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Zusammenfassung / Abstract

Mikrostrukturuntersuchungen an kaltgewalztem nanokristallinem Palladium

Da Versetzungsquellen vom Frank-Read Typ aufgrund ihrer unrealistisch hohen Aktivie-
rungsspannungen in Kornern, die nur einige Nanometer grof§ sind, nicht aktiv sein konnen,
miissen andere Verformungsmechanismen die Duktilitdt von nanokristallinen Metallen be-
reitstellen. Ermoglicht durch die geringe Korngrofie, kommen aufler versetzungsbasierten
Mechanismen, bei denen die Korngrenzen als Versetzungsquellen wirken, auch Korngren-
zengleiten und Kornrotation in Frage. Um dies zu untersuchen, wurden texturfreie nanokri-
stalline Palladiumtabletten durch Edelgaskondensation hergestellt und durch Walzen bis
zu Dehnungen von € = 0, 6 verformt. Die Mikrostruktur wurde mittels Rontgenweitwinkel-
streuung und hochauflosender Elektronenmikroskopie untersucht. Bei einer Dehnungsrate
von ¢ ~ 0,157 wurde ein massiver Anstieg der Stapelfehlerdichte mit fortschreitender Ver-
formung beobachtet, was auf die Aktivitat von Shockley Partialversetzungen schliefen 1a8t.
Bei hoherer Dehnungsrate (é ~ 0,3s™!) wurde eine hohe Anzahl von verzwillingten Be-
reichen in den verformten Proben beobachtet. Trotz der Versetzungsaktivitat bildeten die
Proben wahrend der Verformung keine Textur aus, wie man es normalerweise beim Walzen
von fcc Metallen erwarten wiirde. Auflerdem bewahrten die einzelnen Kristallite der Proben
wéahrend der Verformung eine gleichachsige Form. Diese Befunde deuten darauf hin, daf,
abhéangig von der Korngrofle und der Dehnungsrate, sich verschiedene Verformungsmecha-
nismen und dazugehorige Akkommodationsmechanismen einstellen. Als Zusammenfassung
wurde eine Verformungsmechanismenkarte fiir nanokristalline fcc Metalle entworfen.

Analysis of the microstructure of cold rolled nanocrystalline palladium

Because the activation energy of dislocation sources of the Frank-Read type is in nano-
crystalline metals unphysically high, there have to be alternative mechanisms active which
provide the observed ductility. Apart from dislocation based mechanisms where the grain
boundaries act as dislocation sources there can be grain boundary sliding and grain rota-
tion active due to the small grain size. Therefore texture-free nanocrystalline palladium
pellets were synthesized by inert gas condensation and rolled up to true strains of € = 0, 6.
The microstructure was then characterised by means of wide angle X-ray diffraction and
high resolution transmission electron microscopy. At a strain rate of é ~ 0,1s7! a strong
increase of stacking fault density with increasing deformation was observed what is an evi-
dence for the activity of Shockley partial dislocations. At higher strain rates (¢ ~ 0,3s™!)
a high number of twinned areas was observed in the deformed samples. Despite the ob-
vious activity of dislocations no texture development of the kind one would expect after
rolling of fcc metals took place. Furthermore the individual crystallites preserved their
equi-axed shape. These findings suggest that different deformation mechanisms together
with appropiate accommodation mechanisms were activated depending on the grain size
and the applied strain rate. In conclusion a draft of a deformation mechanism map for
nanocrystalline fcc metals could be made.
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Kapitel 1

Einleitung

1.1 Mechanische Eigenschaften nanokristalliner Ma-
terialien

Neben der chemischen Zusammensetzung eines Materials hat das Gefiige, d.h. die inne-
re Struktur eines Werkstoffs inklusive der Defekte wie Versetzungen und Grenzflachen,
mafgeblichen Einflufl auf die Eigenschaften, insbesondere auch auf die mechanischen Ei-
genschaften wie Duktilitat, Zugfestigkeit und Harte. Daher ist es wichtig, Werkstoffe nicht
nur beziiglich ihrer chemischen Zusammensetzung zu optimieren, sondern auch beziiglich
des Gefiiges.

Wiéhrend fiir viele Anwendungen die Synthese moglichst perfekter und grofier Einkri-
stalle von Interesse ist, deren mechanischen, elektrischen und auch magnetischen Eigen-
schaften sehr exakt bestimmt sind, kann eine Verfeinerung der Mikrostruktur zu vollig
neuartigen Eigenschaften fiihren. So kann beispielsweise die Zugfestigkeit einer Alumini-
umlegierung, welche in Form nanometergrofier Partikeln in einer amorphen Matrix vorliegt,
bis zu 1500 MPa betragen [1]; zum Vergleich: grobkristallines Aluminium hat iiblicherwei-
se eine Zugfestigkeit von 50 - 90 MPa. Dieser Effekt ist um ein Vielfaches grofler als die
Variation mechanischer Eigenschaften zwischen verschiedenen Materialien. Dadurch wird
beispielsweise der Einsatz von Metallen mit geringem elektrischen Widerstand, die tiblicher-
weise relativ leicht verformbar sind, in Umgebungen ermoglicht, die auch hohe mechanische
Festigkeit erfordern.

Auch die Duktilitat ist von der Strukturgrofle abhéngig. Das ist insbesondere bei Ke-
ramiken von Bedeutung, deren Sprodigkeit oft den Einsatz in Bauteilen erschwert oder
gar ganz unterbindet. Innerhalb von Keramiken begrenzt die Korngrole die Ausdehnung
von Strukturdefekten. Nanokristalline Keramiken sind demzufolge erheblich homogener
als grobkristalline und sollten somit fester und bruchzéher sein [2]. Desweiteren erwartet
man aufgrund der durch die geringe Korngréfle stark erhohten Diffusion Duktilitat bei
Raumtemperatur, die bereits beobachtet wurde [3].

Bei reinen Metallen mifit man neben einer stark erhohten Zugfestigkeit und Harte
gegeniiber dem grobkristallinen Pendant [4] zusétzlich auch ein verbessