einer Eindringtiefe von ca.
200 nm ansteigt. Der beobachtete ISE zeigt somit eine deutliche
Abhangigkeit von der verwendeten Auswertemethode. Sowohl bei der
klassischen Hartemessung als auch bei der Nanoindentation ver-
schiebt sich der Beginn des Harteanstiegs unter Berlcksichtigung der
tatsachlichen Kontaktflache (klassische Hartemessung mit Beriicksich-
tigung des Pile-Up und dynamisch ausgewertete Nanoindentationsda-
ten) zu kleineren Eindringtiefen und der ISE nimmt ab.

4.4 Zeitabhangiges Verformungsverhalten

Das folgende Unterkapitel ist in drei Abschnitte gegliedert. Zu Beginn
sind Ergebnisse der Dehnratenwechselversuche und im Anschluss die
Ergebnisse der Indentationskriechversuche dargestellt, mit deren Hilfe
das zeitabhangige Verhalten von Nickel untersucht wurde. Im letzten
Abschnitt werden Anwendungsbeispiele der Methode mit konstanter
Steifigkeit sowohl bei Raumtemperatur als auch bei erhéhten Tempe-
raturen vorgestellt.
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441 Dehnratenwechselversuche

Um das zeitabhangige Verhalten verschiedener Korngréfen in Abhan-
gigkeit der Dehnrate zu ermitteln wurden Dehnratenwechselversuche
durchgefihrt. In Abbildung 4.10 ist die vorgegebene Indentations-
dehnrate P/P (schwarz) und die effektive Dehnrate & = h/h (rot) Uber
der Eindringtiefe bei der Indentation von mc Nickel aufgetragen. Sie
sind Uber Gleichung (20) miteinander verknipft. Die effektive Dehnra-
te wurde als Messsignal aufgenommen. Nach einem anfédnglichen
Belastungssegment bis zu einer Eindringtiefe von 1000 nm, mit der
Referenzdehnrate von 0,1 s’l, folgt ein abrupter Wechsel zu einer
niedrigeren Indentationsdehnrate, in diesem Fall 0,02 s, Die effektive
Dehnrate benoétigt anschliefend eine kurze Einlaufphase, bis sie
wieder einen konstanten Wert erreicht. In der kurzen Einlaufphase
stellt sich das Material auf den neuen Spannungszustand ein, sodass
im Anschluss wieder ein stationdrer Kriechvorgang in der Probe
vorliegt. Nach weiteren 250 nm findet ein Wechsel zurlick zur Refe-
renzdehnrate (0,1 5'1) statt. Dadurch kann die Reproduzierbarkeit der
Messung kontrolliert werden. Dieser Ablauf wiederholt sich noch zwei
weitere Male mit Dehnratenwechseln zu 0,005 sund 0,001 st
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Abbildung 4.10: Darstellung der Indentationsdehnrate (schwarz) und
der effektiven Dehnrate (rot) liber der Eindringtiefe eines Dehnraten-
wechselversuchs fiir mc Nickel.

Das gegebene Dehnratenprofil hat die in Abbildung 4.11 dargestellte
Last-Eindringtiefekurve zur Folge. Es kommt direkt nach einem Dehn-
ratenwechsel zu einem Ubergangsbereich in den Lastwerten. Nach
ca. 40 nm nimmt die Last-Eindringtiefe-Kurve wieder ihren urspriingli-
chen Verlauf an. Dieser Ubergangsbereich wird maRgeblich von den
zeitabhadngigen Eigenschaften des untersuchten Werkstoffs beein-
flusst. Ein Sprung zu einer hoheren Indentationsdehnrate bewirkt eine
Abweichung der Lastkurve nach oben und ein Sprung zu einer gerin-
geren Indentationsdehnrate fihrt zu einer Abweichung nach unten in
der jeweiligen Last-Eindringtiefe-Kurve (siehe Abbildung 4.11) [9].
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Abbildung 4.11: Darstellung der effektiven Dehnrate (rot) und der Last
(schwarz) (ber der Eindringtiefe eines Dehnratenwechselversuchs flir

mc Nickel.

Die Dehnratenwechselversuche wurden fir alle drei KorngroRen
durchgefihrt. In Abbildung 4.12 sind die ermittelten E-Modul- und
Hartekurven aller KorngréRen aufgetragen. Die gemessenen Harte-
werte zeigen sowohl einen dhnlichen Verlauf als auch dhnliche Werte

zu in dieser Arbeit mit anderen Indentationsmethoden gemessenen
Daten (siehe z.B. Kapitel 4.3).
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Bei mc Nickel (siehe Abbildung 4.12 a)) nimmt die Harte mit zuneh-
mender Eindringtiefe ab und es wird noch kein konstanter Hartever-
lauf erreicht. Wird nun zu einer tieferen Dehnrate gesprungen, so
zeigt die Harte denselben leicht abnehmenden Verlauf, liegt jedoch
geringflgig tiefer als zuvor. Dies ldsst auf eine nur sehr gering ausge-
pragte Dehnratenabhangigkeit schlieRen. Springt die Dehnrate wieder
zurilck zur Referenzdehnrate, so folgt die Harte nach kurzer Einlauf-
phase wieder dem urspringlichen Verlauf.

Die Harte von ufc Nickel ist in Abbildung 4.12 b) dargestellt. Sie nimmt
mit zunehmender Eindringtiefe ab und erreicht ab ca. 500 nm einen
Plateauwert von ca. 3 GPa. Wird nun zu einer geringeren Dehnrate
gesprungen, so verlduft die Harte, wiederum nach einer kurzen
Einlaufphase, nun schon sichtbar tiefer bei einem Wert von
ca. 2,8 GPa. Nach jedem Wechsel zurlick zur Referenzdehnrate ver-
lauft die Harte wieder wie urspringlich. Die Abweichung wahrend des
Dehnratensprungs ist also etwas grofer als bei mc Nickel. Dies deutet
auf eine erhéhte Dehnratenabhangigkeit mit abnehmender mittlerer
KorngrofRRe hin.

Bei nc Nickel (siehe Abbildung 4.12 c)) wird schon ab ca. 400 nm eine
konstante Harte beobachtet. Nach einem Dehnratenwechsel zeigt sich
im Harteverlauf die grofRte Abweichung aller KorngréRen. Von einem
anfanglichen Plateauwert von 6,4 GPa bei der Referenzdehnrate
springt die Harte bei einer Dehnrate von 0,005 s auf einen Wert von
6,1 GPa und bei einer Dehnrate von 0,001 st auf einen Wert von
5,8 GPa. Fur nc Nickel wird folglich die grofite Dehnratenabhangigkeit
aller untersuchter KorngroRen erwartet.

Der E-Modul weist bei allen KorngréRen starke Schwankungen auf,
deren Ursache nicht genau bestimmt werden konnte. Dieser Effekt ist
bei Wiederholungsmessungen und Messungen anderer Materialien
erneut aufgetreten. Es wird daher angenommen, dass der Effekt nicht
materialbedingt auftritt, sondern eine andere Ursache haben muss.
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Um die Daten dennoch verwenden zu kénnen erfolgte die Auswertung
der Harte nur in Bereichen, in denen der E-Modul im Mittel konstant
war. Dies ist beispielhaft fir nc Nickel in Abbildung 4.13 gezeigt.
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Abbildung 4.13: Auftragung von E-Modul lber der Eindringtiefe zur
Erlduterung der verwendeten Daten fiir die weitere Auswertung der
Dehnratenwechselversuche beispielhaft an nc Nickel gezeigt.

Die in Bereichen konstanten E-Moduls ausgewertete Harte ist in
Abbildung 4.14 fur alle KorngrofRen Uber der effektiven Dehnrate
aufgetragen. Fur alle KorngroRen zeigt die Harte einen Anstieg mit
zunehmender Dehnrate. Aus dem Harteverlauf kann eine Aussage
Uber die Dehnratenabhéangigkeit der untersuchten KorngroRen getrof-
fen werden.
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Abbildung 4.14: Aus zehn Messungen gemittelte Hdrte aufgetragen
Uber der effektiven Dehnrate fiir mc Nickel (blau), ufc Nickel (schwarz)
und nc Nickel (rot).

Die Dehnratenabhangigkeit mgg; wird nach Gleichung (21) berechnet.
Es ist bei ufc Nickel mit einem Wert von 0,011 eine erhohte und bei nc
Nickel mit einem Wert von 0,019 eine deutlich erhdhte Dehnratenab-
hangigkeit zu erkennen, wahrend mc Nickel mit einem Wert von 0,007
nur eine geringe Dehnratenabhangigkeit aufzeigt. Die Dehnratenab-
hangigkeit nimmt mit abnehmender mittlerer KorngroRe deutlich zu.
Mikrostruktur und KorngrofRe sowie die verringerte interne Langens-
kala des Materials mit abnehmender mittlerer KorngrofRe tragen
wesentlich zum Anstieg der Dehnrate bei.

85



4 Ergebnisse

Der Pile-Up-Anteil steigt vom mc zum nc Nickel hin immer weiter an.
Die in diesem Kapitel gezeigten Daten wurden ohne Bericksichtigung
des Pile-Up-Verhaltens erstellt. Da die Kontaktflache ohne Berlicksich-
tigung des Pile-Up unterschatzt wird, bedeutet das flr die Harte, dass
sie mit fallender mittlerer KorngréRe und zunehmendem Pile-Up-
Verhalten immer mehr Gberschatzt wird. Wirde sich durch die Dehn-
ratenwechsel der Pile-Up verdndern, so wire eine Anderung in den
Hartewerten sichtbar. Dies wird jedoch nicht beobachtet. Bekraftigt
wird diese Aussage durch das wiederholte Erreichen des gleichen
Harteniveaus bei der Referenzdehnrate. Verhalt sich der Pile-Up also
unabhangig von der Dehnrate, so ist dieser Effekt fir die Ermittlung
der Dehnratenabhéangigkeit aller KorngréRen vernachlassigbar.

4.4.2 Indentationskriechversuche

Um das zeitabhangige Verhalten verschiedener KorngréRen in Abhan-
gigkeit von der Spannung zu charakterisieren wurden Nanoindentati-
onskriechversuche durchgefiihrt. In Abbildung 4.15 ist die gemessene
Last (rot) Uber der Versuchszeit, beispielhaft fir mc Nickel, aufgetra-
gen. Parallel dazu werden wahrend des Versuchs die Eindringtiefe
(blau) und die dynamische Steifigkeit kontinuierlich aufgenommen.
Bei langeren Haltezeiten haben thermische Fluktuationen einen
signifikanten Einfluss auf die Verschiebungsmessung. Daher wird die
dynamische Steifigkeit verwendet, um die Eindringtiefe zu korrigieren
(schwarz). Daraus wird anschlieRend die korrigierte Harte (grau)
berechnet.
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Abbildung 4.15: Auftragung der Last (rot), der gemessenen Eindringtie-
fe (blau), der korrigierten Eindringtiefe (schwarz) und der aus der
korrigierten Eindringtiefe berechneten Hdrte (grau) lber der Zeit fiir
einen einzelnen Test in mc Nickel.

Es fallt auf, dass die korrigierte Eindringtiefe bei deutlich niedrigeren
Werten verlduft. Die thermisch bedingte Abweichung in der Verschie-
bungsmessung fihrt zur beobachteten Differenz aus gemessener und
korrigierter Eindringtiefe. Die korrigierte Harte fallt im Laufe des
Haltesegments deutlich ab. Dies wird mit einer Zunahme der Kontakt-
fliche Uber den Zusammenhang in Gleichung (12) verstandlich.
Sowohl die Hartewerte als auch der Kurvenverlauf ist dhnlich zu in
dieser Arbeit bereits vorgestellten Ergebnissen von mc Nickel.

Die Kriechrate Uber der dquivalenten Spannung ist in Abbildung 4.16
far alle drei KorngroRen in einem sog. Norton-Plot (doppelt-
logarithmische Auftragung von Kriechrate iber Spannung) aufgetra-
gen [12].
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Abbildung 4.16: Auftragung der Kriechrate (ber der dquivalenten
Spannung (Norton-Plot) fiir mc Nickel (blau), ufc Nickel (schwarz) und
nc Nickel (rot).

Die &quivalente Spannung bzw. Harte nimmt mit abnehmender
KorngroRRe zu. Dies kann in einem Hall-Petch-Effekt [1, 28] des Materi-
als begriindet sein. Bei konstant gehaltener Last wurde eine Abnahme
der Dehnrate im Haltesegment gezeigt [219] und im vorigen Kapitel
wurden bei geringeren Dehnraten geringere Harten beobachtet.
Beides zusammen erklart die Abnahme sowohl der Kriechraten als
auch der aquivalenten Spannungen aller KorngroRen, deren Verlaufe
jedoch eine KorngréRenabhangigkeit zeigen. Ein MaR daflr ist der
Kriechspannungsexponent n, der fir mc Nickel ca. 60, fur ufc Nickel
ca. 40 und fir nc Nickel ca. 36 betragt. Er nimmt bei Verringerung der
KorngrofRe ab und kann Gber Gleichung (3) in die Dehnratenabhangig-
keit umgerechnet werden.
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4.4.3 Methodenentwicklung: Anwendungsbeispiele

Die Spannungsrelaxationsmethode wurde an Polymeren entwickelt,
da den meisten Polymeren ausgepragte Kriecheigenschaften zuge-
sprochen werden. Im Vergleich zu Metallen ist daher ein sehr deutli-
cher Effekt zu erwarten. In dieser Arbeit wurde High-Density
Polyethylen (HD-PE) verwendet. Es wird erwartet, dass schon bei
relativ kurzen Haltezeiten ein Lastplateau erreicht wird, an dem das
Material das Gleichgewicht zwischen Last und Widerstand erreicht
hat. AnschlieRend erfolgte die Ubertragung auf Metalle, in diesem Fall
Nickel. Wenn nicht anders vermerkt, ist im Folgenden immer ein
einzelner reprasentativer Eindruck-Test stellvertretend fir die gesam-
te Messreihe in den Diagrammen dargestellt.

In Abbildung 4.17 sind die Rohdaten von Kontaktsteifigkeit (schwarze
Datenpunkte) und Last (blaue Datenpunkte) einer Messung an HD-PE
Uber der Zeit aufgetragen. Zusatzlich ist in roter Farbe ein gleitender
Durchschnitt der Daten gezeigt. Fur alle nachfolgend gezeigten Daten
wurden die bei den Messungen aufgenommenen Rohdaten mit einem
gleitenden Durchschnitt geglattet. Die Kontaktsteifigkeit steigt wah-
rend des Belastungssegments kontinuierlich an. Bei Erreichen der
maximalen Last bei einer festgelegten Eindringtiefe von 2500 nm folgt
ein kurzes Haltesegment von 3 s bei konstanter Last, um die harmoni-
sche Kontaktsteifigkeit in diesem Bereich zu mitteln. Der gemittelte
Wert fiir die Kontaktsteifigkeit wird nun Uber eine Haltezeit von 600 s
konstant gehalten. Dies gelingt sehr gut Uber den gesamten Haltezeit-
bereich.

Wahrend die Steifigkeit und somit die Kontaktflache zwischen Inden-
ter und Probe konstant gehalten werden, verformt sich das Proben-
material unter der Last kontinuierlich und es kommt zu Kriechprozes-
sen im Material. Um die Steifigkeit bzw. die Kontaktflache weiterhin
konstant zu halten muss daher die Last verringert werden. Dieser
Vorgang ist sehr gut in Abbildung 4.17 (blaue Datenpunkte) erkenn-
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bar. Die Last fallt wahrend des Haltesegments exponentiell ab, wie es
bei verschiedenen Last-Relaxations-Versuchen schon beobachtet
wurde [124, 192].
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Abbildung 4.17: Rohdaten aus Kontaktsteifigkeit (schwarz) und Last
(blau) eines Spannungsrelaxationsversuchs mit konstanter Steifigkeit
an einem Polymer (HD-PE) bei RT mit gegldtteten Kurven (jeweils rot).

Aus der gemittelten Kontaktsteifigkeit und den gemessenen Lastdaten
wird Uber Gleichung (27) direkt die Harte berechnet. Der groRRe Vorteil
dieser Methode gegenlber Versuchen bei konstanter Last oder
konstanter Eindringtiefe wird nun deutlich. Die durch die thermisch
bedingte Abweichung in der Verschiebungsmessung beeinflusste
Eindringtiefe bzw. Kontaktflache wird bei der Berechnung der Harte
nicht in die Auswertung einbezogen. Fir die Geometriekonstante 8
wurde dabei ein Wert von 1,034, fiur den reduzierten E-Modul E ein
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Wert von 203 GPa und fir den E-Modul von Nickel ein Wert von
225 GPa angenommen. Die Harte wurde anschlieRend durch Umstel-
len von Gleichung (3) in eine Spannung umgerechnet, damit sie mit
anderen Messmethoden vergleichbar ist. Es wurde ein Wert von
c*=2,8 angenommen [9, 54]. Die relative Spannungsabnahme At
wahrend des Haltesegments kann mit Hilfe von Gleichung (23) darge-
stellt und das Aktivierungsvolumen V gewonnen werden. Die zugeho-
rige Last-Eindringtiefe-Kurve ist in Abbildung 4.18 dargestellt.

rel. Spannungsabnahme in GPa

3F 0 100 200 300 400 500 600
Kriechzeit in s

Lastin mN

0 500 1000 1500 2000 2500 3000

Eindringtiefe in nm
Abbildung 4.18: Last-Eindringtiefe-Kurve (schwarz) eines Spannungsre-
laxationsversuchs mit konstanter Steifigkeit an einem Polymer (HD-PE)
mit gegldtteten Daten im Haltesegment (rot). Inlet: Gegldttete relative
Spannungsabnahme im Haltesegment (schwarz) mit dem FIT (rote
Linie) nach Gleichung (23).
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Nach der erfolgreichen Anwendung an Polymeren wurde die Span-
nungsrelaxationsmethode auf das Metall Nickel Ubertragen. Aufgrund
der deutlich geringeren Kriechneigung stellt dies hohe Anforderungen
an die Regelungstechnik und die Messgenauigkeit. In Abbildung 4.19
ist die Kontaktsteifigkeit und die relative Spannungsabnahme gegen
die Kriechzeit fur mc Nickel bei Raumtemperatur aufgetragen. Auf-
grund der trotz Glattung vorhandenen Streuung der Kurven sind in
Abbildung 4.19 zur besseren Ubersicht stellvertretend drei von zehn
Tests dargestellt.
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Abbildung 4.19: Kontaktsteifigkeit und gegldttete relative Spannungs-
abnahme liber der Haltezeit bei RT fiir drei verschiedene Tests in mc
Nickel.

Im Haltesegment war das Ziel, die Kontaktsteifigkeit konstant zu
halten. Eine konstante Steifigkeit ist die wichtigste Bedingung fir das
Gelingen des Versuchs. Dies gelingt im Falle des Nickels im Gegensatz
zum verwendten Polymer HD-PE meist erst nach einer gewissen
Stabilisierungsphase. Es ist deutlich zu sehen, dass das Erreichen einer
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konstanten  Steifigkeit  unterschiedlich lange  dauert (vgl
Abbildung 4.19). Die Steifigkeit bei Test 3 war nach kurzer Zeit kon-
stant, wahrend es fir Test 1 und Test 2 bis zu 120 s dauerte, bis eine
konstante Steifigkeit eingeregelt werden konnte. Wird eine konstante
Steifigkeit erreicht, so zeigt sich bei allen Kurven ein exponentieller
Abfall der Last bzw. der relativen Spannung.

Die unterschiedliche Zeit, die zum Erreichen einer konstanten Steifig-
keit notwendig ist, fihrt dazu, dass im Material schon mehr oder
weniger Kriechvorgange abgelaufen sind. Die relativen Verlaufe der
Kurve kénnten durch die Dauer der Stabilisierungsphase beeinflusst
werden, wobei kein exponentieller Abfall beobachtet wird, bevor eine
konstante Steifigkeit erreicht wurde (vgl. Abbildung 4.19 unten). Uber
Gleichung (23) kann nur ein exponentieller Abfall ausgewertet wer-
den. Es ist daher ersichtlich, dass zum jetzigen Zeitpunkt keine zufrie-
denstellende Wiederholbarkeit der Messungen mit konstanter Steifig-
keit erreicht wird.

Im Folgenden ist daher, fir alle KorngréRen und Temperaturen,
jeweils der Versuch mit der klrzesten Stabilisierungsphase dargestellt
und weiter ausgewertet, sodass die Effekte bis zur Erreichung einer
konstanten Steifigkeit moglichst gering und die Daten vergleichbar
sind. Die ausgewerteten Versuche zeichnen sich folglich durch eine
frihzeitige konstante Steifigkeit aus, worauf ein exponentieller Lastab-
fall folgte.

In den durchgeflihrten Spannungsrelaxationsversuchen wird eine
Abhangigkeit der relativen Spannungsabnahme sowohl von der
mittleren KorngroRe, als auch von der Temperatur beobachtet. Die
Spannungsabnahme fiir verschiedene Temperaturen und KorngroRen
ist in Abbildung 4.20 gezeigt.
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Abbildung 4.20: Auf der linken Seite ist die relative Spannungsabnah-
me fiir alle Korngréf3en lber der Kriechzeit flir Temperaturen von
a) RT, ¢) 60 °C und e) 90 °C dargestellt. Auf der rechten Seite ist die
relative Spannungsabnahme (iber der Kriechzeit von b) mc, d) ufc und

f) nc Nickel fiir alle Temperaturen gezeigt.

94



4.4 Zeitabhdngiges Verformungsverhalten

Generell steigt die Tendenz der untersuchten Proben zu ausgeprag-
tem Kriechen mit abnehmender mittlerer Korngrofe an.
Abbildung 4.20 a) zeigt eine bei Raumtemperatur um ca. Faktor 3-4
zunehmende Spannungsabnahme, wenn die mittlere KorngréRe von
mc auf nc verringert wird. Mit abnehmender KorngroRRe steigt mit
dem Anteil der Korngrenzen auch die Moglichkeit des Korngrenzen-
kriechens und von Mechanismen wie Kornrotation an. Die verwende-
ten Temperaturen (RT, 60 °C und 90 °C) liegen weit unter der homolo-
gen Temperatur von 0,4, ab der ausgepragtes Kriechen im Material zu
erwarten ist. Dennoch wurde ein Einfluss der Temperatur auf die
Kriecheigenschaften ausgemacht.

Far alle Temperaturen (RT, 60 °C und 90 °C) nimmt die Spannungsab-
nahme des Materials mit abnehmender mittlerer KorngréRe zu (siehe
Abbildung 4.20). Einzige Ausnahme ist, dass ufc Nickel bei 90 °C
erstaunlicherweise eine niedrigere relative Spannungsabnahme zeigt
als mc Nickel (siehe Abbildung 4.20 e)). Es konnte wahrend der Mes-
sungen kein Fehler in der Methode festgestellt werden. Moglicher-
weise war die Temperatur oder Temperaturkonstanz bei den Versu-
chen bei 90 °C nicht gegeben. Wie aus Abbildung 4.20 a), c) und e)
ersichtlich ist, wird bei allen Temperaturen fir nc Nickel die groRte
relative Spannungsabnahme beobachtet. Sie ist im Vergleich zu mc
Nickel bei allen Temperaturen um Faktor 2-3 erhoht. Bei mc Nickel
scheint die relative Spannungsabnahme bei RT und bei 60 °C noch
nicht wesentlich durch die Temperatur beeinflusst zu sein. Es wird am
Ende der Haltezeit eine gleich hohe Abnahme der Spannung fir beide
Temperaturen ermittelt (siehe Abbildung 4.20b)). Erst bei 90 °C
wurde fir mc Nickel eine deutlich erhohte relative Spannungsabnah-
me beobachtet. Durch die sehr niedrigen homologen Temperaturen
fallt diese im selben Rahmen aus, wie sie ufc Nickel schon bei RT zeigt
(vergleiche Abbildung 4.20 a) und b)). Nc Nickel zeigt schon bei RT
eine, im Vergleich zu ufc und mc Nickel, sehr hohe relative Span-
nungsabnahme (siehe Abbildung 4.20a)), die mit steigender
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Temperatur noch weiter zunimmt (siehe Abbildung 4.20f)). Bei ufc
Nickel (Abbildung 4.20 d)) wird ein gegensatzlicher Verlauf beobach-
tet. Die relative Spannungsabnahme ist fir RT am groRten, wahrend
sie bei 90 °C am geringsten ausfallt. Alle berechneten Aktivierungsvo-
lumen sind flir die verschiedenen KorngroRen und gemessenen
Temperaturen in Tabelle 4.1 zusammengefasst.

Tabelle 4.1: Aktivierungsvolumen V fiir alle Korngréf3en bei RT, 60 °C
und 90 °C.

V(b mc Ni ufc Ni nc Ni

RT 5,40 0,49 0,95
60 °C 1,22 0,27 0,52
90 °C 0,56 2,37 0,52

Fir RT wurde bei mc Nickel mit einem Wert von 5,4 b’ erwartungsge-
mal das grolRte Aktivierungsvolumen ermittelt. Fir nc Nickel liegt es
mit einem Wert von 0,95 b’ deutlich niedriger. Ein unerwartet niedri-
ges Aktivierungsvolumen ergab sich mit einem Wert von 0,49 b? fir
ufc Nickel. Das Aktivierungsvolumen nimmt im Falle des mc Nickels fur
Messungen bei 60 °C und 90 °C von 1,22 b?auf 0,56 b3 ab. Obwohl das
nc Nickel von 60 °C auf 90 °C eine deutlich gesteigerte relative Span-
nungsabnahme zeigt, bleibt das Aktivierungsvolumen fir beide Tem-
peraturen bei einem Wert von 0,52 b3 Fir beide Temperaturen stellt
das ufc Nickel eine Ausnahme dar. Bei 60 °C hat es mit 0,27 b® den
geringsten und bei 90 °C mit 2,37 b® den hochsten Wert aller Korn-
grofen.
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4.5 IndentationsgroReneffekt

4.5 IndentationsgrolReneffekt

Fir die Auswertung des ISE werden ausschlieRlich Daten verwendet,
die fur verschiedene EindringgroRen zwischen 30 nm und 2000 nm
unter Verwendung der CSM-Methode gemessen und nach der
Oliver & Pharr-Methode ausgewertet wurden. Die Daten aus den
Messungen ohne CSM-Methode werden nicht weiter verwendet, da in
Kapitel 4.3 eine mit abnehmender KorngroRe zunehmende Abwei-
chung der Harte im Vergleich zu Messungen mit CSM-Methode
festgestellt wurde. Wirden nur Daten aus Messungen ohne CSM-
Methode verwendet, so verschiebt sich die komplette Hartekurve zu
tieferen Werten, auf den Verlauf der Kurven und auf die GroRe des ISE
hatte das jedoch keinen Einfluss.

Im weiteren Verlauf wird der Farbcode in Diagrammen, in denen alle
unterschiedlichen KorngréfRen gleichzeitig dargestellt sind, beibehal-
ten: Mc Nickel ist blau, ufc Nickel schwarz und nc Nickel rot darge-
stellt. Die gemessenen Harten aller KorngréRen sind Uber den gesam-
ten Eindringtiefenbereich in Abbildung 4.21 zusammengefasst.

Far alle KorngréRRen wird eine Abhdngigkeit der Harte von der Ein-
dringtiefe beobachtet. Fir grofe Eindringtiefen werden konstante
Hartewerte von 2,2 +0,05 GPa (mc Ni), 2,8 £0,15 GPa (ufc Ni) und
6,4 + 0,04 GPa (nc Ni) ermittelt. Die Abhangigkeit der Harte von der
KorngrofRe wird in Kapitel 5.1 ausfuhrlich diskutiert. Die Harteverlaufe
aller mittleren KorngrofRen zeigen mit abnehmender Eindringtiefe
einen kontinuierlichen Anstieg der Harte. Bei allen KorngréfRen kann
ein ISE beobachtet werden. Allerdings weisen die verschieden Korn-
grofRen ein unterschiedliches Verhalten beziglich des auftretenden
ISE auf. Der Beginn des Harteanstiegs ist von der KorngroRe anhangig.
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Abbildung 4.21: Hdrte aufgetragen gegen die Eindringtiefe fiir mc
(blau), ufc (schwarz) und nc (rot) Nickel. Die Daten wurden gemittelt
iiber Bereiche von 100 nm bei XP Messungen und iiber 10 nm bei DCM
Messungen.

Mc Nickel zeigt mit abnehmender Eindringtiefe einen flachen Harte-
anstieg ab einer Eindringtiefe von ca. 1100 nm, wahrend bei nc Nickel
erst ab ca. 400 nm eine vergleichsweise steil zunehmende Harte zu
beobachten ist. Bei ufc Nickel beginnt der Harteanstieg mit abneh-
mender Eindringtiefe etwa bei 750 nm. Bei mc Nickel wird ein sehr
ausgepragter ISE beobachtet, wahrend bei nc Nickel nur ein geringer
ISE auftritt. Der ISE nimmt mit abnehmender mittlerer KorngroRe ab.

98



4.5 IndentationsgroReneffekt

300

DCM' XP
250 [ —
|
g tinzis : i
200 | .
]
o L
O
£ 150 | .
=
3 I
(@]
= 100 - i
Lu -
50 | .

I XP(CSM) ® mc m ufc ® nc
DCM (CSM) AI mc 4 ufc AI nc

\ 1 \ 1
0 500 1000 1500 2000

0

Eindringtiefe in nm
Abbildung 4.22: E-Modul aufgetragen gegen die Eindringtiefe fiir mc,
ufc und nc Nickel. Die Daten wurden gemittelt (iber Bereiche von
100 nm bei XP Messungen und tiber 10 nm bei DCM Messungen.

Abbildung 4.22 zeigt den E-Modul gegen die Eindringtiefe flr alle
KorngrofRen und Messmethoden. Der E-Modul ist bei allen Proben
Uber die gesamte Eindringtiefe konstant und der mittlere Wert fir mc,
ufc bzw. nc Nickel liegt bei 221,5+6,6 GPa, 225,8 +5,8 GPa bzw.
222,8 + 2,8 GPa. Dies stimmt sehr gut mit Literaturwerten Gberein [9,
56, 112].

In Tabelle 4.2 sind die Ergebnisse der unterschiedlichen Untersuchun-
gen und Messmethoden zusammengefasst dargestellt.
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Tabelle 4.2: Zusammenfassung der Ergebnisse aller KorngréfSen.

mc Ni ufc Ni nc Ni
d vor Indentation (um) 24,721 0,959 0,035
d,, vor Indentation (um) 20,168 0,556 0,034
d nach Indentation (um) - 0,862 0,121
d,, nach Indentation (um) - 0,848 0,111
) 221,5 225,8 222,8
Dynamischer E-Modul (GPa) £6.6 +5.8 +28
Dynamische Harte (GPa) 2,2+0,05 2,9+0,15 6,4+0,04
E-Modul mit CSM nach 221,7 i 221,7
O&P (GPa) +4.,6 +3,1
Harte mit CSM nach
+ - +
0&P (GPa) 2,2+0,04 6,4 +0,03
E-Modul ohne CSM nach 224,2 i 221,6
O&P (GPa) +7,2 +2,9
Harte ohne CSM nach
+ - +
0&P (GPa) 1,9+0,05 5,6+0,15
Klassische Harte mit
- - +
Pile-Up (GPa) 47+03
Klassische Harte ohne
- - +
Pile-Up (GPa) 20,3
Mgy 0,007 0,011 0,019
me 0,017 0,025 0,028
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In dieser Arbeit wurden Nickelproben unterschiedlicher KorngrofRen
untersucht. Daflr wurden an denselben Proben unterschiedlicher
Oberflachenpraparation Messungen an verschiedenen Geraten, mit
verschiedenen Messkopfen und verschiedenen Nanoindentationsme-
thoden durchgefiihrt. Durch die Verwendung eines DCM-Messkopfs
mit CSM-Methode und einer sehr sorgfaltig durchgefiihrten Spitzen-
kalibrierung konnten zuverlassige Daten bis hin zu kleinsten Eindring-
tiefen erhalten werden. Die dabei erhaltenen Ergebnisse zeigen flr
jede untersuchte KorngroRe durchgadngig eine hohe Konsistenz der
Daten, die in dieser Gesamtheit nicht in der Literatur zu finden sind.

Dieses Kapitel ist in finf Unterkapitel untergliedert. Im ersten Unter-
kapitel wird der Einfluss der Verformung auf die Mikrostruktur ver-
schiedener KorngroRen diskutiert. Im folgenden Unterkapitel wird die
Abhangigkeit der Festigkeit von der KorngroRe behandelt. Das dritte
Unterkapitel diskutiert verschiedene Einflussfaktoren auf Hartedaten.
Das vierte Unterkapitel handelt vom unterschiedlichen zeitabhangigen
Verhalten verschiedener KorngrofRen. Zuletzt erfolgt eine ausfihrliche
Diskussion des IndentationsgroReneffekts verschiedener KorngrolRen.

5.1 Einfluss der Verformung auf die
Mikrostruktur

Die Mikrostruktur sowohl vor als auch nach der Indentation wurde mit
mikroskopischen Methoden untersucht. Bei mc Nickel wurde unter-
halb des Indenters ein deutlich verformter Bereich mit starkem
Orientierungskontrast beobachtet, welcher mit zunehmendem Ab-
stand zur Indenterspitze abnimmt (vgl. Abbildung 4.3). Es wurde ein
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5 Diskussion

im Vergleich zu nc Nickel sehr geringer Pile-Up beobachtet. Nc Nickel
wies den groRRten Pile-Up aller KorngrofRen auf.

Bei ufc Nickel zeigte sich unter dem Indent eine feine, regelmaRige
Kornstruktur. Die KorngroRenverteilung war schmaler als vor der
Indentation (siehe Abbildung 4.4), die wenigen sehr grofRen Kérner
sowie die vielen Zwillinge waren verschwunden (vgl. Abbildung 4.3).
Die wenigen groRen Korner rekristallisieren auf Kosten der Zwillinge
und gleichzeitig tritt bei den vielen kleinen Kérnern spannungsindu-
ziertes Kornwachstum auf. Diese beiden Prozesse flhren zu der
deutlich schmaleren, jedoch nur minimal zu héheren Werten verscho-
benen, logarithmischen Normalverteilung der KorngroRe. Damit kann
der Anstieg des Medians und die sogar leicht verringerte mittlere
KorngrofRe erklart werden. Bei nc Nickel kam es unterhalb des Ein-
drucks zu Kornwachstum. Eine stark verbreiterte und zu hoheren
Werten verschobene logarithmische Normalverteilung sowie eine
verdreifachte mittlere KorngroRRe bestatigen dies.

Nc Metalle sind metastabile Festkorper, die im Vergleich zu grobkris-
tallinen Metallen, bedingt durch die vielen Korngrenzen, eine deutlich
héhere gespeicherte Energie aufweisen. Neben erhéhten Temperatu-
ren kénnen auch hohe Spannungen zu Kornwachstum fihren [107],
wie sie z.B. beim Walzen oder auch bei Indentationsversuchen auftre-
ten. Von starkem spannungsinduziertem Kornwachstum bei Indenta-
tionsversuchen wurde schon héaufig berichtet, z.B. bei Kupfer [107],
dinnen nc Al-Schichten [39, 108] und nc Nickel [109].

Es wird daher angenommen, dass das in dieser Arbeit bei ufc und vor
allem bei nc Nickel beobachtete deutliche Kornwachstum unterhalb
der resultierenden Indents spannungsinduziert abgelaufen ist. Bei ufc
Nickel scheinen auch Rekristallisationsprozesse an der Anderung des
Gefliges beteiligt gewesen zu sein. Bei einem Indentationsversuch
kommt es wahrend des Eindringens des Indenters ins Material zu
hohen lokalen Scherspannungszustanden rund um die Indenterspitze.
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5.2 KorngréRenabhdngigkeit der Festigkeit

Dies kann als Erklarung sowohl fiir das beobachtete spannungsindu-
zierte Kornwachstum als auch fir die rekristallisierten Kérner gesehen
werden. Die im Vergleich zum unverformten Zustand deutlich ver-
schmélerte KorngréRenverteilung des ufc Nickels bei nur geringfligig
verringertem mittlerem Korndurchmesser hdangt mit dem Verschwin-
den der Zwillinge zusammen. Die vielen Zwillinge in groRen Koérnern
kénnen eine Neubildung kleinerer Koérner beglinstigen, womit die
geringe Verringerung der mittleren KorngréRe erklart werden kann.
Ufc Nickel besteht aus einer sehr inhomogenen Mikrostruktur. Die
vielen kleinen Korner sind thermisch instabil und neigen dadurch
unter Belastung zu spannungsinduziertem Kornwachstum. Damit kann
die deutliche Zunahme des Medians von ufc Nickel erklart werden.
Hinweise auf Korngrenzengleiten an den Randern der Eindrlcke
wurden nicht festgestellt. Daher wird angenommen, dass die Verfor-
mung nicht von diesem Mechanismus dominiert ist.

5.2 KorngroBenabhangigkeit der Festigkeit

Durch die Verwendung von drei verschiedenen KorngréfRen wird eine
Untersuchung des GroReneffekts der Festigkeit in Abhdngigkeit von
der KorngroRe moglich. In Abbildung 5.1 sind sowohl die in dieser
Arbeit gemessenen Hartedaten (schwarze Quadrate), als auch Litera-
turdaten [6, 110, 112, 220-225] von gewalztem, elektrolytisch abge-
schiedenem oder durch Pulverkonsolidierung und Kondensation
hergestelltem Nickel (blaue Sterne) gegen die inverse Quadratwurzel
der mittleren KorngroRe geméaR der Hall-Petch-Gleichung (Glei-
chung (1)) aufgetragen. Zur besseren Vergleichbarkeit mit weiteren
Methoden wurde nicht die FlieBspannung, sondern die Harte fir die
Hall-Petch-Auftragung verwendet. Die intrinsische Harte bei unendlich
grofRer KorngrofRe (y-Achsenabschnitt) wird als Hg/bezeichnet.
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Abbildung 5.1: Variation der Hdrte als Funktion der inversen Quadrat-
wurzel der mittleren Korngréfse fiir polykristallines Nickel mit mittleren
Korngréfsen im nc, ufc und mc Bereich verschiedener Literaturquellen
(blaue Sterne) [6, 110, 112, 146, 220-226] und Werte aus dieser Arbeit
vor (ausgefillte Quadrate) und nach (leere Quadrate) der Indentation
nach der Hall-Petch-Gleichung (Gleichung (1)).

Bei den in dieser Arbeit untersuchten mittleren KorngréRen wurde
eine starke Abhangigkeit der Héarte von der mittleren KorngrofRRe
gezeigt. Die Harte stieg mit abnehmender mittlerer KorngréfRe deut-
lich von 2,3 GPa (mc Nickel) auf 6,4 GPa (nc Nickel) an. Dieser Anstieg
weist einen linearen Zusammenhang entsprechend dem Hall-Petch-
Verhalten (Gleichung (4)) mit kg (vor Ind.)=0,81 GPauml/2 und
Hg'(vor Ind.) = 2,03 GPa auf. Der Parameter kyp ist ein MaR fir das
durch Kornfeinung hervorgerufene Verfestigungsverhalten eines
polykristallinen Metalls.
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5.2 KorngréRenabhdngigkeit der Festigkeit

Die in der Literatur verfigbaren Nickel-Daten weisen eine grol3e
Bandbreite an untersuchten KorngroRen auf (siehe Abbildung 5.1). Es
wird ein kontinuierlicher Anstieg der Harte mit abnehmender Korn-
grofe beobachtet [21, 22] (vgl. Kapitel 2.1.2). Auch von Nickel-
Wolfram Legierungen ist dies bekannt [32]. Die Streuung der Daten
hangt mit der Reinheit, dem Herstellungsverfahren und der daraus
folgenden Versetzungsdichte der Proben, sowie mit dem Mess- und
Auswerteverfahren von KorngrofRe und Harte zusammen. Aus den
gezeigten Literaturdaten werden im KorngroRenbereich zwischen
10 um und 50 nm ein Hall-Petch-Koeffizient von 0,94 GPauml/2 und
eine intrinsische Harte bei infiniter Eindringtiefe von 0,97 GPa erhal-
ten.

Verantwortlich fir die zunehmende Festigkeit sind der mit abneh-
mender mittlerer KorngréRe zunehmende Korngrenzenanteil im
Material und die dadurch zunehmend eingeschrankte Versetzungs-
beweglichkeit. Es werden immer hoéhere Spannungen benétigt, um
das Material weiter plastisch zu verformen. Es ist bekannt, dass
niedrige Harten bei groRen KorngréRen von konventioneller Verset-
zungsbewegung [19, 23, 112, 146] und Versetzungsaufstauen an den
Korngrenzen [1, 19, 20] verursacht werden. Mit abnehmender Korn-
grofe wird die Verformung immer mehr durch korngrenzenbasierte
Mechanismen wie Kornrotation [34, 38, 40], Korngrenzengleiten [37,
38], Emission und Absorption von Partialversetzungen an den Korn-
grenzen [33, 227], Diffusionskriechen [228, 229], Korngrenzenmigrati-
on und Kornwachstum [38, 39, 230] Ubernommen. Diese Mechanis-
men sind fur den , Knick“ der Hall-Petch-Geraden bei kleinen Korngroé-
Ren verantwortlich. Mit der Abnahme der KorngréRRe geht ein
kontinuierlicher Wechsel des dominierenden Verformungsmechanis-
mus von versetzungsgetragenen hin zu korngrenzenbasierten Mecha-
nismen einher.

Die Harte des untersuchten mc Nickels lag mit einem Wert von
2,1 GPa im Vergleich zum Verlauf der Literaturwerte und zu Nickel-
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Einkristallen (ca. 1 GPa [146]) deutlich hoher. Dies ist vermutlich in der
beim Walzprozess eingebrachten Kaltverfestigung und der somit
héheren Versetzungsdichte im Material begriindet, da die Proben der
gezeigten Literaturwerte durch andere Verfahren hergestellt wurden.
Wenn die mc Probe, z.B. durch ein anderes Verfahren, mit gleicher
KorngrofRe aber geringerer Versetzungsdichte hergestellt worden
ware, hatte dies moglicherweise zu einer geringeren Harte des mc
Nickels gefiihrt.

Der Hartewert von nc Nickel fugt sich sehr gut in den Verlauf der
Literaturdaten ein. In Abbildung 5.1 nimmt die Festigkeitssteigerung
zwischen ca. 50 nm und 10nm mit kleiner werdender mittlerer
KorngréRe ab und es wird ein Ubergangsbereich festgestellt. Die
untersuchte nc Probe liegt mitten in diesem Ubergangsbereich. Dies
deutet darauf hin, dass die plastische Verformung sowohl von verset-
zungs- als auch von korngrenzenbasierten Mechanismen getragen
wird. Bericksichtigt man das wahrend der Indentation von nc Nickel
aufgetretene Kornwachstum (vgl. Kapitel 5.1) in der Hall-Petch-
Auftragung, so verschiebt sich der Messpunkt des nc Nickels bei
gleicher Harte ausgehend von 34 nm zu einer KorngréfRe von 111 nm
(vgl. offene Quadrate in Abbildung 5.1). Die neue Lage wirde dann fir
ein vermehrtes Auftreten versetzungsbasierter Verformung sprechen,
wenngeich es vermutlich nicht der dominierende Mechanismus ist.

Die Harte des ufc Nickels liegt an der oberen Grenze der Literaturwer-
te. Die Ursache dafur ist vermutlich die unterschiedliche Messung der
KorngrolRe, welche in dieser Arbeit ohne Berlcksichtigung der im
Material vorliegenden Zwillinge erfolgte. Wirde man die Zwillinge
bericksichtigen, so ware die mittlere KorngrolRe kleiner und der Wert
wirde bei gleicher Harte aber kleineren KorngroRen liegen. Berlick-
sichtigt man hier die aufgetretenen mikrostrukturellen Verdanderun-
gen (vgl. Kapitel 5.1), so verschiebt sich der Messpunkt fir ufc Nickel
zu leicht groReren KorngroBen hin (vgl. offene Quadrate in
Abbildung 5.1).
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5.3 Einflussfaktoren auf Hartedaten

Das korngroRenabhangige Verhalten der Festigkeit von Nickel zeigt ein
klassisches Verhalten nach dem Hall-Petch-Modell. Der in dieser
Arbeit ermittelte, flachere Anstieg der Hall-Petch-Geraden
(kyp=0,81 GPauml/z) im Vergleich zur Literatur (kyp=0,94 GPauml/z)
ergibt sich aus den oben genannten Abweichungen in Ausgangs- und
Endmikrostruktur der untersuchten Proben. Berlcksichtigt man bei
ufc und nc Nickel die EndkorngroéfRe nach der Indentation, so ergibt
sich ein steilerer Verlauf der Hall-Petch-Geraden. Die dann ermittelte
Hall-Petch-Konstante betragt kyp (nach Ind.)=1,53 GPaumm.
licherweise trat durch das Kornwachstum auch eine Harteabnahme

Mog-

auf und die Harten bei der AusgangskorngrofRe waren hdher. Dies
wilrde ebenfalls zu einem steileren Verlauf der Hall-Petch-Geraden
flihren, wird jedoch nicht qualtifiziert. Da angenommen wird, dass die
Abweichungen im Hall-Petch-Koeffizienten mit der Herstellung der
Proben und der Datenauswertung zu tun haben, wird in der spateren
Auswertung (Kapitel 5.5.3) der Literaturwert fur den Hall-Petch-

1/2

Koeffizienten von 0,94 GPaum™* verwendet.

5.3 Einflussfaktoren auf Hartedaten

Mit Nanoindentation ermittelte mechanische Eigenschaften von
Metallen zeigen oftmals eine Abhangigkeit von der Oberflachenprapa-
ration, der Messmethode (Standardmethode mit/ohne CSM-
Methode), dem verwendeten Gerit (Nanoindenter XP oder Nano-
indenter G200), dem verwendeten Messkopf (XP- oder DCM-
Messkopf) und der Auswertemethode (optisch, dynamisch aus CSM-
Messungen oder nach O&P). Die beobachteten Einflisse auf die
Messdaten werden in den folgenden drei Abschnitten ausfihrlich
diskutiert.
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5.3.1  Oberflachenpraparation

Jeweils eine Probe je KorngroéfRe wurde nur mechanisch poliert und
eine weitere je KorngroRRe zusatzlich vibrationspoliert. Es wurde fir
die Proben nach der mechanischen Bearbeitung eine hohere Harte als
nach dem Vibrationspolieren ermittelt. Dies wurde auch bei hochrei-
nem Kupfer in [231] beobachtet und mit der beim mechanischen
Polieren eingebrachten Verformungsschicht an der Probenoberflache,
die bei der Verformung durch Indentation verfestigend wirkt, begrin-
det. Dieselbe Begriindung hat vermutlich auch zur héheren Harte der
in dieser Arbeit untersuchten mechanisch polierten Proben gefihrt.

Der Harteunterschied war bei mc Nickel am deutlichsten ausgepragt
und zeigt eine Zunahme mit zunehmender KorngroRe (vgl.
Abbildung 4.6). Vermutlich ist gerade bei groBen KorngroRen der
Unterschied zwischen der oberflachlichen Defektdichte vor und nach
den Schleif- und Polierschritten am gréRten, womit die Beobachtung
erklart werden kann. Das Ziel des Vibrationspolierschrittes ist es, diese
mechanisch eingebrachte Verformungsschicht abzutragen, ohne
zeitgleich weitere Schadigungen ins Material einzubringen, wie es
auch von [231] empfohlen wurde. Die im Vergleich zu den mechanisch
polierten Proben geringere Harte der vibrationspolierten Proben
bestatigt diese Annahme. Um im weiteren Verlauf der Arbeit ver-
gleichbare Daten zu erhalten, wurden alle weiteren Messungen
ausschlieBlich an vibrationspolierten Proben durchgefihrt.

Die Rauheit aller untersuchten Proben lag mit Werten zwischen
3 -6 nm sowohl nach der mechanischen Politur als auch nach dem
Vibrationspolierschritt im selben, sehr niedrigen Bereich. Eine Beein-
flussung der Daten durch hohe oder unterschiedliche Rauheit wird
daher ausgeschlossen. Die praparierten Oberflaichen waren sehr gut
fir Nanoindentationsmessungen geeignet.
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5.3.2 CSM-Methode und Messkopf

Der Vergleich verschiedener Messkopfe ergab, dass der verwendete
Messkopf keinen Einfluss auf die ermittelten Daten hat. Mit den
unterschiedlichen Messkdpfen wurden sowohl fir den E-Modul, als
auch fur den Verlauf der Harte Uber den untersuchten Eindring-
tiefebereich (30 nm — 2000 nm) Daten von sehr hoher Konsistenz
ermittelt. Sowohl bei Standardmessungen mit als auch ohne Verwen-
dung der CSM-Methode zeigt der E-Modul konstante Werte im selben
Wertebereich (vgl. Abbildung 4.7). Es wird bei Messungen mit Ver-
wendung der CSM-Methode eine hohere Harte gemessen, als sie
ohne Verwendung der CSM-Methode ermittelt wurde (siehe Abbil-
dung 4.8). Diese Abweichung, die mit abnehmender KorngroRe
zunimmt, kann durch die genaue Analyse der Auswertung wie folgt
erklart werden. Der generelle Unterschied liegt in den unterschiedli-
chen Daten, die fir die Auswertung herangezogen werden. Bei Mes-
sungen mit der CSM-Methode erfolgt die Aufnahme der Kontaktstei-
figkeit kontinuierlich wahrend des Belastungssegments. Fur die
Datenauswertung wird daher der Bereich vor dem Haltesegment
herangezogen. Die Methode von Oliver & Pharr nutzt hingegen die
Kontaktsteifigkeit, die aus dem elastischen Bereich der Entlastung,
also im Anschluss an das Haltesegment, abgeleitet werden kann. Es
wird in [219] gezeigt, dass die Dehnrate wahrend des Konstanthaltens
der Last im Haltesegment abfallt. Flr ein infinitesimal kurzes Halte-
segment wie im Falle der CSM-Methode ist der Abfall der Dehnrate
vernachlassigbar und es wird, unabhdngig von der KorngréRe, kein
Effekt auf die Harte beobachtet. Werden jedoch die Daten im An-
schluss an das Haltesegment fir die Auswertung herangezogen, so
spielt die Dehnratenabhéangigkeit der unterschiedlichen KorngroRen
eine entscheidende Rolle. Im Falle des mc Nickels waren die Harteun-
terschiede bei Messungen mit und ohne Verwendung der CSM-
Methode wegen der schwachen Dehnratenabhangigkeit nur gering
(vgl. Abbildung 4.8). Fir nc Nickel war ein deutlicher Harteunterschied
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zu beobachten. Mit abnehmender KorngrolRe zeigten die untersuch-
ten Nickelproben eine Zunahme der Dehnratenabhangigkeit. Der
Abfall der Dehnrate im Haltesegment wirkte sich bei nc Nickel starker
auf die Auswertung der Harte aus und erklart die abweichende Harte
der Messungen mit und ohne Verwendung der CSM-Methode. Der
Einfluss der Dehnrate auf die Hartewerte und den Kurvenverlauf wird
in Kapitel 5.4.1 ausfuhrlich diskutiert.

5.3.3  Pile-Up und Auswertemethode

Der Pile-Up spielt eine entscheidende Rolle bei der Ermittlung der
tatsachlichen Kontaktflache und damit fir die Auswertung von Nano-
indentationsdaten. Daher werden nachfolgend der Einfluss der Korn-
grolRe auf das Auftreten des Pile-Up, die Ermittlung der Kontaktflache
sowie der Einfluss verschiedener Auswertemethoden diskutiert.

Das Verhalten unter der Indenterspitze ist stark gepragt von den
Kaltverfestigungseigenschaften und dem Verhaltnis von E-Modul zu
Harte des Materials. Wird in stark anisotropes Material indentiert, so
kann dies zu unterschiedlichem Verhalten fihren [231]. Anisotropie
spielt fur die Untersuchungen in dieser Arbeit jedoch keine Rolle. Fir
polykristalline kfz Metalle gilt: Je kleiner das E/H-Verhaltnis ist, desto
mehr Pile-Up bildet sich bei gleicher Eindringtiefe und desto starker ist
die Unterschatzung von Kontaktfliche und berechneter Harte (vgl.
Kapitel 2.3.5).

Flir die untersuchten KorngrofRen von Nickel wurde bei anndhernd
gleichem E-Modul sowohl ein deutlicher Anstieg der Harte mit ab-
nehmender mittlerer KorngroRe verzeichnet (vgl. Kapitel 5.2) als auch
ein mit abnehmender mittlerer KorngréRe zunehmender Pile-Up
beobachtet. Dieser wurde jedoch nur an nc Nickel quantitativ ausge-
wertet. Das abnehmende E/H-Verhaltnis fihrt zu vermehrt lokal
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stattfindender Verformung im Material und damit zur beobachteten,
vermehrten Pile-Up Bildung bei kleineren Korngréen (nc und ufc
Nickel). Ein verstarkter Pile-Up bedeutet, dass die Kontaktflache
starker unter- und die daraus ermittelte Harte bei kleineren Korngro-
Ren starker Uberschatzt wird als bei groReren, sofern nicht die z.B.
optisch vermessene tatsachliche, sondern die kalibrierte Kontaktfla-
che in der Auswertung verwendet wird. Bei allen verwendeten Aus-
wertemethoden wird die Harte letztlich Uber Gleichung (6) bzw.
Gleichung (12) berechnet. Fir verschiedene Auswertemethoden
wurden sowohl unterschiedliche Hartewerte als auch ein unterschied-
lich ausgepragter ISE beobachtet (vgl. Abbildung 4.9). Die Ursache
liegt in den sich unterscheidenden Kontaktflachen und Lasten, die fur
die Berechnung der Harte herangezogen werden. Dies wird im Fol-
genden ausfuhrlich diskutiert.

Die Werte aus der klassischen Hartemessung (optische Vermessung)
sind generell niedriger als die Werte, die aus den kontinuierlich
aufgenommenen Nanoindentationsdaten erhalten wurden (siehe
Abbildung 4.9). Bei der klassischen Hartemessung wird die fur die
Berechnung der Harte in Gleichung (6) verwendete Kontaktflache erst
nach vollstdndiger Entlastung der Probe aufgenommen. Da die Kon-
taktflache ohne Last um den elastischen Anteil reduziert ist, musste
die Harte bei gleichem P, geringfligig groer als die der Nanoinden-
tationsdaten sein. Der durch den elastischen Anteil verursachte Effekt
auf die Kontaktflache ist allerdings, bedingt durch den hohen E-Modul,
bei Metallen vernachlassigbar und eine hoéhere Harte wird nicht
beobachtet.

Weitere Ursachen fir die unterschiedlichen Harteniveaus aus klassi-
scher Hartemessung und Nanoindentationsdaten kénnten z.B. sowohl
in der starken Dehnratenabhdngigkeit des nc Nickel als auch in der
fehlerhaften dynamischen Messung der Last [232] liegen. Die starke
Dehnratenabhédngigkeit fuhrt bei der O&P-Last zu geringeren Werten
am Ende des Haltesegments und die Verwendung der CSM-Methode
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zu einer geringeren Last der CSM-Daten. Es wird jedoch angenom-
men, dass die Hauptursache fur die hohere Harte von Nanoindentati-
onsdaten in der Verwendung einer kalibrierten Kontaktflache bei der
Auswertung sowohl nach der O&P-Methode als auch von CSM-Daten
liegt. Die Messung wurde an nc Nickel durchgefiihrt, wobei starker
Pile-Up aufgetreten ist. Dieser wurde in der Auswertung der Nano-
indentationsdaten nicht bertcksichtigt, die Harte wird daher stark
Uberschatzt (vgl. Kapitel 5.3.3 und Abbildung 4.9).

Mit der klassischen Hartemessung, d.h. mit einer optischen Vermes-
sung der Kontaktflache, wurde fir grofRe Eindringtiefen mit Berlck-
sichtigung des Pile-Up eine geringere Harte ermittelt als ohne Berlck-
sichtigung des Pile-Up (vgl. Abbildung 4.9). Die direkt am resultieren-
den Indent optisch vermessene Kontaktflache mit Pile-Up war groRer
als die Kontaktflache ohne Pile-Up. Fir die Berechnung der Harte nach
Gleichung (6) wird in beiden Féllen dasselbe P, verwendet. Dadurch
erklart sich die ermittelte geringere Harte der klassischen Hartemes-
sung mit Pile-Up.

Die dynamisch ausgewertete Harte, d.h. die unter Verwendung der
CSM-Methode ermittelte Harte, war geringer als die Oliver & Pharr-
Harte (siehe Abbildung 4.9). Bei beiden Methoden wird die kalibrierte
Kontaktflache zur Berechnung der Harte herangezogen. Diese berUck-
sichtigt den aufgetretenen Pile-Up nicht. Es wird von Pharr et. al. [232]
gezeigt, dass die Verwendung der CSM-Methode vor allem bei Mate-
rialien mit hohem E/H-Verhéltnis einen signifikanten Einfluss auf den
E-Modul und insbesondere auf die Harte haben kann. Die dynamische
Entlastung fihrt zu Fehlern in den gemessenen Kraften, Eindringtiefen
und Steifigkeiten, wodurch die abweichende Harte der CSM-Metode
zur O&P-Methode erkldrt werden kann.

Far alle Auswertemethoden wurde ein Harteanstieg mit abnehmender
KorngroRRe festgestellt (vgl. Abbildung 4.9). Der ISE hat flr verschiede-
ne Auswertemethoden jedoch eine unterschiedlich starke Auspra-
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gung. Dass der ISE bei der klassischen Hartemessung deutlich ausge-
pragter auftritt als bei Nanoindentationsdaten, hangt mit dem fehlen-
den elastischen Anteil zusammen, da die Kontaktflaichenvermessung
bei der klassischen Hartemessung ohne Last stattfindet. Bei der
klassischen Hartemessung verschiebt sich der Beginn des Hartean-
stiegs unter Berlcksichtigung der tatsdchlichen Kontaktflache, d.h.
optische Vermessung der Kontaktflache unter Bericksichtigung des
Pile-Up verglichen zur optischen Messung ohne Berlcksichtigung des
Pile-Up, zu kleineren Eindringtiefen und der ISE nimmt daher ab. Bei
Messungen mit und ohne Verwendung der CSM-Methode wurde kein
signifikanter Unterschied in der Ausprdgung des ISE aller untersuchter
KorngroRen beobachtet.

5.4 Zeitabhdngiges Verhalten verschiedener
KorngrolRen

Der Einfluss der KorngréRe auf das zeitabhangige Verhalten von Nickel
wurde in dieser Arbeit mit verschiedenen Nanoindentationsmethoden
systematisch untersucht. Dieses Unterkapitel ist in vier Abschnitte
gegliedert. Im ersten Abschnitt wird der Einfluss der Dehnrate auf die
Harte diskutiert. Der zweite und dritte Abschnitt behandelt die ermit-
telten thermischen Aktivierungsparameter und Verformungsmecha-
nismen. Im vierten Abschnitt wird die Methode mit konstanter Steifig-
keit kritisch betrachtet.

113



5 Diskussion

5.4.1 Einfluss der Dehnrate auf die Harte

Um das zeitabhangige Verformungsverhalten verschiedener Korngro-
Ren in Abhdngigkeit von Dehnrate und Spannung zu charakterisieren
wurden sowohl Dehnratenwechsel- als auch Indentationskriechversu-
che durchgefiihrt. Bei den Indentationskriechversuchen wurden
Dehnraten dhnlich zu denen erreicht, die mit den Dehnratenwechsel-
versuchen untersucht wurden. Die gezeigten Literaturwerte stammen
aus einem vergleichbaren Dehnratenbereich. Abbildung 5.2 zeigt die
ermittelten Dehn- bzw. Kriechraten verschiedener KorngréRen iber
der Harte aus dieser Arbeit zusammen mit Literaturdaten aus Indenta-
tionskriechversuchen (CL), Dehnratenwechselversuchen (SRJ) und
Versuchen mit konstanter Dehnrate (CSR) [9, 14, 53].
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Abbildung 5.2: Auftragung der Kriech- bzw. Dehnrate (iber der Hdrte
flir mc Nickel (blau), ufc Nickel (schwarz) und nc Nickel (rot) aus
Indentationskriech- (CL) und Dehnratenwechselversuchen (SRJ) zu-
sammen mit Literaturdaten [9, 14, 53], die zusdtzlich auch bei kon-
stanter Dehnrate (CSR) ermittelt wurden.
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Mit Dehnratenwechsel- bzw. Kriechversuchen wurde das zeitabhangi-
ge Verformungsverhalten in Abhangigkeit von der Belastungsge-
schwindigkeit bzw. von der Spannung charakterisiert. Bei geringerer
Dehn- bzw. Kriechrate wurde in den durchgefihrten Versuchen bei
allen untersuchten KorngréRen eine niedrigere Harte ermittelt (vgl.
Abbildung 5.2).

Eine Harteabnahme mit abnehmender Kriech- bzw. Dehnrate ist aus
der Literatur fir kfz Metalle sowohl aus Indentationskriech- [13, 14,
50, 182] bzw. Dehnratenwechselversuchen [3, 9, 50], als auch aus
Zug- und Druckversuchen [51, 52] bekannt. Sie wird von [233] zurlck-
geflhrt auf einen inversen Zusammenhang zwischen der Harte des
Materials und der mittleren Ladnge von mobilen Versetzungen. Bei den
Indentationskriechversuchen wird die Last im Haltesegment konstant
gehalten. Dabei relaxiert das Material, die Kriechrate nimmt mit
zunehmender Haltezeit ab und es kommt zu einer Harteabnahme
wahrend des Haltesegments [219]. Bei dhnlichen Dehn- bzw. Kriechra-
ten werden dhnliche Hartewerte erwartet, sofern wichtige Einfluss-
grofRen auf die Nanoindentationsdaten wie z.B. KorngroRe, Mikro-
struktur, verwendetes Gerdt, Messmethode etc. dhnlich oder gleich
sind. Bei den in dieser Arbeit durchgeflhrten Messungen zum zeitab-
hangigen Verhalten von Nickel waren alle dauReren Parameter (Gerét,
Messkopf, Indenterspitze, Proben und Probenprédparation) in den
Dehnratenwechsel- und Kriechversuchen dieselben. Die ermittelten
Werte sollten daher vergleichbare Ergebnisse liefern.

Fir nc Nickel wurde in dieser Arbeit eine sehr gute Ubereinstimmung
der Kurven aus durchgefihrten Dehnratenwechsel- und Kriechversu-
chen beobachtet (siehe Abbildung 5.2). Bei mc bzw. ufc Nickel hinge-
gen wich die bei ahnlichen Dehnraten ermittelte Harte aus Dehnra-
tenwechselversuchen nach unten bzw. nach oben von den Werten
aus den Indentationskriechversuchen ab. Die in dieser Arbeit ermittel-
ten, unterschiedlichen Hartewerte aus Dehnratenwechsel- und
Kriechversuchen hdngen moglicherweise mit den Schwankungen des
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E-Moduls in den Dehnratenwechselversuchen zusammen, welche eine
prazise Ermittlung der Hartewerte erschwerten. Da dies jedoch ein
systematischer Fehler in der Messung war, kann nicht erklart werden,
warum die Harte aus Kriechversuchen bei ufc Nickel niedriger und bei
mc Nickel hoher als die Harte aus den Dehnratenwechselversuchen
ist. Wie aus Abbildung 5.2 ersichtlich ist, liegen die in dieser Arbeit
gemessen Hartewerte grundsdatzlich in dhnlichen Bereichen wie die
Nanoindentationsdaten aus [9, 14, 53]. Die beobachteten Abweichun-
gen eigener Daten zur Literatur werden im Folgenden diskutiert.

Bei allen gezeigten Dehnratenwechselversuchen aus dieser Arbeit und
der Literatur wurden vergleichbare Dehnraten verwendet (vgl. Abbil-
dung 5.2). Die geringeren Kriechraten von mc und nc Nickel aus [14]
hangen moglicherweise mit der geringeren Eindringtiefe zu Beginn
des Haltesegments (500 nm im Vergleich zu 1000 nm in dieser Arbeit)
zusammen. Bei geringeren Eindringtiefen ist die Materialrelaxation
schwacher, was in einer geringeren Kriechrate resultiert. Vergleicht
man die ermittelten bzw. die aus der dquivalenten Spannung berech-
neten Harten flr dhnliche nanokristalline mittlere KorngréfRen (35 nm
in dieser Arbeit und 20-40 nm in [14]), so erkennt man eine sehr gute
Ubereinstimmung mit den Literaturdaten. Dies gilt sowohl fiir Inden-
tationskriech- als auch fiir Dehnratenwechselversuche.

Fir mc Nickel aus [14] wird bei dhnlichen Dehnraten eine leicht
héhere Harte gemessen. Eine Erklarung dafir kdnnten unterschiedli-
che mittlere KorngroRen der Proben sein. Dazu liegt in [14] allerdings
keine Information vor. Der leicht gekurfte Verlauf des mc Nickels aus
[14] deutet auf einen sich wahrend der Messung andernden Parame-
ter hin, das Material wird wahrend der Verformung weicher. Da mc
Nickel einen ausgepragten ISE aufweist konnte bei der Eindringtiefe
von 500 nm zu Beginn des Haltesegments noch kein mit zunehmender
Eindringtiefe konstanter Harteverlauf erreicht worden sein. Dies
wirde eine Erklarung fir die leichte Kurve im Harteverlauf von [14]
liefern.
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Die an nc Proben vergleichbarer KorngréRe und Mikrostruktur ermit-
telten Hartewerte aus Versuchen bei konstanter Dehnrate in [9] liegen
deutlich niedriger als es mit Dehnratenwechselversuchen beobachtet
wurde. Die mit Versuchen bei konstanter Dehnrate gemessenen
Daten aus [53] weisen bei vergleichbaren Dehnraten im mc als auch
im ufc KorngroRenbereich hohere Hartewerte als mittels Dehnraten-
wechselversuchen ermittelt auf. Da in CSR-Versuchen eine niedrigere
Harte im Vergleich zu SRJ erwartet wird, konnten die in beiden Fallen
geringeren KorngrofRen der verwendeten Proben eine Erklarung sein.

Die in [53] an einer mittleren KorngrofRe von 20 nm ermittelten
Hartewerte liegen im vergleichbaren Bereich wie die Messungen in
[53] an einer mittleren KorngréRe von 60 nm. Die unerwartet niedrige
Harte kann moglicherweise mit Kornwachstum wahrend der Messun-
gen erkldrt werden. Dazu liegen keine Informationen vor. Aus Abbil-
dung 5.2 wird auch ersichtlich, dass eine hoéhere oder niedrigere
Dehnrate die Hartekurve zu hoéheren oder niedrigeren Werten ver-
schiebt. Die Anderung der Dehnrate hat jedoch keinen Einfluss auf
den generellen Verlauf, wie es an nc und ufc Nickel gezeigt wurde [14,
123].

5.4.2  Thermische Aktivierungsparameter

Kriechprozesse in Metallen sind thermisch aktiviert und werden
entscheidend von Spannung, Belastungsgeschwindigkeit und Tempe-
ratur beeinflusst. Ein MaR dafir sind die thermischen Aktivierungspa-
rameter Dehnratenabhdngigkeit m und Aktivierungsvolumen V. Mit
deren Hilfe kann eine Aussage Uber die moglichen dominierenden
Verformungsmechanismen getroffen werden (siehe Kapitel 5.4.3).

Die mit verschiedenen Messmethoden ermittelten Dehn- bzw
Kriechdehnratenabhadngigkeiten aus Kapitel 4.4.1 und Kapitel 4.4.2
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sind in Abbildung 5.3 zusammen mit Literaturwerten [6, 9, 12, 18, 48,
53-55, 59, 89, 112, 116] von reinem Nickel Uber der mittleren Korn-
groRe aufgetragen. Gleichung (3) beschreibt den Zusammenhang von
Kriechspannungsexponent n und der daraus ableitbaren Kriechdehn-
ratenabhangigkeit m¢, fur Kriechversuche.
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Abbildung 5.3: Auftragung der Dehnraten- bzw. Kriechdehnratenab-
hdngigkeit von Nickel gegen die mittlere KorngroRRe fiir alle durchge-
fiihrten Indentationskriech- (CL) und Dehnratenwechselversuche (SRJ)
und Literaturdaten, die mit Indentationsversuchen bei konstanter
Dehnrate (CSR) sowie Zug- (Zug) und Druckversuchen (Druck) ergénzt
wurden [6, 9, 12, 18, 48, 53-55, 59, 89, 112, 116, 234].

Aus den in dieser Arbeit durchgefiihrten Dehnratenwechsel- bzw.
Indentationskriechversuchen geht eine Abhangigkeit der Dehnraten-
abhadngigkeit bzw. Kriechdehnratenabhangigkeit von der mittleren
Korngrole hervor.
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Fir mc Nickel wurde verglichen mit ufc oder nc Nickel eine nur gerin-
ge Dehnratenabhdngigkeit bzw. Kriechdehnratenabhangigkeit von
msg; = 0,007 bzw. von mg =0,017 ermittelt, wohingegen fir ufc und
nc Nickel erhéhte Dehnraten- bzw. Kriechdehnratenabhdngigkeiten
von msg; = 0,011 bzw. mg = 0,025 und mgg, = 0,019 bzw. mg =0,028
bestimmt wurden (vgl. rote bzw. blaue Datenpunkte in Abbildung 5.3).
Sowohl Dehnraten- als auch Kriechdehnratenabhangigkeit zeigen
einen Anstieg mit abnehmender KorngréRe auf.

In der Literatur werden fur grobkorniges Nickel sehr geringe Dehnra-
tenabhangigkeiten zwischen 0,003 - 0,014 angegeben [18, 53-55],
wohingegen fir ufc Nickel von erhohten Dehnratenabhangigkeiten
zwischen 0,006 —0,027 berichtet wird [18, 53, 59, 111-113]. Mit
weiter abnehmender mittlerer Korngréfe hin zu nanokristallinen
KorngrofRen wird ein starker Anstieg der Dehnratenabhangigkeit im
Bereich zwischen 0,018 - 0,052 [9, 12, 18, 49, 53, 54, 59, 89, 112-114]
angegeben (vgl. Kapitel 2.2.2).

Die in dieser Arbeit an verschiedenen KorngréoRen gemessenen Dehn-
ratenabhangigkeiten passen fir die jeweilige KorngrofRe sehr gut in
den Bereich der Literaturwerte. Die Dehnratenabhangigkeit ist ein
MaR fur die Verfestigung des Materials in Abhangigkeit von der
Belastungsgeschwindigkeit. Eine erhdhte Dehnratenabhangigkeit
bedeutet, dass das Material eine Hartesteigerung in Abhangigkeit der
Belastungsgeschwindigkeit zeigt.

Beim untersuchten mc Nickel dominiert die Verformung durch klassi-
sche Versetzungsbewegung. Wenngleich das mc Nickel durch die
Herstellung Uber einen Walzprozess eine, verglichen zu anderen
Herstellungsarten ahnlicher KorngrofRen, hohe Versetzungsdichte
aufweist, und daher eine am oberen Rand befindliche Dehnratenab-
hangigkeit aufweist (vgl. Abbildung 5.3), so besitzt es im Verhaltnis
zum untersuchten nc Nickel dennoch eine geringe Defektdichte.
Durch die wenigen Hindernisse und die dadurch nur geringe Ein-
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schrankung der Versetzungsbewegung ist die erreichbare Hartesteige-
rung moderat und folglich zeigt das mc Nickel nur eine geringe Dehn-
ratenabhangigkeit im Vergleich zu nc Nickel.

Bei nc Nickel wird die Versetzungsbewegung durch den im Verhéltnis
zum mc Nickel hohen Korngrenzenanteil sehr stark eingeschrankt. Die
Hartesteigerung bei zunehmender Belastungsgeschwindigkeit ist
deutlich groRer und daraus resultiert die verglichen zum mc Nickel
signifikant erhohte Dehnratenabhdngigkeit des nc Nickels. Die gestei-
gerten Dehnratenabhangigkeiten in ufc Nickel werden daher durch die
existierende hohe Versetzungsdichte und die im Material ablaufende
dynamische Erholung erklart [12].

Das Aktivierungsvolumen ist eine weitere wichtige GroRe im Zuge der
thermischen Aktivierung und im Hinblick auf die dominierenden
Verformungsmechanismen. In Abbildung 5.4 ist das Aktivierungsvolu-
men flr Nickel Gber der mittleren KorngroRe fur alle in dieser Arbeit
verwendeten Indentationsmethoden zusammen mit Literaturwerten
[6, 9, 49, 54, 59, 116, 117, 121, 124, 131, 191, 235] aus verschiedenen
Messmethoden gezeigt.

Das Aktivierungsvolumen, welches in dieser Arbeit sowohl aus Dehn-
ratenwechselversuchen Vs, als auch aus Indentationskriechversu-
chen Vg bestimmt wurde, zeigt eine ausgepradgte KorngréRenabhan-
gigkeit auf. Vg, bzw. V¢ verringern sich deutlich von 276 b’ auf 32 b°
bzw. 113 b® auf 22 b>, wenn die mittlere KorngrélRe von ca. 20 um auf
35 nm reduziert wird. Fir ufc Nickel wird ein Wert von Vg, =117 b’
bzw. V, = 51 b’ gemessen (siehe Abbildung 5.4).

120



5.4 Zeitabhéngiges Verhalten verschiedener KorngréRen

- ——rrrr ——rrrr ——rrrr
[ Literatur < SRJ = CL o CSR A Zug ® Druck ]
| Diese Arbeit * SRJ * CL i
. 1000 | A 3
o E ]
i E ]
> - A A *
L o i
$ 100E ¢ * *
E 'S ]
§ - * <« % 3
5 : ’A}‘ * :
o A
c ‘I
S 10k A <
Q F * E
= L < ]
| Nickel |
1 1l L AN | L A | L AT | L L
10" 10° 10° 10*

Mittlere Korngrof3e in nm
Abbildung 5.4: Auftragung des Aktivierungsvolumens von Nickel gegen
die mittlere KorngréfSe fiir alle bei RT durchgefiihrten Indentations-
kriech- (CL) und Dehnratenwechselversuche (SRJ) und Literaturdaten,
die mit Indentationsversuchen bei konstanter Dehnrate (CSR) sowie
Zug- (Zug) und Druckversuchen (Druck) ergédnzt wurden [6, 9, 49, 54,
59,116,117, 121, 124, 131, 191, 235].

Eine Abnahme des Aktivierungsvolumens mit abnehmender mittlerer
KorngrofRe ist in der Literatur fur kfz Metalle schon vielfach belegt
worden [6, 59, 117]. Es werden fur grobkdrniges Nickel Aktivierungs-
volumen zwischen 100 b> und 1000 bg, fur ufc Nickel zwischen 45 b°
und 100 b° und fiir nanokristallines Nickel Aktivierungsvolumen im
Bereich von 4 b’ bis 45 b’ angegeben [56, 117, 126, 131, 236].

Die in dieser Arbeit mittels Dehnratenwechsel- und Indentations-
kriechversuchen gemessenen Aktivierungsvolumen von mc Nickel
liegen fur Dehnratenwechsel- und Kriechversuche deutlich unterhalb
des in der Literatur angegebenen Wertes (ca. 1000 bg). Dass ein im
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Vergleich zur Literatur kleiner Wert gemessen wurde, kann maoglich-
erweise mit der durch den Walzprozess eingebrachten, hoheren
Versetzungsdichte und der damit eingeschrankten Versetzungsbewe-
gung und reduzierten inneren Langenskala des verwendeten mc
Nickels zusammenhdngen. Die Aktivierungsvolumen von nc und ufc
Nickel stimmen gut mit den Literaturdaten Uberein. Mit abnehmender
KorngrolRe wird der Abstand der Korngrenzen zueinander und daher
die KorngroBe selbst immer mehr zum bestimmenden Faktor der
internen Langenskala.

Fir alle in dieser Arbeit untersuchten KorngréRen zeigt sich sowohl in
den ermittelten Dehnratenabhangigkeiten (vgl. Abbildung 5.3) als
auch in den Aktivierungsvolumen (siehe Abbildung 5.4) eine Abhan-
gigkeit von der verwendeten Messmethode. Die Kriechdehnratenab-
hangigkeit aus Indentationskriechversuchen ist um Faktor 2,4 (mc
Nickel), 2,2 (ufc Nickel) bzw. 1,5 (nc Nickel) groRer, als die Dehnraten-
abhangigkeit aus Dehnratenwechselversuchen (vgl. Abbildung 5.3).
Gleichzeitig liegen die Aktivierungsvolumen, die mit Hilfe der Indenta-
tionskriechversuche gemessen wurden, generell zwischen 40-60 %
niedriger als die Werte, die mittels Dehnratenwechselversuchen
ermittelt wurden (siehe Abbildung 5.4).

Auch in den Literaturdaten werden teils deutliche Unterschiede in den
Dehnratenabhangigkeiten und Aktivierungsvolumen ersichtlich, die
bei ahnlichen KorngrofRen aber mit unterschiedlichen Messmethoden
ermittelt wurden (vgl. Abbildung 5.3 und Abbildung 5.4). Fir mc
KorngroRen wurden in der Literatur sowohl mit Indentationsmetho-
den als auch mit Zugversuchen generell geringe Dehnratenabhangig-
keiten gemessen. Die Ergebnisse aus Zug- und Druckversuchen zeigen,
far alle mittleren KorngroRen um Faktor 2 niedrigere Werte, im
Vergleich zu mit Indentation gemessen Werten auf. Im nc Bereich ist
die Streuung der mit verschiedenen Methoden gemessenen Literatur-
daten deutlich groRer. Die hochsten Dehnratenabhangigkeiten wer-
den fir Indentationsversuche mit konstanter Dehnrate beobachtet.
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Dehnratenabhdngigkeiten, die mit Dehnratenwechselversuchen
gemessen wurden, liegen unterhalb der Versuche mit konstanter
Dehnrate, jedoch noch deutlich Gber den Werten aus Zugversuchen.
Auch fir ufc KorngroRen werden die hochsten Dehnratenabhangigkei-
ten bei Versuchen mit konstanter Dehnrate beobachtet.

Fir Nickel wurde in [124] angegeben, dass das Aktivierungsvolumen
aus Indentationskriechversuchen geringer ausféllt als bei Spannungs-
relaxationsversuchen mit dem Nanoindenter. Diese Beobachtung
wurde sowohl bei nc (d =20 nm) als auch bei ufc (d =200 nm) Nickel
gemacht, wobei sie bei kleinen mittleren KorngroéRen deutlich starker
auftrat. Sie wurde begriindet mit dem homogenen Spannungsfeld,
welches unterhalb des Indenters bei Spannungsrelaxationsversuchen
im Vergleich zu Indentationskriechversuchen mit sich verdandernder
Eindringtiefe herrscht [124]. Von geringeren Aktivierungsvolumen bei
Spannungsrelaxationsversuchen als bei Dehnratenwechselversuchen
wurde in [6] ebenfalls schon berichtet.

Im Vergleich zu den sehr lokalen Nanoindentationsmethoden ist mit
Zugversuchen nur eine Untersuchung auf der Mikroskala moglich. Die
gleichzeitige Beteiligung vieler Kérner am Verformungsprozess ist ein
wesentlicher Unterschied zur Nanoindentation. AuBerdem bestehen
Unterschiede in der Belastung, dem herrschenden Spannungszustand,
der Probengeometrie usw. [235] und dennoch wurden in der Literatur
mit unterschiedlichen Messmethoden vergleichbare Werte ermittelt.

Generell lassen sich unterschiedliche Werte aus Indentationskriech-
oder Versuchen mit konstanter Dehnrate verglichen mit Dehnraten-
wechselversuchen zum einen mit den verschiedenen Teststellen in
Indentationskriechversuchen erkldren. Somit kann es zu materialbe-
dingten lokalen Unterschieden und einer groferen Streuung der
Messwerte kommen, wahrend die Dehnratenabhangigkeit mit Dehn-
ratenwechselversuchen an derselben Stelle, d.h. mit derselben Mikro-
struktur, gemessen wird. In der vorliegenden Arbeit ist dieser Effekt
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vor allem bei ufc Nickel sichtbar, welches verglichen mit mc oder
nc Nickel eine deutlich inhomogenere Mikrostruktur aufweist (vgl.
Kapitel 4.1). Dies wird in den groReren Fehlerbalken der Messungen
an ufc Nickel z.B. in Abbildung 4.6 oder Abbildung 4.21 erkennbar. Bei
mc bzw. nc Nickel ist der Effekt vernachldssigbar, da entweder nur in
ein einziges Korn bzw. in sehr viele kleine Koérner gleichzeitig inden-
tiert wurde und die Mikrostruktur dadurch sehr homogen bzw. Uber
viele Kérner gemittelt ist.

Weiterhin gilt generell fir Indentationskriechversuche: je langer die
Prifdauer, desto groRer wird die durch thermische Fluktuation verur-
sachte Verdnderung der Eindringtiefe. Dies hat direkten Einfluss auf
mechanische Kennwerte und thermische Aktivierungsparameter. Da
bei den in dieser Arbeit durchgefiihrten Indentationskriechversuchen
die Kontaktsteifigkeit aus der CSM-Methode zur Korrektur der Ver-
schiebungsdaten verwendet wurde, ist der thermische Einfluss hier
vernachlassigbar.

Wahrend der durchgefiihrten Dehnratenwechselversuche kam es zu
einem systematischen Fehler in der Messung, der zu einem inkonstan-
ten E-Modul gefiihrt hat (vgl. Kapitel 4.4.1). Dies hat moglicherweise
bei allen untersuchten KorngroRen das Harteniveau etwas verscho-
ben, nicht aber den Harteverlauf beeinflusst und konnte eine Erkla-
rung fur die leicht unterschiedlichen Dehnratenabhangigkeiten und
Aktivierungsvolumen aus Dehnratenwechsel- und Kriechversuchen
sein.

Daten aus Indentationskriechversuchen werden im Allgemeinen mit
der Annahme einer konstanten Mikrostruktur analysiert [237]. Diese
Annahme stellt eine gute Naherung dar und vereinfacht die Datenana-
lyse deutlich. Sie ist jedoch nicht immer erfillt [189], da es vor allem
bei kleinen Kérnern und erhohten Temperaturen zu Kornwachstum
kommen kann.
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Bei allen durchgefiihrten Indentationsversuchen wurde ein Berkovich-
Indenter verwendet, der im Material hohe Spannungsgradienten
hervorgerufen hat, mit denen die plastische Verformung vonstatten
ging. Wahrend der Indentationskriechversuche sank der Indenter
immer weiter ins Material ein. Dabei nahm bei konstanter Last die
Kontaktflache zu. Durch die dabei abgelaufenen Kriechprozesse wurde
der Druck auf das Material im Laufe des Versuchs verringert.

Eine mogliche Erklarung fir den Unterschied in den hier beobachteten
Werten verschiedener Messmethoden ist, dass es bei Indentations-
kriechversuchen wahrend des Versuchs zu lokalen Relaxationsprozes-
sen im Material kommt, die mit einer Umlagerung oder Ausléschung
der Versetzungen an den Korngrenzen innerhalb der plastisch ver-
formten Zone einhergehen. Desweiteren kam es zu spannungsindu-
ziertem Kornwachstum, die Mikrostruktur verédndert sich wahrend der
Versuche (vgl. Kapitel 4.2). Dies kann ebenfalls eine Ursache fur die
leicht unterschiedlichen Werte aus Indentationskriechversuchen und
Dehnratenwechselversuchen sein.

5.4.3  Verformungsmechanismen

Die ermittelte geringe Dehnratenabhéangigkeit von mc Nickel (0,007)
ist typisch fur kfz Metalle und deutet auf eine Verformung hin, die von
konventioneller Versetzungsbewegung dominiert ist (vgl. Kapi-
tel 2.2.1). Das bedeutet, die Verformung des in dieser Arbeit unter-
suchten mc Nickels wird dem thermisch aktivierten Gleiten von
Versetzungen durch einen Versetzungswald zugeschrieben und steht
in direktem Zusammenhang mit dessen grolRer interner Ldngenskala.
Die wéahrend der Indentation wirkenden Spannungen waren hoch,
wahrend die Temperatur weit unterhalb der homologen Temperatur
lag. Dadurch wird die Verformung nur in vernachldssigbarem Mafe
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durch Kriechprozesse unterstitzt. Diese Vermutung untermauert der
in Indentationskriechversuchen ermittelte hohe Kriechspannungsex-
ponent. Das im Vergleich zu ufc und nc Nickel groRe Aktivierungsvo-
lumen bedeutet, dass bei mc Nickel deutlich mehr Atome an der
lokalen Versetzungsbewegung beteiligt sind. Der tragende Mechanis-
mus muss folglich mit Versetzungen zu tun haben und das ermittelte
hohe Aktivierungsvolumen bekraftigt abermals den Mechanismus
konventioneller Versetzungsbewegungen bei mc Nickel als dominie-
renden Verformungsmechanismus.

Die Mechanismen der plastischen Verformung in fein- und feinstkor-
nigen Metallen sind noch nicht ganzlich verstanden. Einigkeit herrscht
dariber, dass es mit abnehmender KorngréRe zu einem kontinuierli-
chen Ubergang des dominierenden Verformungsmechanismus hin zu
korngrenzenbasiertem Verformungsverhalten [238] kommt. In der
Literatur weisen feinkornige verglichen mit grobkérnigen Metallen
Ublicherweise sowohl eine deutlich erhdhte Dehnratenabhangigkeit
als auch ein geringeres Aktivierungsvolumen auf (vgl. Kapitel 2.2.2).

Die in dieser Arbeit an nc Nickel ermittelte, und im Vergleich zu mc
Nickel, erhbhte Dehnratenabhangigkeit und das verringerte Aktivie-
rungsvolumen passen somit ins Bild einer verstarkt auf Korngrenzen-
prozessen basierenden Verformung des nc Nickels. Jedoch liegt die
ermittelte Dehnratenabhéangigkeit am unteren Ende und das Aktivie-
rungsvolumen am oberen Ende der Spanne der Literaturwerte dhnli-
cher KorngroRen (vgl. Abbildung 5.3 und Abbildung 5.4).

Das wahrend der Indentation von nc Nickel aufgetretene, starke
Kornwachstum kénnte aufgrund der dabei ebenfalls groRer werden-
den inneren Langenskala wieder vermehrt konventionelle Verset-
zungsbewegung innerhalb der Kérner ermdglicht haben. Die Lage des
nc Nickels in der Hall-Petch-Auftragung spricht ebenfalls fir das
gleichzeitige Vorhandensein versetzungs- und korngrenzenbasierter
Mechanismen.
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Wenn die KorngroRe wahrend der Messung zunimmt, missten sich
zeitgleich auch von der KorngroRRe abhdngige Parameter wie Dehnra-
tenabhangigkeit und Aktivierungsvolumen verandern. Ebenfalls
kdnnte es in Indentationskriechversuchen dann zu einem vom linea-
ren Kurvenverlauf abweichenden Verlauf der Harte tber der Dehnrate
kommen. Da das Material mit zunehmender KorngréRe weicher wird,
musste die Harte im Verlauf des Haltesegments abnehmen. Ein leicht
gekurvter Harteverlauf und eine abnehmende Kriechdehnratenab-
hangigkeit ware eine mogliche Folge. Dies wurde in dieser Arbeit trotz
des beobachteten Kornwachstums wahrend der Indentation weder
far ufc noch fiir nc Nickel beobachtet (vgl. Abbildung 4.16). Moglich-
erweise wadre die ermittelte Dehnratenabhangigkeit insgesamt noch
deutlich hoher und das ermittelte Aktivierungsvolumen deutlich
geringer, wenn die KorngroRe wahrend der Messungen konstant
geblieben wiare. Die Datenpunkte in Abbildung 5.3 und Abbildung 5.4
wirden dann zentrierter innerhalb der Literaturwerte zu finden sein.

Spannungsinduziertes Kornwachstum in nc Metallen wird in [239-241]
mit spannungsgekoppelten Korngrenzenmigrationsprozessen erklart
oder aber von [37, 242, 243] Kornrotationsprozessen zugeschrieben,
die mit der Entstehung von Versetzungen an Korngrenzen und Tripel-
punkten einhergehen. Dabei kann es auch zu einer Anderung der
Textur kommen [244]. Ein theoretisches Modell schlagt vor, dass
Korngrenzen ausbauchen und Partialversetzungen an Stellen hoher
Scherspannungen emittieren und es zu korngrenzenmigrationsge-
steuertem Kornwachstum kommt [242]. Es gibt aber auch Berichte
Uber Indentationskriechversuche an nc Nickel, bei denen kein Korn-
wachstum beobachtet wurde [14] und Korngrenzengleiten als domi-
nierender Verformungsmechanismus ermittelt wurde. Von [26, 245]
wurde versetzungsbasierte Verformung als dominierender Mecha-
nismus in nc Nickel mit einer Korngréfe von 10 nm nachgewiesen.

Untersuchungen der Mikrostruktur nach der Indentation ergaben bei
den untersuchten Proben keinerlei Hinweise auf Korngrenzengleiten
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oder Kornrotation nahe der freien Oberflaiche neben dem Indenter
(vgl. Kapitel 4.2). Es wird daher angenommen, dass im untersuchten
nc Nickel weder Korngrenzengleiten noch Kornrotation der dominie-
rende Verformungsmechanismus ist. Die Indentationskriech- und
Dehnratenwechselversuche wurden in dieser Arbeit bei Raumtempe-
ratur durchgefihrt. Die homologe Temperatur lag weit unterhalb der
Temperatur, ab der ein ausgepragtes Kriechverhalten zu erwarten
ware. Mit einem Wert von 36 liegt der Kriechspannungsexponent des
nc Nickels noch weit oberhalb der Werte, ab denen Prozessen wie
Versetzungs- oder Diffusionskriechen (Coble-Kriechen) eine dominie-
rende Rolle zugeschrieben werden. Kriechprozesse werden daher als
dominierender Prozess in der Verformung des untersuchten nc
Nickels ausgeschlossen. Weitere thermisch aktivierte Prozesse wie
Versetzungsgleiten und -klettern sowie Emission und Annihilation von
Versetzungen an Korn- und Zwillingsgrenzen kénnen erst z.B. durch
eine Erhohung der Temperatur beglinstigt werden und sind daher als
dominierende Prozesse fir die Verformung im untersuchten nc Nickel
vernachlassigbar. Durch die hohe Reinheit der Proben ist ein Verset-
zungspinning wie z.B. an nc Legierungen in [246] gezeigt, nicht mog-
lich und Korngrenzenbewegung vergleichsweise einfach umsetzbar.

Der die plastische Verformung im, in dieser Arbeit untersuchten, nc
Nickel dominierende Mechanismus wird Korngrenzenbewegungen wie
der scherspannungsgetriebenen Korngrenzenmigration zugeschrieben
werden, wie es auch in in-situ-TEM Versuchen an nc Gold [247]
beobachtet wurde. Dieser Mechanismus zeichnet sich hauptverant-
wortlich fir die kompatible Akkommodation wahrend des Indentati-
onsprozesses im untersuchten nc Nickel.

Das ufc KorngroRenregime stellt mit einer mittleren KorngroRe von
0,5 um und der stark inhomogenen Mikrostruktur einen Ubergangs-
bereich von grob- zu feinkérnigem Material dar. Die fur ufc Nickel
ermittelten Dehnratenabhangigkeiten und Aktivierungsvolumen
liegen jeweils zwischen den Werten von mc und nc Nickel. Durch den
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ermittelten Kriechspannungsexponent von 40 kdnnen Kriechprozesse
far ufc Nickel ausgeschlossen werden. Es laufen sowohl korngrenzen-
basierte Mechanismen, die vom nc Nickel bekannt sind, als auch
versetzungsbasierte Mechanismen, die in mc Nickel aufgetreten sind,
ab. Die Verformung von ufc Nickel wird daher hauptséchlich von
scherspannungsgetriebener Korngrenzenmigration sowie von konven-
tioneller Verwetzungsbewegung dominiert.

5.4.4  Kritische Betrachtung der Methode mit konstan-
ter Steifigkeit

Die Methode mit konstanter Steifigkeit wurde auf Polymeren (HD-PE)
entwickelt. Durch die hohe Kriechneigung von Polymeren ergibt sich
bei der Indentation eine groRe Kontaktflache. Die Regelung, um eine
konstante Steifigkeit beizubehalten, ist daher vergleichsweise einfach.
Es wurde in dieser Arbeit bei allen Indents auf HD-PE eine sehr schnel-
le Einregelung einer konstanten Steifigkeit erreicht. Dadurch blieb der
Informationsverlust durch die ab dem Indentationsstart ablaufenden
Materialveranderungen sehr gering. Das weitere Konstanthalten
wahrend des Haltesegments gelang sehr gut und fihrte zu einer sehr
harmonisch verlaufenden exponentiellen Lastabnahme (vgl. Kapi-
tel 4.4.3). Bei HD-PE wurden mit der Spannungsrelaxationsmethode
mit konstant gehaltener Steifigkeit sehr zuverlassig reproduzierbare
Ergebnisse erzielt. Die Methode wurde anschliefend auf mc, ufc und
nc Nickel angewendet und die Abhangigkeit von KorngrofRe und
Temperatur untersucht.

Es ist in [79, 110] gezeigt worden, dass die Kriechneigung eines Me-
talls mit abnehmender mittlerer KorngréBe deutlich zunimmt und
Kriechen bei kleinen mittleren KorngroRen haufig schon bei RT beo-
bachtet wird. In [124, 131] wurde fir Nickel von einem mit abneh-
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mender mittlerer KorngroBe abnehmenden Aktivierungsvolumen
berichtet, wie es auch schon bei Dehnratenwechsel- und Indentati-
onskriechversuchen in dieser Arbeit und in der Literatur beobachtet
wurde (vgl. Kapitel 5.4.2). Demnach werden eine mit abnehmender
KorngrolRere zunehmende relative Spannungsabnahme und ein
abnehmendes Aktivierungsvolumen erwartet. Die resultierenden
Spannungsabnahmen verschiedener KorngroRen bei verschiedenen
Temperaturen sind in Abbildung 4.20 gezeigt.

In Abbildung 5.5 wurden die in Abbildung 5.4 gezeigten Aktivierungs-
volumen von Nickel aus den durchgefihrten Indentationskriech- (CL)
und Dehnratenwechselversuchen (SRJ) und Literaturdaten [6, 9, 49,
54, 59, 116, 117, 121, 124, 131, 191, 235] um die bei RT ermittelten
Werte aus den Spannungsrelaxationsversuchen (CS) erganzt. Im
Folgenden werden die ermittelten Spannungsabnahmen und Aktivie-
rungsvolumen in Bezug auf ihre KorngréRen- und Temperaturabhan-
gigkeit diskutiert.
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Abbildung 5.5: Auftragung des Aktivierungsvolumens von Nickel gegen
die mittlere KorngréfSe fiir alle bei RT durchgefiihrten Indentations-
kriech- (CL) und Dehnratenwechsel- (SRJ) und Spannungsrelaxations-
versuche (CS) sowie Literaturdaten, die mit Indentationsversuchen bei
konstanter Dehnrate (CSR) sowie Zug- (Zug) und Druckversuchen
(Druck) ergénzt wurden [6, 9, 49, 54, 59, 116, 117, 121, 124, 131, 191,
235].

Das untersuchte mc und ufc Nickel zeigt vergleichbare Spannungsab-
nahmen, jedoch wird bei nc Nickel verglichen mit ufc und mc Nickel
bei konstanter Temperatur eine Zunahme der Spannungsabnahme mit
abnehmender KorngroRe beobachtet (vgl. Abbildung 4.19 a), c) und
e)). Das Aktivierungsvolumen der bei RT untersuchten Proben betrug
5,4 b’ fir mc Nickel, 0,49 b’ bei ufc Nickel und 0,95 b’ fur nc Nickel.
Betrachtet man nur nc und mc Nickel, so stimmt der abnehmende
Trend des Aktivierungsvolumens mit abnehmender KorngréRe mit den
Erwartungen Uberein. Dies spricht fir eine verglichen zu mc Nickel
héhere Kriechneigung des nc Nickels, die auf den héheren Korngren-
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zenanteil zurickzufihren ist, auch wenn Kriechen nicht der dominie-
rende Verformungsmechanismus ist (vgl. Kapitel 5.4.3). Allerdings
liegen die mit Spannungsrelaxationsversuchen ermittelten Aktivie-
rungsvolumen im Vergleich zu Literaturdaten und mit weiteren
Methoden in dieser Arbeit ermittelten Daten generell deutlich zu tief
(vgl. Abbildung 5.5). Mogliche Ursachen werden im weiteren Verlauf
dieses Kapitels diskutiert.

Es ist bekannt, dass die Kriechrate von Metallen eine exponentielle
Temperaturabhadngigkeit aufweist (vgl. Gleichung (4)). Da Kriechen ein
thermisch aktivierter Prozess ist wird erwartet, dass die relative
Spannungsabnahme unabhangig von der KorngroRe mit zunehmender
Temperatur zu- und das Aktivierungsvolumen abnimmt und thermisch
aktivierte Prozesse wie z.B. Korngrenzendiffusion und Versetzungs-
klettern dann vermehrt zur plastischen Verformung beitragen.

Das Aktivierungsvolumen V,z aus den durchgefiihrten Spannungsre-
laxationsversuchen ist fur verschiedene KorngroRen in Abbildung 5.6
Uber der Temperatur gezeigt.
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Abbildung 5.6: Auftragung von Aktivierungsvolumen gegen Tempera-
tur fiir alle ausgewerteten Spannungsrelaxationsversuche.

In den durchgeflihrten Spannungsrelaxationsversuchen wird eine
Abhangigkeit der Spannungsabnahme (vgl. Abbildung 4.20) und des
Aktivierungsvolumens (vgl. Abbildung 5.6) von der Temperatur beo-
bachtet. Bei nc Nickel ist eine leicht zunehmende Spannungsabnahme
und ein leicht abnehmendes Aktivierungsvolumen mit zunehmender
Temperatur erkennbar (vgl. Abbildung 4.20b), d) und f) und
Abbildung 5.6). Bei RT wird ein Aktivierungsvolumen von 0,95 b’
ermittelt. Dieses nimmt mit zunehmender Temperatur auf 0,52 b’ bei
60 °C ab und bleibt bei weiterer Temperaturerhéhung auf 90 °C
konstant. Moglicherweise kann dies auf die Temperaturabhdngigkeit
des Kriechverhaltens zurtckgefthrt werden.

Die bei 90 °C Uberraschend niedrige relative Spannungsabnahme bei
ufc Nickel kann, ebenso wie die gegenlaufige Abhangigkeit der relati-
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ven Spannungsabnahme von der Temperatur, aktuell nicht genau
erklart werden. Im Falle des ufc Nickels nimmt das Aktivierungsvolu-
men mit zunehmender Temperatur auf einen Wert von 0,27 b’ bei
60 °C ab und steigt bei 90 °C wieder auf einen Wert von 2,37 b’ an. Es
ist mit zunehmender Temperatur kein eindeutiger Trend auszu-
machen. Die Ursache konnte entweder mikrostrukturell bedingt sein
oder in Unsicherheiten der verwendeten Spannungsrelaxationsme-
thode begriindet liegen.

Far mc Nickel wird sowohl fur RT als auch fir 60 °C eine vergleichbar
geringe relative Spannungsabnahme gemessen wohingegen Vg
kontinuierlich mit zunehmender Temperatur abnimmt. Grundsatzlich
fallt das Aktivierungsvolumen mit Ausnahme des ufc Nickels bei 90 °C
wie erwartet mit zunehmender Temperatur ab. Die genauen Mecha-
nismen sind noch nicht vollstandig verstanden. Wenn die Temperatur
zunimmt, so erhoht sich die Leerstellenkonzentration im Material,
wodurch Diffusionsprozesse erleichtert werden. Mit zunehmender
Temperatur kénnen sich auch neue Gleitsysteme durch Quergleiten
oder thermisch aktiviertes Klettern bilden, die die Verformung unter-
stitzen. Auch eine, infolge der erhéhten Temperatur, héhere thermi-
sche Relaxation des Materials kann dafiir verantwortlich sein [131].
Das Aktivierungsvolumen ist ein MaR fur die Anzahl der an der Ver-
formung beteiligten Atome. Da die plastische Verformung mit zuneh-
mender Temperatur erleichtert wird, sind weniger Atome an den
einzelnen Verformungsschritten beteiligt und das Aktivierungsvolu-
men wird kleiner.

Die festgestellten unterschiedlichen Verlaufe und teilweise unstimmi-
gen Ergebnisse sowohl in der KorngroéfRen- als auch in der Tempera-
turabhéngigkeit der ermittelten Spannungsabnahmen und Aktivie-
rungsvolumen kénnen verschiedene Ursachen haben, die im Folgen-
den naher erldutert werden.
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Temperatureinflisse kédnnen zu Schwankungen in den Verschiebungs-
daten flhren, die eine Abweichung der Kontaktflache verursachen,
welche bei konventioneller Datenauswertung direkt zu einem Fehler
in den mechanischen Materialparametern E-Modul und Harte (ver-
gleiche Gleichung (12) und (8)) fuhrt. Bei der Spannungsrelaxations-
methode ist der Fehler vernachlassigbar, da die Verschiebungsdaten
nicht in die Auswertung eingehen. Dies ist ein sehr groRer Vorteil der
Spannungsrelaxationsmethode, der insbesondere bei hoheren Tem-
peraturen zum Tragen kommt.

In der Datenauswertung wurde eine Uber der Haltezeit gemittelte,
konstante Kontaktsteifigkeit verwendet. Aus dem Mittelwert der
Steifigkeit wird ein konstanter Wert fur die Kontaktflache berechnet,
der fur die weitere Auswertung der Aktivierungsvolumen herangezo-
gen wird. Eine Abweichung des Mittelwerts vom tatsachlichen Wert
fuhrt zu einem Fehler in der Harte, da mit der berechneten Kontakt-
flache und der gemessenen Last P Uber Gleichung (12) die Harte des
Materials im Haltesegment berechnet wird. Die Genauigkeit der
Kraftmessung wird vom Hersteller mit + 50 nN angegeben. Je nach
Streuung der Daten weicht die reale, tatsachlich vorliegende Kontakt-
fliche wahrend der Messung leicht von diesem in der Auswertung
angenommenen Wert ab und kénnte einen Effekt auf die ermittelten
Daten haben, der allerdings als vernachlassigbar klein eingeschatzt
wird.

Die Harte wird Uber Gleichung (19) mit Hilfe eines Constraint-Faktors
in eine dquivalente Spannung transferiert. Dieser Faktor hdangt von der
Spitzengeometrie bzw. vom Offnungswinkel des Indenters ab. Weiter-
hin wurde vorgeschlagen, dass der Faktor auch von der Dehnrate
abhadngt [248]. FEM-Simulationen (Finite-Elemente-Methode) konnten
aber fur nc Nickel keine Abhédngigkeit von der Dehnrate nach-
weisen [9]. Beide Aussagen wurden in dieser Arbeit nicht Gberprift,
die dadurch moglicherweise verursachten Abweichungen werden als
gering eingeschatzt. Der berechnete Spannungsabfall wird Uber ein
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exponentielles Modell beschrieben (siehe Gleichung (23)). Die Fitqua-
litat ist ausschlaggebend fur die Berechnung zuverldssiger Materialda-
ten. Sie ist direkt abhdngig von der Qualitdt der Messdaten.

Die Messungen wurden bei 18 °C, 60 °C und 90 °C an mc, ufc und nc
Nickel ausgefihrt. Die homologe Temperatur lag zwischen 0,17 und
0,21 und die Pruftemperaturen lagen damit weit unterhalb dem Wert
von 0,4 (siehe Gleichung (5)), ab welchem mit einem ausgepragten
Kriechverhalten gerechnet wird. Auch durch weitere zeitabhangige
Messungen (vgl. Kapitel 4.4.1 und Kapitel 4.4.2) wurde Kriechen bei RT
als dominierender Verformungsmechanismus bei allen untersuchten
KorngrofRen von Nickel ausgeschlossen (siehe Kapitel 5.4.3). Die,
aufgrund der verglichen mit HD-PE wenig ausgepragte Kriechneigung
von Nickel, deutlich kleinere Kontaktflache wahrend der Indentation
erschwerte die Einregelung einer konstanten Steifigkeit wahrend des
Haltesegments signifikant. Als Folge davor war die benétigte Einregel-
zeit bei jedem Indentationsversuch unterschiedlich lang (vgl. Abbil-
dung 4.19).

Die Auswertung der Daten im Haltesegment konnte erst erfolgen,
wenn eine konstante Steifigkeit eingestellt und eine Lastabnahme
ermittelt werden konnte. Der Startpunkt der Datenauswertung war
folglich fur jede Messung unterschiedlich. Die Materialvorgange
starten jedoch zu Beginn der Indentation. Bei kurzen Einregelzeiten
war der Unterschied zwischen Haltezeitbeginn und Beginn der Daten-
auswertung vernachlassigbar klein. Bei ldngeren Einregelzeiten konn-
ten jedoch schon ein Grolteil der Materialvorgdnge abgelaufen sein
und die ausgewerteten Daten spiegeln nicht die Realitat wieder. Diese
unregelmalige zeitliche Festlegung des Erhalts einer konstanten
Steifigkeit und des Starts der Datenauswertung stellt vermutlich die
grofite Fehlerquelle in der Anwendung der Spannungsrelaxationsme-
thode dar. Bei Nickel ist die Spannungsrelaxation im Vergleich zu
Polymeren so gering, dass moglicherweise alle gemessenen Daten
innerhalb der Streubreite der Messung sind, die Messungen stark
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schwanken und daher keine zuverldsigen Daten generiert werden
kénnen.

Um dem zu begegnen, muss die Regelung deutlich verbessert werden,
sodass schneller eine konstante Steifigkeit erreicht ist und in der
Auswertung moglichst wenige der Materialreaktion verloren gehen.
Kann dies erreicht werden, so kdnnte man die Auswertung immer
nach derselben Zeitspanne beginnen, sodass die ermittelten Werte
vergleichbar werden. Da die Kontaktsteifigkeit eine berechnete Grolie
ist, kann sie dem Nanoindenter nicht einfach als Konstante vorgege-
ben werden, wie es z.B. beim Indentationskriechversuch mit der Last
moglich ist. Die Regelung der Maschine spielt hierbei eine grolRe Rolle.
Sie ist durch die Dynamik der Maschine beschrankt. Der verwendete
XP-Messkopf ist relativ schwer und dadurch trage. Eventuell kdnnten
mit dem DCM-Messkopf bessere Ergebnisse erzielt werden. Durch
Messungen bei Temperaturen oberhalb der homologen Temperatur
treten Kriecheffekte um ein vielfaches deutlicher auf und wirden zu
einer besseren Messdatenqualitat beitragen. Mit der verwendeten
Apparatur waren Messungen Uber 100 °C nicht moglich. Auch die
Anwendung léangerer Haltezeiten konnte zu deutlich verbesserten
Ergebnissen fuhren.

Die vorliegenden Spannungsabnahmen in den untersuchten Nickel-
proben sind im Vergleich zum bei der Entwicklung der Methode
verwendeten HD-PE so gering, dass sie vermutlich im Bereich der
Messungenauigkeit der Methode liegen. Um die geringen Anderungen
bei Metallen zuverldssig auflésen zu kénnen wird eine sehr hohe
Genauigkeit der Methode benétigt. Zum jetzigen Zeitpunkt ist die
Methode dafir noch zu fehlerbehaftet, als dass sie zuverlassige Daten
far Metalle liefern kann.
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5.5 IndentationsgrolReneffekt

Dieses Unterkapitel besteht aus drei Abschnitten. Zu Beginn geht es
um den IndentationsgroReneffekt verschiedener KorngréRen. Der
zweite Abschnitt diskutiert die Anwendung des Nix-Gao-Modells auf
die untersuchten KorngroRen. Im letzten Abschnitt wird eine Moglich-
keit diskutiert, den KorngroReneffekt im Nix-Gao-Modell zu berick-
sichtigen. Alle in diesem Kapitel gezeigten Daten verschiedener
Eindringtiefen wurden unter Verwendung der CSM-Methode gemes-
senen und anschliefend nach der Oliver & Pharr-Methode ausgewer-
tet. Jeder Messpunkt stellt den Mittelwert aus mindestens acht
Messungen je Eindringtiefe dar.

5.5.1 IndentationsgroBeneffekt verschiedener Korn-
groflen

Anhand verschiedener KorngréfRen von Nickel wurde der Einfluss der
KorngrofRe auf den IndentationsgrolReneffekt untersucht. Die Harte
aller untersuchten mittleren KorngroRen ist in Abbildung 5.7 gemein-
sam mit Literaturdaten von Nanoindentermessungen an Nickelproben
dhnlicher KorngroRen dargestellt.

Sowohl fir alle untersuchten KorngréRen (vgl. Kapitel 4.5) als auch fir
Literaturwerte ahnlicher Korngréen wurde bei Nickel ein ISE beo-
bachtet. Dieser nimmt mit abnehmender KorngroRe ab, d.h. bei
kleineren KorngrofRen wird schon bei geringeren Eindringtiefen ein
konstantes Harteniveau erreicht (siehe Abbildung 5.7).
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Abbildung 5.7: Vergleich der Hérteverfdufe bzgl. des ISE von mc, ufc
und nc Nickel mit Literaturdaten [14, 56, 123, 146, 249].

In der Literatur sahen erste Erklarungen die Ursachen des ISE in der
Probenpraparation (Rauheit und oberflachliche Defektschicht), in
Oberflachenkontaminationen (insbesondere mit Oxiden) oder aber in
einer unzureichenden Kalibrierung der Indenterspitze. In Studien mit
polykristallinem Silber, Nickel, Kupfer und Aluminium wurde der
Harteanstieg dem Versetzungspinning durch geldste oder interstitielle
Atome zugeschrieben [250]. In [251] wird ein GroReneffekt in Bezug
auf den Abstand der Indents zu Korngrenzen beschrieben. Generell
liefern verschiedene Hartungsmechanismen wie z.B. Feinkornhartung,
Mischkristallhdrtung oder Ausscheidungshartung einen Beitrag zur
Gesamthdrte (vgl. Kapitel 2.3.2). Die moglichen Ursachen fir den
beobachteten ISE von in dieser Arbeit untersuchten Nickelproben
werden nachfolgend diskutiert.
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Die Rauheit aller in dieser Arbeit verwendeten Proben war mit 3-6 nm
sehr gering (vgl. Kapitel 3.1). Ein maRgeblicher Einfluss auf die Nano-
indentationsdaten und den gemessenen ISE kann daher ausgeschlos-
sen werden. Es wurde jedoch ein geringer Harteunterschied zwischen
mechanisch polierten und vibrationspolierten Proben festgestellt.
Weiterhin wiesen die vibrationspolierten Proben fir alle KorngroRen
einen geringer ausgepragten ISE auf (vgl. Kapitel 4.3). Um den Einfluss
einer beim mechanischen Polieren eingebrachten, oberflachlichen
Defektschicht auf die Hartewerte bzw. auf den ISE zu minimieren und
vergleichbare Messungen zu erhalten, wurden anschlieRend alle
weiteren Messungen nur an vibrationspolierten Proben durchgefihrt.

Zur Vermeidung von Oberflachenkontaminationen wurden die Proben
jeweils vor den Messungen im Ultraschallbad gereinigt, mit Aceton
und Ethanol abgespult und anschlieend trockengeblasen. Um Ober-
flachenoxidationen zu vermeiden wurden die Proben zwischen den
Messungen unter Vakuum im Exsikkator aufbewahrt. Nickel ist an Luft
sehr bestdndig. Eine Beeinflussung der Messdaten durch die genann-
ten Oberflacheneffekte wird daher ausgeschlossen.

Die Spitzenkalibrierung erfolgte nach der O&P-Methode und sowohl
der Erstkontakt von Spitze und Oberflache als auch die Maschinenstei-
figkeit wurden sehr sorgfaltig korrigiert (vgl. Kapitel 2.3.5). Hieraus
geht, wenn Uberhaupt, nur ein geringer systematischer Fehler hervor,
der auf den Verlauf der ermittelten Hartedaten keinen Einfluss hat.

Aufgrund der hohen Reinheit der verwendeten Proben (vgl. Kapi-
tel 3.1) werden sowohl Mischkristallverfestigung Gber Substitutions-
oder interstitielle Fremdatome als auch Ausscheidungshartung im
folgenden Verlauf dieser Arbeit als vernachlassigbare GroRe nicht
weiter betrachtet.

Im vergangenen Abschnitt wurden mégliche Ursachen des ISE disku-
tiert und es wird gefolgert, dass in den durchgefiihrten Versuchen
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ausschlielich das unterschiedliche Verformungsverhalten verschie-
dener KorngréoRenregime entscheidenden Einfluss auf die Auspragung
des ISE der untersuchten Proben hat.

Um den ISE zu erkldren nahmen Nix und Gao [149] an, dass im Einkris-
tall eine kompatible plastische Verformung ohne Kornuberlappung
oder Porenbildung durch die Bildung und Bewegung geometrisch
notwendiger Versetzungen [24] innerhalb der plastischen Zone
ermoglicht wird (siehe Kapitel 2.3.2). Die gebildeten GND wechselwir-
ken mit den im Material vorliegenden SSD und fihren so zu einer
Hartesteigerung bzw. zu einem ISE. Diese Materialverfestigung fallt
generell umso starker aus, je mehr Hindernisse insgesamt (SSD, GND
und Fremdatome) im Einkristall vorhanden sind, die sich gegenseitig
an der Bewegung hindern kénnen (vgl. Kapitel 2.3.2).

Ubertragungen auf einen Polykristall bedeutet das: Je mehr Hindernis-
se (SSD, GND, Fremdatome und Korngrenzen) im Material vorhanden
sind, desto groRer fallt die Hartesteigerung aus und desto ausgeprag-
ter ist der ISE, vorausgesetzt, die plastische Verformung findet rein
Uber versetzungsbasierte Prozesse statt. Wirde die Verformung
ganzlich von Korngrenzenprozessen (bernommen, so waren flr eine
kompatible Akkommodation der plastischen Verformung keine GND
notwendig. Eine Zunahme der Hérte basierend auf GND wahrend der
plastischen Verformung wirde dann nicht erwartet werden und ein
ISE folglich ausbleiben.

Bei grobkornigen Metallen wird die Verformung hauptsachlich von
konventioneller Versetzungsbewegung, bei feinkristallinen hauptsach-
lich von Korngrenzenprozessen getragen (vgl. Kapitel 2.2.1). Grobkor-
nige Metalle zeigen daher einen sehr ausgepragten ISE, wahrend fir
feinkristalline Metalle kein oder nur ein geringer ISE erwartet wird. Die
moglichen Mechanismen fir den in dieser Arbeit beobachteten ISE
verschiedener KorngroBen von Nickel werden, angelehnt an die
Uberlegungen von Nix und Gao, im Folgenden diskutiert.
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Beim untersuchten mc Nickel mit einer mittleren KorngrofRe von
20 um kann die Annahme getroffen werden, dass in der Regel bei
allen Eindringtiefen nur in ein einziges Korn indentiert wurde. Die
plastische Zone konnte sich ohne Korngrenzeneinfluss ausbilden und
die plastische Verformung wurde hauptsachlich durch Versetzungs-
bewegungen getragen. Dies bestatigt die Lage der Harte des mc
Nickels in der Hall-Petch-Auftragung (siehe Abbildung 5.1) und durch
Messungen zum zeitabhangigen Verhalten von Nickel wurde gezeigt,
dass beim untersuchten mc Nickel konventionelle Versetzungsbewe-
gungen der dominierende Verformungsmechanismus sind (vgl. Kapi-
tel 5.4.3).

Da die ndtige Anpassung des Materials an die Spannung beim unter-
suchten mc Nickel wenig bis gar nicht von Korngrenzen mitgetragen
wird, wird fir eine kompatible Akkommodation die Notwendigkeit der
Bildung von GND deutlich. Diese werden durch Dehnungsgradienten
im Material hervorgerufen und unter der Indenterspitze gebildet. Sie
rufen einen Anstieg des Verformungswiderstandes hervor, da sie als
Gitterdefekte zusatzliche Hindernisse fur die SSD darstellen. Damit
kann der ausgepragte ISE des untersuchten mc Nickels erklart werden.
Mit zunehmender Eindringtiefe nimmt der Einfluss der GND stetig ab,
bis fur groRe Eindringtiefen kein zusatzlicher Hartungseffekt, sondern
anstatt dessen ein konstantes Harteniveau beobachtet wird (vgl.
Kapitel 4.5).

Je groRer folglich die KorngroRe kristalliner Metalle bei versetzungsba-
sierter Verformung ist, desto stdrker ist das Verfestigungsverhalten
und desto prdgnanter ist der ISE des untersuchten Materials. Dies
erklart, warum bei den gezeigten Literaturdaten fir reines Nickel mit
einer KorngroRe von 100 um [249] bzw fir einen Einkristall [146] ein
deutlich starker ausgepragter ISE als beim untersuchten mc Nickel
beobachtet wurde (vgl. Abbildung 5.7).
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Die mittlere KorngroRe des in dieser Arbeit untersuchten ufc Nickels
liegt zwischen der KorngréRe des mc und des nc Nickels. Es sind
sowohl versetzungs- als auch korngrenzenbasierte Mechanismen
gleichzeitig aktiv (vgl. Kapitel 5.4.3). Dies zeigt sowohl die Lage des ufc
Nickels in der Hall-Petch-Auftragung (vgl. Kapitel 5.2) als auch die
ermittelten Dehnratenabhangigkeiten und  Aktivierungsvolumen
(siehe Kapitel 5.4.2). Daher kommt es bei ufc Nickel auf jeden Fall zur
Bildung von GND unter der Indenterspitze, um die geometrische
Anpassung zu ermdglichen und der beobachtete ISE erklart sich.

Bedingt durch die stark inhomogene Mikrostruktur wurde bei ufc
Nickel sowohl spannungsinduziertes Kornwachstum der kleinen
Koérner als auch Rekristallisation der groRen Kérner durch die im
Material vorhandenen Zwillinge beobachtet. Beides spricht flr das
Auftreten korngrenzenbasierter Prozesse bei der Verformung des ufc
Nickels. Moglicherweise konnte die Korngrenzenmigration zur Anna-
herung von aneinander angrenzenden Gleitsystemem fihren und ein
Wandern der GND Uber die Korngrenzen hinweg ermoglichen, wie es
in [252] an einem Aluminium-Bikristall beobachtet wurde. Korngren-
zenprozesse sind jedoch bei ufc Nickel im Vergleich zum nc Nickel
deutlich weniger dominant. Der etwas geringere ISE als bei mc Nickel,
jedoch deutlicher starker ausgepragte ISE als bei nc Nickel ist damit
verstandlich.

Der in [123] bei ufc Nickel beobachtete ISE weist einen dhnlichen
Verlauf auf, wie er an ufc Nickel in dieser Arbeit ermittelt wurde (siehe
Abbildung 5.7). Dies spricht fir eine der in dieser Arbeit untersuchten
ufc Nickelprobe &hnlichen Verteilung sowohl von korngrenzen- als
auch von versetzungsbasierten Verformungsmechanismen der ufc
Literaturproben.

Beim untersuchten nc Nickel Ubersteigt die GroRe des Eindrucks und
der plastischen Zone die mittlere KorngrofRe von 34 nm um ein Vielfa-
ches. Es wurde immer in sehr viele Koérner indentiert, sodass die
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Korngrenzen einen malgeblichen Einfluss auf das Verformungsverhal-
ten hatten. Der dominierende Verformungsmechanismus im nc Nickel
wurde in Kapitel 5.4.3 ausfihrlich diskutiert. Korngrenzenbewegungen
wie scherspannungsgetriebene Korngrenzenmigration sind dabei
hauptverantwortlich fir die kompatible geometrische Anpassung
wahrend des Indentationsprozesses.

Beim untersuchten nc Nickel wurde ein, wenn auch im Vergleich zum
mc Nickel stark reduzierter, ISE beobachtet (vgl. Kapitel 5.5.1). Dieser
spricht daflr, dass neben der sicherlich dominierenden scherspan-
nungsgetriebenen Korngrenzenmigration (vgl. Kapitel 5.4.3) eine
gewisse Anzahl an GND zur Verformung beigetragen haben. Ware die
Akkommodation komplett von Korngrenzen getragen gewesen, ware
ein ISE ausgeblieben. Der Messpunkt des nc Nickels in der Hall-Petch-
Auftragung ist noch vor dem ,Knick”, der durch den Ubergang zu
korngrenzenbasierter Verfomung zustande kommt. Dies deutet
ebenfalls auf das gleichzeitige Vorhandensein versetzungs- und
korngrenzenbasierter Mechanismen (vgl. Kapitel 5.2) hin und auch in
der Literatur wird ein inverser Hall-Petch-Effekt durch rein korngren-
zenbasierte Verformung fir Nickel erst ab Korngréen kleiner 20 nm
diskutiert (vgl. Kapitel 2.1.2). Vergleicht man die mittlere KorngroRe
von 34 nm mit der kritischen KorngroRe, ab der in der Literatur ein
inverser Hall-Petch-Effekt aufgetreten ist, so ist die Ausgangskorngro-
Re des untersuchten nc Nickels nur geringflgig groRer. Das spricht fur
eine sehr stark eingeschrankte, aber vorhandene Versetzungsaktivitat.
Es wére daher vermutlich auch bei wahrend der Messung konstanter
Mikrostruktur ein sehr geringer ISE zu erwarten.

Weiterhin wurde bei nc Nickel nach der Indentation starkes, scher-
spannungsgetriebenes Kornwachstum festgestellt (vgl. Kapitel 4.2).
Zum einen wird durch die wachsenden Kérner wieder mehr Verset-
zungsaktivitdt innerhalb der Kérner ermoglicht, was einen starker
ausgepragten ISE zur Folge hat als er mit konstanter KorngroRRe
gewesen ware. Gleichzeitig wird die Verformung im untersuchten nc
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Nickel, und damit auch das Kornwachstum, hauptsachlich durch
Korngrenzenmigration ermoglicht (vgl. Kapitel 5.4.3) und jede Korn-
grenze innerhalb der plastischen Zone tragt einen Anteil an der
Gesamtverformung. Die Bildung von GND zur kompatiblen Akkommo-
dation ist dann nicht zwingend notwendig oder méglicherweise sogar
ganz UberflUssig. Da jedoch ein ISE beobachtet wurde, muss ein
gewisser Anteil an GND wéahrend der Verformung gebildet worden
sein.

Insgesamt ist der bei nc Nickel aufgetretene ISE sowohl auf die schon
in der AusgangskorngroBe (34 nm) mogliche Bildung von GND und
Versetzungsaktivitat als auch auf die, die erst durch das Kornwachs-
tum wahrend der Indentation innerhalb der Kérner ermoglicht wur-
den, zurickzufihren. Da versetzungs- und korngrenzenbasierte
Verformungsmechanismen flieRend ineinander Ubergehen hangt die
Anzahl der gebildeten GND im nc Nickel schlussendlich davon ab, in
wieweit die Menge der bei der jeweiligen KorngréoRe ablaufenden
Korngrenzenprozesse eine kompatible Verformung des Materials
unterhalb des Indenters ermdglichen. Reichen Korngrenzenprozesse
nicht aus, werden zusatzlich GND im Material gebildet, die dann wie
beim untersuchten nc Nickel in einem ISE des Materials sichtbar
werden.

Vergleicht man die Werte des nc Nickels aus dieser Arbeit und aus der
Literatur, so wird bei nc Nickel aus [123] flr groRe Eindringtiefen ein
mit dieser Arbeit vergleichbares Harteniveau erreicht. Bei kleineren
Eindringtiefen zeigt die Hartekurve allerdings einen von dem in dieser
Arbeit beobachteten leicht abweichenden Harteverlauf auf (vgl.
Abbildung 5.7). Die Harte des nc Nickels aus [123] zeigt mit zuneh-
mender Eindringtiefe erst ab einer Eindringtiefe von ca. 800 nm
(nc Nickel in dieser Arbeit: 200 nm), die des ufc Nickels ab ca. 650 nm
(ufc Nickel in dieser Arbeit: 750 nm), einen konstanten Verlauf (vgl.
Kapitel 4.5). D.h. nc Nickel aus [123] zeigt einen deutlich starker
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ausgepragten ISE als die nc Nickelprobe aus dieser Arbeit. Im Folgen-
den werden mogliche Ursachen diskutiert.

Die Daten aus [123] wurden ebenfalls am Nanoindenter XP mit dem
XP-Messkopf bei Versuchen mit konstanter Dehnrate unter Verwen-
dung der CSM-Methode ermittelt. Fir die Messungen wurden auch
vibrationspolierte Proben dhnlicher Mikrostruktur verwendet und die
AusgangskorngrolRe der Proben war vergleichbar. Diese Einflussfakto-
ren kdnnen folglich nicht Ursache fir den unterschiedlichen ISE der in
dieser Arbeit und in [123] untersuchten Proben sein.

In [123] war jedoch die verwendete Dehnrate (0,1 1/s) doppelt so
hoch wie in dieser Arbeit (0,05 1/s) und die Messungen erfolgten
unter Verwendung der CSM-Methode. Es wurden aus [123] allerdings
nur Daten einiger Eindringtiefen in Abbildung 5.7 Gbertragen, weshalb
keine durchgehende Kurve dargestellt ist. In Kapitel 5.3 wurde gezeigt,
dass bei nc Nickel weder die hohere Dehnrate noch die Verwendung
der CSM-Methode einen Einfluss auf den generellen Verlauf der
Hartekurve und damit auf den ISE des Materials hat.

Die Ursache liegt vermutlich in den unterschiedlichen Anteilen von
korngrenzen- und versetzungsbasierten Verformungsmeachanismen.
Eine weitere mogliche Erklarung konnte eine unterschiedliche Ent-
wicklung der Mikrostruktur wahrend der Indentation sein. Da es Uber
die KorngroRe des nc Nickels nach der Indentation in [123] jedoch
keine Informationen gibt, kann die Ursache der unterschiedlichen
Auspragung vom in dieser Arbeit beobachteten ISE des nc Nickels
nicht abschlieRend geklart werden.
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5.5.2  Anwendung des Nix-Gao-Modells

Um den ISE zu erklaren wurden verschiedene Theorien vorgeschlagen
[170, 171, 177], die die Gradientenplastizitdt und eine interne Lan-
genskala beinhalten, um konventionelle Modelle der Plastizitdt zu
ersetzen. Im folgenden Abschnitt wird das von Nix und Gao [149, 170]
vorgeschlagene Modell diskutiert.

Das Nix-Gao-Modell gilt flr Einkristalle und bringt die Harte mit der
Dichte von SSD und GND in Verbindung. Die Nix-Gao-Gleichung
(Gleichung (14)) gibt einen linearen Zusammenhang wieder, wenn die
Annahmen des Modells auf das Material zutreffen. Diese sind, dass
SSD im Material vorliegen und GND im hemispharischen Bereich
unterhalb des Indenters mit Radius a gebildet werden (vgl. Kapi-
tel 2.3.2). Da die Verformung in mc Metallen hauptsachlich auf Ver-
setzungsmechanismen basiert, sind die Annahmen des Nix-Gao-
Modells oft ausreichend gut erfillt und es wird in der Literatur ein
linearer Verlauf der Nix-Gao-Geraden beobachtet. Durch die mit
abnehmender KorngréRe auftretende kontinuierliche Verschiebung
der dominierenden Verformungsmechanismen hin zu korngrenzenba-
sierten Prozessen, beschreibt das Nix-Gao-Modell die Verformung
moglicherweise nur noch unzulénglich und fir kleine Korngréen wird
daher, z.B. in [145, 253], oftmals eine starkere Abweichung vom
linearen Verlauf der Nix-Gao-Geraden beobachtet.

In Abbildung 5.8 sind sowohl Literaturdaten [112, 145, 249] als auch
Daten aus dieser Arbeit fir Nickel mit mittleren KorngréfBen vom
Einkristall bis hin zum nc Bereich gezeigt. Das klassische Nix-Gao-
Diagramm, welches die quadratische Harte Uber der inversen Ein-
dringtiefe zeigt, wurde zuséatzlich auf die quadratische intrinsische
Harte normiert (vgl. Abbildung 5.8), um die unterschiedlichen Lan-
genskalen der mittleren KorngréRen besser vergleichbar zu machen.
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Abbildung 5.8: Nix-Gao-Diagramm fiir mc, ufc und nc Nickel und
Literaturdaten [123, 146, 249]. Die Hdrte wurde zur besseren Ver-
gleichbarkeit der Daten auf die quadratische intrinsische Hérte nor-
miert.

Die Daten des Einkristalls aus [146] liegen wie erwartet sehr gut auf
einer Geraden (vgl. Abbildung 5.8). Die Daten aller anderen gezeigten
mittleren KorngroRen folgen unterschiedlich gut einem linearen
Verlauf. Die 100 um groRen Koérner aus [249] weisen einen leicht
gekurvten Verlauf auf. Die Werte des in dieser Arbeit untersuchten mc
Nickels verlaufen ahnlich dem Einkristall sehr linear wahrend bei ufc
und nc Nickel geringe Abweichungen vom linearen Verlauf beobacht-
bar sind. Das gleiche gilt jeweils fur die Literaturwerte des ufc und nc
Nickels aus [123].
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Die Daten aus dem Nix-Gao-Diagramm wurden nach Gleichung (14)
angefittet und die Fit-Parameter fir die intrinsische Harte Hy, den
materialabhdngigen Langenparameter h" sowie fur den Parameter f
als Mal fir die plastische Zone bzw. das Volumen, in dem die GND
entstehen, sind in Tabelle 5.1 angegeben.

Tabelle 5.1: Ubersicht iiber die ermittelten Werte mit der Nix-Gao-
Gleichung (Gleichung (14)) sowie der Parameter f als Mafs fiir die
plastische Zone flir mc, ufc und nc Nickel und Literaturdaten [123, 146,
249].

d [um] Ho [GPa] h” [um] f
EIEl(jé)]O) 0,94 1,22 -
100 [249] 1,30 0,64 -
20 (mc) 1,78 £ 0,35 0,33 +0,003 14,26
0,5 (ufc) 2,51+0,30 0,15 + 0,005 12,33
0,5[123] 2,56 0,08 -
0,035 (nc) 6,19+ 0,69 0,02 + 0,001 7,45

0,030 [123] 6,21 0,01 -

Mit abnehmender KorngréRe vom Einkristall hin zu nc KorngréRen
wird ein deutlicher Anstieg des H, entsprechend dem Hall-Petch-
Verhalten (ausfuhrlich diskutiert in Kapitel 5.2) beobachtet. Ein MaR
far die plastische Zone bzw. das Volumen, in dem die GND gebildet
werden ist der Parameter f. Im Gegensatz zu mc Nickel zeigt das
untersuchte nc Nickel einen ausgepragten Pile-Up und einen signifi-
kant reduzierten ISE (vgl. Kapitel 5.5.1). Diese sehr lokal stattfindende
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Verformung, die sich in dem groRen Materialaufwurf rund um den
Indent aduRert, spricht fur eine, verglichen mit mc Nickel, deutlich
kleinere plastische Zone. Die Verformung reicht aufgrund der durch
Korngrenzen deutlich verringerten inneren Langenskala nicht so weit
ins Material hinein wie bei mc Nickel. Quantitativ zeigt sich das in der
in dieser Arbeit mit abnehmender KorngroRe ermittelten Abnahme
von f (siehe Tabelle 5.1).

Der materialabhdngige Langenparameter h" nimmt mit abnehmender
KorngrofRe ab. Die Beobachtungen im Nix-Gao-Diagramm (siehe
Abbildung 5.8) und die erhaltenen Werte aus Tabelle 5.1 werden im
Folgenden in Bezug auf das Nix-Gao-Modell und interne Langenskalen
diskutiert. Allerdings wurde in [123] nur der XP-Messkopf verwendet
und es sind keine Daten bei Eindringtiefen kleiner 200 nm zuganglich
(siehe Abbildung 5.8). Da jedoch gerade die Werte bei kleinen Ein-
dringtiefen den Verlauf der Nix-Gao-Geraden mafgeblich beeinflus-
sen, ist die Auswertung nach Nix-Gao fir das ufc und nc Nickel aus
[123] mit groBen Unsicherheiten behaftet und die ermittelten Para-
meter werden daher im Folgenden nicht weiter diskutiert.

Im gezeigten hochreinen Einkristall aus [146] findet die plastische
Verformung rein Uber konventionelle Versetzungsprozesse und
Behinderung der Versetzungsbewegung durch SSD und GND statt. Das
Verhalten wird daher durch die Annahmen des Nix-Gao-Modells sehr
gut beschrieben. Dies wird durch den duRerst linearen Verlauf im Nix-
Gao-Diagramm (vgl. Abbildung 5.8) bestatigt. Ein Mal} fur die interne
Langenskala des Materials ist der Parameter h*, der den Abstand
zwischen zwei Hindernissen, das bedeutet im Falle eines hochreinen
Einkristalls den Abstand zwischen SSD und GND, beschreibt. Das h
gibt mit einem Wert von 1,22 um folglich den mittleren Abstand
zweier Versetzungen fir den gezeigten Einkristall aus [146] an.

Flr Polykristalle muss die fir den Einkristall geltende Betrachtung von
h" als Abstand zweier Versetzungen um Korngrenzen als potentielle
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Hindernisse erweitert werden. Betrachtet man h’ in einem Polykristall
folglich als Hindernisabstand zwischen SSD, GND oder Korngrenzen, so
kann dessen Wert theoretisch maximal so groll wie der Abstand der
Korngrenzen bzw. die KorngroRe werden, sofern der Polykristall
versetzungsfrei ist (vgl. gestrichelte Linie in Abbildung 5.9). Liegen
Versetzungen vor, muss sich der Wert von h entsprechend verklei-
nern und in Abbildung 5.9 rechts von der gestrichelten Linie liegen.
Durch die Wechselwirkung der gebildeten GND mit Korngrenzen zeigt
die GrolRe des ISE eine Abhangigkeit von h" und somit Gber die Korella-
tion mit dem Hindernisabstand eine Abhangigkeit von der KorngrofRRe.

In Abbildung 5.9 ist der materialabhdngige Langenparameter h fur
alle KorngroRen Uber der KorngrofRe aufgetragen. Die gestrichelte
Linie zeigt an, wo KorngroRe und h" denselben Wert annehmen. Auf
der gestrichelten Linie wird h malgeblich durch die KorngréRe
beeinflusst, wahrend mit nach rechts zunehmendem Abstand zur
gestrichelten Linie der Einfluss des Versetzungsabstandes bestimmend
wird.
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Abbildung 5.9: Vergleich der intrinsischen Ldngenparameter (ber der
Korngréfse aufgetragen fiir mc, ufc und nc Nickel und Literaturdaten
[146].

Flr groRe Koérner nimmt h" die groRten Werte an (vgl. Tabelle 5.1). In
grofRen Kornern, wie z.B. dem untersuchten mc Nickel, stellt konventi-
onelle Versetzungsbewegung mit starker Materialverfestigung den
dominierenden Verformungsmechanismus dar. Dies wurde durch
dehnratenabhéngige Experimente (vgl. Kapitel 5.4) bestatigt und
spiegelt sich in einem maximalen ISE (vgl. Kapitel 5.5.1) wieder. Durch
die groRe mittlere KorngrofRe wurde bei mc Nickel pro Indent nur in
ein Korn indentiert. Eine kompatible Akkommodation wurde daher
nicht von Korngrenzenprozessen unterstiitzt und es mussten unter-
halb der Indenterspitze zwingend GND generiert werden, um die
geometrische Anpassung umzusetzen. Die Werte fir h liegen fir
100 um aus [146] und mc Nickel deutlich rechts von der gestrichelten
Linie in Abbildung 5.9. Der Parameter h" wird daher nicht durch die
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KorngroRe sondern durch den mittleren Versetzungsabstand be-
stimmt. Dies wird durch das an mc Nickel ermittelte h* bestatigt,
dessen Wert von 0,33 um noch weit unterhalb der ermittelten mittle-
ren KorngroRe von 20 um liegt. Die Annahmen des Nix-Gao-Modells
sind folglich noch ausreichend erfillt und das Nix-Gao-Modell be-
schreibt das untersuchte mc Nickel hinreichend gut. Der lineare
Verlauf der Harte von mc Nickel Gber den gesamten Eindringtiefebe-
reich von 25-2000nm hinweg (siehe blaue Datenpunkte in
Abbildung 5.8) unterstltzt diese These.

Im Falle des untersuchten nc Nickels muss man annehmen, dass die
Annahmen von Nix und Gao aufgrund der kleinen KorngrofRe nicht
mehr ausreichend zutreffen. Die Verformung ist hauptsachlich korn-
grenzenbasiert abgelaufen (vgl. Kapitel 5.4.3). Die Anzahl gebildeter
GND ist deutlich geringer als bei mc Nickel, was aus dem deutlich
geringeren ISE des nc Nickels gefolgert wurde (siehe Kapitel 5.5.1).
Dennoch ergibt sich auch fir nc Nickel im Nix-Gao-Plot ein linearer
Verlauf, wenngleich die Datenpunkte etwas mehr streuen als es beim
mc Nickel beobachtet wurde. Das h~ des untersuchten nc Nickels ist
mit einem Wert von 0,02 um kleiner als die KorngroRe vor (0,03 um)
und auch nach der Indentation (0,11 pm). Durch die Verformung kam
es zur Bildung von GND, was durch das Auftreten eines wenn auch
geringen ISE nachvollziehbar ist.

Beim untersuchten ufc Nickel findet die Verformung sowohl Uber
versetzungs- als auch Uber korngrenzenbasierte Mechanismen statt
(vgl. Kapitel 5.4.3). Tritt Verformung tber Korngrenzenprozesse auf, so
entspricht das theoretisch nicht mehr den Annahmen im Nix-Gao-
Modell. Die ermittelten Hartewerte zeigen im Vergleich zu mc Nickel
zwar geringe Abweichungen vom linearen Verlauf (vgl. Abbildung 5.8)
der Nix-Gao-Geraden auf. Dies ist am wellenférmigen Pendeln der
Daten um die Fitgerade erkennbar. Der Parameter h liegt mit einem
Wert von 0,15 um jedoch unter der ermittelten KorngroéfRe und die
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Annahmen des Modells scheinen auch bei ufc Nickel noch ausrei-
chend erflllt zu sein.

Flr die in dieser Arbeit untersuchten kleinen KorngréRen ergibt sich
im Nix-Gao-Modell daher kein Widerspruch. Dennoch kommt bei
Polykristallen im Vergleich zum Einkristall ein zusatzlicher Hartebeitrag
durch Kornfeinung hinzu (vgl. Kapitel 5.2), der den signifikanten
Anstieg der ermittelten intrinsischen Harte H, (siehe Tabelle 5.1) mit
abnehmender KorngroRe erklart. Im nachfolgenden Kapitel (Kapi-
tel 5.5.3) wird daher an verschiedenen KorngréRen der Einfluss des
Feinkornhartungsbeitrags im Nix-Gao-Modell mit Hilfe des Hall-Petch-
Ansatzes untersucht.

5.5.3  Beriticksichtigung des KorngroReneffekts im Nix-
Gao-Modell

Das klassische Nix-Gao-Modell gilt nur fur den Fall eines Einkris-
talls (EK). Die Harte eines hochreinen Einkristalls rihrt ausschlieBlich
von Versetzungen her. Durch die Verwendung von hochreinen po-
lykristallinen Proben ist jedoch in den Nix-Gao-Parametern Hy, und h
der Hértebeitrag durch Feinkorn enthalten. Nimmt man die Gesamt-
harte vereinfacht als additive Zusammensetzung aus dem von Verset-
zungen (SSD und GND) abhangigen Hartebeitrag im Einkristall (Hyg)
sowie aus dem durch Korngrenzen verursachten Feinkornhartungsbei-
trag H' an, so ergibt sich folgende Gleichung:

H=H+H" (28)

Der Hartebeitrag der Feinkornhartung H* an der Gesamtharte H
entspricht dabei dem zweiten Summanden aus der Hall-Petch-
Gleichung, der die korngréRenabhangige Harte beschreibt:
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. Kyp

yd,,(vor) (29)
Flr d aus Gleichung (1) wurde fir das untersuchte ufc und nc Nickel
im ersten Schritt jeweils die KorngréRe vor der Indentation d,,(vor)
eingesetzt.

Um das in dieser Arbeit beobachtete Kornwachstum zu beriicksichti-
gen wurde im zweiten Schritt fir ufc und nc Nickel die KorngréRe nach
der Indentation d,,(nach) zur Berechnung des Beitrags der Feinkorn-
hartung H"" an der Gesamtharte H herangezogen:

" kHP

" Jd_(nach) (50)

Die ermittelten Werte flr den Hartungsanteil durch Feinkorn vor (H)
und nach (H”") der Indentation fir mc, ufc und nc Nickel und Litera-
turdaten [123, 146, 249] sind in Tabelle 5.2 zusammengefasst.

Aus Tabelle 5.2 ist ersichtlich, dass der Hartebeitrag durch Kornfei-
nung H* wie erwartet aufgrund des mit abnehmender KorngréRe
zunehmenden Korngrenzenanteils im Material deutlich zunimmt. Dies
spiegelt das in Kapitel 5.1 diskutierte Hall-Petch-Verhalten verschie-
dener KorngréRen wieder.
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Tabelle 5.2: Ubersicht iiber die ermittelten Werte fiir den Hdrtungsan-
teil durch Feinkorn vor (H’) und nach (H”') der Indentation fiir mc, ufc
und nc Nickel und Literaturdaten [123, 146, 249].

d vor Indentation H’ d nach Indentation H”
[um] [um]

[GPa] [GPa]
EK (100) [146] 0,00 B -
100 [249] 0,09 - -
20 (mc) 0,21 - -

0,5 (ufc) 1,33 0,84 (ufc) 1,01
0,5[123] 1,33 - -

0,035 (nc) 5,02 0,11 (nc) 2,82
0,03 [123] 5,43 - -

Durch Einsetzen von Gleichung (29) in die Nix-Gao-Gleichung (Glei-
chung (14)) und Umstellen kommt man dann zu einer, um den Beitrag
der Feinkornhartung erweiterten, Nix-Gao-Gleichung:

C

H* 1/2
H-H'=H, (1+h—j : (31)

Dabei ist H, die intrinsische Harte bei infiniter Eindringtiefe nach
Abzug des Korngrenzenbeitrags und R der materialabhangige Lan-
genparameter nach Abzug des Korngrenzenbeitrags.
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Berlicksichtigt man zusatzlich das beobachtete Kornwachstum Uber

Gleichung (30), so ergibt sich:
~ N1/2

n 3 h

H-H"=H, [1+—| . (32)
hC

A
Dabei ist H, die intrinsische Harte bei infiniter Eindringtiefe nach
Abzug des Korngrenzenbeitrags und Bericksichtigung des Kornwachs-

A
tums und h der materialabhangige Langenparameter nach Abzug des
Korngrenzenbeitrags und Berlcksichtigung des Kornwachstums.

Nach der Berlicksichtigung des Beitrags der Feinkornhartung im Nix-

AN A
Gao-Modell enthalten sowohl H, und h als auch Hy, und A nur noch
durch Versetzungen (SSD und GND) verursachte Hartebeitrage.

Abbildung 5.10 zeigt eine Auftragung von (H-H’)? bzw. (H-H"')? uber
der inversen Kontakttiefe nach Gleichung (31) bzw. Gleichung (32)
sowohl! fur Literaturdaten [112, 145, 249] als auch fir Daten aus
dieser Arbeit fir Nickel mit mittleren KorngrofRen vom Einkristall bis
hin zum nc Bereich. Es wurde auf eine Normierung der y-Achse auf HOZ

A
bzw. H, 2 verzichtet.

157



5 Diskussion

Kontakttiefe in nm

1000 100 50 25
»
45 - 2 .
- \; ()
40 20V
® i c) 1
G *r oot wm )]
T 5F ~ 011 pm (MO
< 20 [ ]
5| 0,08 pm (123]
8 15F o ]
o R 0,5 um [123]
T 10 P - = .
I' N A W]
T M-/QOSS km (nc)
[ |
0 N 1 N 1 N 1 N 1 N 1
0 10 20 30 40 50

hinpm™
Abbildung 5.10: Nix-Gao-Diagramm mit Berlicksichtigung des Hall-
Petch-Effekts (ausgefillte Quadrate) und des Kornwachstums (leere
Quadrate) fiir mc, ufc und nc Nickel und Literaturdaten [123, 146,
249].

Im Vergleich zum Nix-Gao-Diagramm ohne Bericksichtigung der
Feinkornharte (vgl. Abbildung 5.8) erkennt man aus Abbildung 5.10,
dass sich H, auch ohne Normierung signifikant vereinheitlicht. Die Nix-
Gao-Gerade des Einkristalls verdandert sich nicht, da Korngrenzen noch
nie eine Rolle gespielt haben. Jedoch wird bei allen Polykristallen eine
veranderte Steigung und ein veradnderter y-Achsenabschnitt der Nix-
Gao-Geraden beobachtet (vgl. Abbildung 5.10).

Um diese Veranderungen zu quantifizieren sind die ermittelten
Parameter H, und R aus den erweiterten Nix-Gao-Gleichung mit

A

A
Berlcksichtigung der Feinkornhartung (Gleichung (31) und Hyund h

158



5.5 IndentationsgroReneffekt

nach zusatzlicher Berlcksichtigung des Kornwachstums (Glei-
chung (32)) fir mc, ufc und nc Nickel und Literaturdaten [123, 146,
249] in Tabelle 5.3 zusammengefasst.

Tabelle 5.3: Ubersicht (ber die ermittelten Parameter Hy und R aus
der erweiterten Nix-Gao-Gleichung mit Berlicksichtigung der Feinkorn-

A A
hdrtung (Gleichung (31) und Hy und h nach Berlicksichtigung des
Kornwachstums (Gleichung (32)) fiir mc, ufc und nc Nickel und Litera-
turdaten [123, 146, 249].

d vor _ - d nach A A,
. HO h . Hg h
Indentation (GPa] um] Indentation (GPal (um]
a m
[um] (um] "
EK (100)
(146) 0,94 1,22 _ - -
100 [249] 1,19 0,73 - - R
20 (mc) 1,53 0,43 - - _
0,5 (ufc) 0,89 0,86 0,84 (ufc) 1,32 0,42
0,5[123] 1,22 0,18 - - -
0,035 (nc) 1,18 0,12 0,11 (nc) 3,44 0,03

0,03 [123] 0,71 0,84 - - -

In Abbildung 5.11 sind die intrinsischen Harten bei infiniter Eindring-
tiefe ohne (H,, ausgefiillte Quadrate) und mit Berlcksichtigung der
Feinkornhartung (H,, ausgefullte Sterne) und des bei ufc und nc Nickel

A
aufgetretenen Kornwachstums (Hy, leere Sterne) Uber der KorngroRe
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aufgetragen. Der Wert fur einen (100)-Einkristall ist mit einer rot
gestrichelten Linie markiert.

7 T T T T
- [ HO * _HO * |:|O
6 - -
© S n
o
O
£ a4 i
<I %
g 3t .
>
o n
I \-
1. 2F B
T * T~
. % —n
e = ===== e .
H,(Einkristall) = 0,94 GPa [146]
0 L1l Ll L1l il L1
0,01 0,1 1 10 100 1000

Korngréf3e in pm
Abbildung 5.11: Vergleich der intrinsischen Hdrten ohne (schwarze
Quadrate) und mit (schwarze Sterne) Berlicksichtigung der Feinkorn-
hdrtung sowie mit Beriicksichtigung des Kornwachstums (leere Sterne)
Uber der Korngréfse aufgetragen fiir mc, ufc und nc Nickel und Litera-
turdaten [146].

Durch den abgezogenen Feinkornhartungsbeitrag muss H, fur alle
gezeigten Polykristalle kleiner sein als H, und sich dem Wert des
Einkristalls annidhern, da H, nur noch die im Einkristall aktiven Har-
tungsmechanismen berlcksichtigt. Dies wird durch die ermittelten
Werte (vgl. Abbildung 5.11 und Tabelle 5.3) bestatigt. Bildet man fur
H, den Mittelwert aller gezeigten KorngréRen, so liegt er bei einem
Wert von 1,04 GPa. Die Ubereinstimmung mit dem Wert des
(100)-Einkristalls aus [146] H,(Einkristall) = 0,94 GPa ist sehr gut und
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5.5 IndentationsgroReneffekt

zeigt, dass die Berlcksichtigung des Feinkornhartungsbeitrags Gber
den Hall-Petch-Ansatz im Nix-Gao-Modell erfolgreich war.

Nach Bericksichtigung der Feinkornhartung im Nix-Gao-Modell
musste nun auch die intrinsische Harte unendlich groRer KorngréRen
aus dem Hall-Petch-Modell HOI vergleichbar mit dem H, aus dem Nix-
Gao-Modell sein, fur den Fall, dass in der verwendeten Harte alle
beitragenden Betrage abgezogen sind und ausschlieRlich die durch
SSD und GND verursachte Harte berechnet werden konnte. Vergleicht
man den an Literaturwerten ermittelten Wert Hg/= 0,97 GPa aus dem
Hall-Petch-Modell (vgl. Kapitel 5.2) mit dem Wert H,= 1,04 GPa aus
dem Nix-Gao-Modell nach Abzug des Korngrenzenbeitrags, so wird
ebenfalls eine sehr gute Ubereinstimmung beobachtet. Die sehr
geringe Differenz zwischen Ho; Hy und Ho(EK) ist moglicherweise auf
eine Variation von Messung zu Messung zurlckzufihren. Die Abwei-
chungen sind nicht signifikant und bestatigen auch, dass ein Hartebei-
trag durch Mischkristallverfestigung bei den in dieser Arbeit unter-
suchten Nickelproben wie erwartet keinen bzw. einen absolut ver-
nachldssigbaren Beitrag liefert.

In Abbildung 5.12 sind die intrinsischen Langenparameter ohne
(ausgefullte Quadrate) und mit Berlcksichtigung der Feinkornhdrtung
(ausgefullte Sterne) und des bei ufc und nc Nickel aufgetretenen
Kornwachstums (leere Sterne) Uber der KorngroRe aufgetragen.
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Abbildung 5.12: Vergleich der intrinsischen Ldngenparameter ohne
(ausgefiillte Quadrate) und mit Berticksichtigung der Feinkornhértung
mit Korngréf3en vor (ausgefiillte Sterne) und nach (leere Sterne) der
Indentation lber der Korngréfse aufgetragen fiir mc, ufc und nc Nickel
und Literaturdaten [146].

Fir sehr kleine Kérner wird der materialabhiangige Langenparame-
terh” Null. Die geometrische Anpassung findet ohne Hartung und
ausschlieflich durch korngrenzenbasierte Mechanismen statt. Ein ISE
tritt nicht mehr auf wie es auch fir amorphe Materialien wie Quarz
[137, 140] gezeigt wurde. Fir unendlich grolRe Kdrner nahert sich h
dem Wert des Einkristalls an. Der Wert des Einkristalls hangt dabei mit
der Dichte der vorhandenen SSD zusammen. Liegt eine hdhere SSD-
Dichte vor, so verringert sich die innere Langenskala und h*(EinkristaII)

nimmt ab.

Der Parameter h’ zeigt nach Abzug des Korngrenzenhartungsbeitrags
ausschlieBlich den mittleren Versetzungsabstand, der die mittlere
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5.5 IndentationsgroReneffekt

freie Weglénge eines theoretisch korngrenzenfreien Kristalls gleicher
Versetzungsdichte widerspiegelt. Daraus erklart sich, dass h' fir alle
KorngrolRen oberhalb der Werte, die ohne Beriicksichtigung der
Feinkornhartung ermittelt wurden, liegen muss (vgl. Abbildung 5.12).

Die innere Langenskala kann bei Polykristallen maximal so grofl wie
die KorngréoRe werden, da Korngrenzen Hindernisse fir Versetzungs-
bewegung darstellen. Dies ist mit der gestrichelten Linie in
Abbildung 5.12 gezeigt. Bei groBen KorngroBen (mc Nickel und
100 um) liegen die Datenpunkte weit rechts vom Bereich, in dem die
KorngroRe bestimmend fir die innere Langenskala des Materials ist
(gestrichelte Linie in Abbildung 5.12). Der Hartebeitrag durch Korn-
grenzen H” in mc Nickel ist verglichen mit nc Nickel nur sehr gering
und die Verformung wird hauptsachlich von konventioneller Verset-
zungsbewegung getragen. Das ermittelte R’ ist daher quasi ausschlief-
lich durch den Versetzungsabstand im Material beeinflusst und liegt in
Abbildung 5.12 sehr weit rechts von der gestrichelten Linie. Bei
kleinen KorngroRen kommt der grofte Hartebeitrag durch Kornfei-
nung zustande (vgl. Tabelle 5.2). Dieser wurde entsprechend dem
Hall-Petch-Ansatz herausgerechnet. Im nc Nickel erhéhte sich der
materialabhadngige Langenparameter um Faktor 8, beim ufc Nickel um
einen Faktor von knapp 6. Die Werte fir den intrinsischen Langenpa-
rameter nach Bericksichtigung der Feinkornhartung liegen fur ufc und
nc Nickel nun links von der gestrichelten Linie. Sie sind damit schein-
bar groRer als die KorngrolRe, da die Korngrenzen kinstlich herausge-
rechnet wurden und die Werte einen korngrenzenfreien Kristall bei
gleicher Versetzungsdichte widerspiegeln.

Nach der Verformung wurde bei ufc und nc Nickel eine veranderte
Mikrostruktur sowie Kornwachstum festgestellt (vgl. Kapitel 4.2).
Beriicksichtigt man dies wie weiter oben beschrieben, so verschieben
sich die Datenpunkte von ufc und nc Nickel in Abbildung 5.12 zum
einen zu groleren Korngrofen, zum anderen zu kleineren Werten der
intrinsischen Langenparameter. Sie liegen nun rechts von der getri-
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chelten Linie und verlaufen parallel dazu. Die Abnahme des intrinsi-
schen Langenparameters kann durch die durch die Verformung
hervorgerufene und durch das Kornwachstum wieder vermehrt
zugelassene vermehrt stattfindende Versetzungsbewegung erkart
werden. Mehr Versetzungsbewegung im Material fihrt zu einer
hoheren Versetzungsdichte und die mittlere freie Weglange einer
Versetzung wird reduziert. Genau wie im Einkristall verringert sich mit
zunehmender Versetzungsdichte damit der Parameter h. Insgesamt
passen die mit dem um den Feinkornhéartungsbeitrag erweiterten Nix-
Gao-Modell ermittelten Werte damit sehr gut zu den Beobachtungen
aus vorherigen Kapiteln.
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Die vorliegende Arbeit hatte zum Ziel, den Einfluss von Korngrenzen
auf den IndentationsgroReneffekt und das zeitabhangige Verfor-
mungsverhalten fir drei verschiedene KorngréRen von Nickel zu
untersuchen sowie zu einem besseren Verstandnis des ISE in Polykris-
tallen beizutragen.

Der IndentationsgrofReneffekt, d.h. die Harteabnahme mit zunehmen-
der Eindringtiefe, wurde lange ausschlieRlich auf die Praparationsme-
thoden zurlickgefihrt. In dieser Arbeit werden verschiedene Einfluss-
faktoren auf Nanoindentationsdaten und den Indentationsgréfenef-
fekt beleuchtet. Nickel dient dabei durch seine herausragenden
chemischen und physikalischen Eigenschaften (hart, duktil, ungiftig,
sehr einfach polierbar und bei Raumtemperatur gegen Luft und
Wasser chemisch sehr bestandig) als Modellmaterial fir kubisch
flaichenzentrierte Metalle. Mit den untersuchten Proben wurde ein
drei GroRenordnungen umfassender KorngroRenbereich abgedeckt.
Fir den Erhalt vergleichbarer Ergebnisse wurden Proben mit hoher
Dichte und Reinheit verwendet.

Fir die Untersuchung von Einflussparametern auf Nanoindentations-
daten wie z.B. Oberflachenpréparation oder verwendeter Messkopf
sowie fir die Untersuchung des IndentationsgrofReneffekts wurden
Standardindentationsmethoden verwendet. Uber Dehnratenwechsel-
[9] und Indentationskriechversuche [10-13] war eine Bestimmung des
zeitabhadngigen Verhaltens und der thermischen Aktivierungsparame-
ter moglich, welche Aufschluss Uber die dominierenden Verfor-
mungsmechanismen gaben. Die Mikrostruktur aller untersuchten
KorngrofRen wurde sowohl vor als auch nach der Indentation ausfihr-
lich charakterisiert und ergdnzte das erhaltene Bild Uber die vorlie-
genden Verformungsmechanismen. Es wurde zudem eine Spannungs-
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relaxationsmethode entwickelt, welche zwei Besonderheiten aufweist.
Zum einen wird durch eine konstantgehaltene Steifigkeit im Halte-
segment eine konstante GrofRe der plastischen Zone erreicht. Zum
anderen wird die durch thermische Einflisse beeinflusste Verschie-
bungsmessung fir die Auswertung der Versuche nicht benotigt.

Es wurde gezeigt, dass mit der vorgestellten Spannungsrelaxationsme-
thode, sowohl bei Raumtemperatur als auch bei erhéhten Temperatu-
ren, mechanische Eigenschaften und thermische Aktivierungsparame-
ter bei konstanter plastischer Zone und ohne Einfluss der thermisch
veranderten Verschiebungsdaten gemessen werden kénnen. Es zeigte
sich bei den Messungen eine starke Abhangigkeit vom getesteten
Material. Bei Polymeren konnte eine konstante Steifigkeit sehr gut
umgesetzt werden. Bei Nickel war dies deutlich komplizierter und
fihrte bei allen Nickelproben zu unerwartet niedrigen ermittelten
Aktivierungsvolumen. Aufgrund der im Vergleich zu Polymeren deut-
lich geringeren Kriechneigung ware es auch denkbar, dass alle gemes-
senen Daten verschiedener KorngroRen innerhalb der Streubreite der
Messungenauigkeit liegen. Zum jetzigen Zeitpunkt kdénnen mit der
Spannungsrelaxationsmethode fir Metalle noch keine zuverlassig
wiederholbaren Daten gewonnen werden. Es sind weitere Arbeiten
sowohl in Bezug auf die Regelparameter als auch in Bezug auf die
Auswertemethode noétig, um die Zuverldssigkeit der Spannungsrelaxa-
tionsmethode zu steigern.

In Tabelle 6.1 sind die ermittelten Werte beziglich der Mikrostruktur-
veranderung wahrend der Indentation, des zeitabhangigen Verhaltens
und des IndentationsgroReneffekts aller untersuchten KorngréoRen
und des Einkristalls aus [146] noch einmal gemeinsam dargestellt.

166



6 Zusammenfassung

Tabelle 6.1: Zusammenfassung der wichtigsten Ergebnisse aller unter-
suchten KorngréfSen und des Einkristalls aus [146].

mc Ni ufc Ni nc Ni EK [146]

dp, vor Ind. (um) 20,168 0,556 0,034 -
dn,, nach Ind. (um) - 0,848 0,111 -
My 0,007 0,011 0,019 -
ma 0,017 0,025 0,028 -
Vg (b°) 276 117 32 -
Ve, (b%) 113 51 22 -

Ho (GPa) 1,78 2,51 6,19 0,94

A, (GPa) 1,53 0,89 1,18 0,94
£, (GPa) - 132 3,44 -

h" (um) 0,33 0,15 0,02 1,22

A (um) 0,43 0,86 0,12 1,22
e - 0,42 0,03 -

Der Median der KorngroRe von mc Nickel betrug 20 um. Die Korngro-
Renverteilung von mc Nickel war logarithmisch normalverteilt. Durch
die groRe KorngrolRe wurde pro Indent nur in ein Korn indentiert der
Einfluss von Korngrenzen auf die plastische Verformung kann vernach-
lassigt werden. Fir eine plastische Verformung Uber konventionelle
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Versetzungsbewegung, d.h. dem thermisch aktivierten Gleiten von
Versetzungen durch einen Versetzungswald, sprechen die kleinen
Dehnratenabhangkeiten sowie die groRen Aktivierungsvolumina. Mc
Nickel zeigte den am starksten ausgepragten ISE aller untersuchten
KorngroRen, welcher in direktem Zusammenhang mit einer groRen
inneren Langenskala des untersuchten Materials steht. Durch die
Auswertung mit dem Nix-Gao-Modell wurde der materialabhdngige
Langenparameter h quantifiziert. Das Nix-Gao-Modell fuhrt die
Hartesteigerung im Einkristall auf die Bildung von GND zurlick, die die
vorhandenen SSD und GND in ihrer Mobilitdt einschranken. Der
Parameter h” stellt dann den mittleren Abstand zweier Versetzungen
dar. Bei Polykristallen kommen Korngrenzen als potenzielle Hindernis-
se hinzu. Betrachtet man den mittels Nix-Gao-Modell ermittelten
Wert von h" fir mc Nickel, so liegt er mit 0,33 um deutlich unterhalb
der mittleren KorngrofRe von 20 um. Die Berlcksichtigung des Fein-
kornhartungsbeitrags im Nix-Gao-Modell fiuhrt lediglich zu einer
Erhdhung von h" um Faktor 1,3. Das bedeutet, dass der Hindernisab-
stand im mc Nickel generell maRgeblich von den im Material vorhan-
denen Versetzungen beeinflusst ist und bestatigt, dass der Korngren-
zeneinfluss beim untersuchten mc Nickel eine vernachléssigbare Rolle
spielt.

Bei nc Nickel betrug der Median der KorngroRe vor der Indentation
0,034 um. Durch die kleine KorngréRRe war immer eine Vielzahl von
Koérnern an der Akkommodation des Indents beteiligt und Korngren-
zen hatten einen malgeblichen Einfluss auf die plastische Verfor-
mung. Die bei nc Nickel im Vergleich zu mc Nickel ermittelten deutlich
erhéhten Dehnratenabhéngigkeiten und kleineren Aktivierungsvolu-
men werden plastischer Verformung Uber korngrenzenbasierte
Prozesse wie z.B. Kornrotation, Korngrenzengleiten [56] und ther-
misch aktivierter Versetzungsbildung und -annihilation an Korngren-
zen [30, 57] (vgl. Kapitel 2.2.2) zugeschrieben. Die homologe Tempe-
ratur wahrend der Messungen lag weit unterhalb der Temperatur, ab
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der ein ausgepragtes Kriechverhalten zu erwarten ware und der in
Indentationskriechversuchen ermittelte hohe Kriechspannungsexpo-
nent aller KorngréRen untermauert, dass die Verformung nur in
vernachldssigharem Mal3e durch Kriechprozesse unterstltzt wurde.

Nach der Indentation wurde unterhalb des verbleibenden Eindrucks
bei nc Nickel spannungsinduziertes Kornwachstum beobachtet und
ein Median von 0,111 um ermittelt. Spannungsinduziertes Kornwachs-
tum in feinkdrnigen Metallen wird in [239-241] mit spannungsgekop-
pelten Korngrenzenmigrationsprozessen erklart oder aber von [37,
242, 243] Kornrotations- und Korngrenzengleitprozessen zugeschrie-
ben, die mit der Entstehung von Versetzungen an Korngrenzen und
Tripelpunkten einhergehen. Untersuchungen der Mikrostruktur nach
der Indentation ergaben bei den untersuchten Proben keinerlei
Hinweise auf Korngrenzengleiten oder Kornrotation nahe der freien
Oberflache neben dem Indenter (vgl. Kapitel 4.2). Der die plastische
Verformung im, in dieser Arbeit untersuchten, nc Nickel dominierende
Mechanismus wird Korngrenzenbewegungen wie der scherspan-
nungsgetriebenen Korngrenzenmigration zugeschrieben, wie es auch
in in-situ-TEM Versuchen an nc Gold [247] beobachtet wurde. Dieser
Mechanismus ist hauptverantwortlich fir die kompatible Akkommo-
dation wahrend des Indentationsprozesses im untersuchten nc Nickel.

Findet die geometrische Anpassung ausschlieRlich durch korngren-
zenbasierte Mechanismen und ohne Hartung statt, so tritt kein ISE
auf, wie es auch fir amorphe Materialien wie Quarz [137, 140] gezeigt
wurde. Der beobachtete ISE zeigte eine Abnahme mit abnehmender
KorngrofRe und wies bei nc Nickel die kleinste Auspragung auf. Das
Vorhandensein eines, wenn auch geringen, ISE bei nc Nickel sowie die
Lage in der Hall-Petch-Auftragung mitten im Ubergangsbereich zwi-
schen versetzungsbasierter und korngrenzenbasierter Verformung
deutet auf einen gewissen Anteil an versetzungsgetragener Verfor-
mung hin. Der ISE in nc Nickel ist daher durch das Kornwachstum und
die dadurch mogliche vermehrte Versetzungsaktivitat verstarkt
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worden. Betrachtet man den materialabhdngigen Langenparameter
aus dem Nix-Gao-Modell als Abstand zweier Hindernisse (Versetzun-
gen oder Korngrenzen), so dirfte er im Polykristall maximal so groR
wie die KorngroRe werden. Der materialabhdngige Langenparameter
ohne Berlicksichtigung des Korngrenzenanteils lag etwas niedriger als
die KorngroRe vor der Verformung und es ergab sich im Nix-Gao-
Modell kein Widerspruch. Um anhand verschiedener KorngréfRen den
Einfluss des Feinkornhartungsbeitrags zu untersuchen wurde das Nix-
Gao-Modell mit Hilfe des Hall-Petch-Ansatzes erweitert.

Nach der Verformung und Beriicksichtigung der Kornfeinung wurde
ein materialabhangiger Langenparameter bestimmt, der die mittlere
freie Weglénge einem theoretisch korngrenzenfreien Kristall gleicher
Versetzungsdichte widerspiegelt. Dieser war um Faktor 8 erhoht, lag
hoher als die KorngrolRe selbst und zeigt, dass die Korngrenzen einen
erheblichen Einfluss auf die innere Langenskala des nc Nickels haben.
Durch das aufgetretene Kornwachstum, die dadurch ermdglichte
Versetzungsaktivitdt und somit verringerte innere Langenskala ver-
steht man die Abnahme des intrinsischen Langenparameters auf einen
Wert von 0,03 um nach der Berlcksichtigung des Kornwachstums im
erweiterten Nix-Gao-Modell.

Der Median der KorngroRe betrug fur ufc Nickel vor der Indentation
0,5 um. Es wies eine sehr breite KorngréRenverteilung mit vielen
kleinen und wenigen grollen Koérnern auf, die mit Zwillingen durchzo-
gen waren. Bei ufc Nickel waren die wenigen grolRen Korner und die
im Geflige enthaltenen Zwillinge im Bereich unterhalb des Eindrucks
nach der Indentation verschwunden, wahrend aullerhalb der plasti-
schen Zone die urspringliche Mikrostruktur zu beobachten war. Der
Median nach der Indentation betrug 0,85 um. Die Mikrostrukturver-
dnderung wurde sowohl auf spannungsinduziertes Kornwachstum als
auch auf Rekristallisation der grofRen Kérner und Zwillinge zurlickge-
fihrt. Das ufc KorngroRenregime stellt mit einer mittleren KorngrofRe
von 0,5 pm und der stark inhomogenen Mikrostruktur einen Uber-
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gangsbereich von grob- zu feinkdérnigem Material dar. Die fir ufc
Nickel ermittelten Dehnratenabhangigkeiten, Aktivierungsvolumen
sowie intrinsischen Langenparameter ohne Bericksichtigung des
Korngrenzenanteils lagen jeweils zwischen den Werten von mc und nc
Nickel. Das bedeutet es laufen sowohl korngrenzenbasierte Mecha-
nismen, die vom nc Nickel bekannt sind, als auch versetzungsbasierte
Mechanismen, die in mc Nickel aufgetreten sind, ab und die Verfor-
mung im ufc Nickel wird hauptsadchlich von scherspannungsgetriebe-
ner Korngrenzenmigration als auch von konventioneller Versetzungs-
bewegung dominiert.

Durch das Herausrechnen des Korngrenzenbeitrags im Nix-Gao-
Modell stieg der materialabhdngige Langenparameter um das knapp
6-fache auf einen Wert von 0,86 um an und deutet ebenso wie beim
nc Nickel auf eine starke Abhangigkeit der internen Langenskala von
der KorngréRe hin. Die durch die Verformung hervorgerufene Mikro-
strukturanderung sowie das Kornwachstum lassen vermehrt Verset-
zungsbewegung zu. Dies fihrt zu einer hoheren Versetzungsdichte
und reduziert die mittlere freie Wegldange einer Versetzung. Genau
wie im Einkristall verringert sich mit zunehmender Versetzungsdichte
der materialabhdngige Langenparameter und erkldart die Abnahme
dessen auf einen Wert von 0,42 um nach Berticksichtigung der Mikro-
strukturanderung. Insgesamt passen die mit dem um den Feinkorn-
hartungsbeitrag erweiterten Nix-Gao-Modell ermittelten Werte damit
sehr gut zu den Beobachtungen aus vorherigen Kapiteln.

In der vorliegenden Arbeit wurden mittels Nanoindentation zuverlas-
sige Daten bis hin zu kleinsten Eindringtiefen erhalten. Die dabei
ermittelten Ergebnisse zeigen fir alle untersuchten KorngréRen
durchgéngig eine hohe Konsistenz der Daten, die in dieser Gesamtheit
bisher nicht in der Literatur zu finden sind. Der ISE wurde fir drei
verschiedene KorngréBen ausfihrlich beleuchtet. Verformungsme-
chanismen wurden sowohl mit thermischen Aktivierungsparametern
als auch mit intrinsischen Langenparametern aus dem Nix-Gao-Modell
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in Zusammenhang gebracht und im Kontext der beobachteten Mikro-
strukturverdanderungen diskutiert. Es wurde zudem eine Moglichkeit
prasentiert, den Korngrenzenanteil im Nix-Gao-Modell Gber den Hall-
Petch-Ansatz zu berlcksichtigen, welche insgesamt sehr schlissige
Ergebnisse geliefert hat. Durch die gewonnenen Erkenntnisse tragt
diese Arbeit maRgeblich zu einem besseren Verstandnis des ISE
kubisch flachenzentrierter Polykristalle verschiedener KorngrofRen bei.
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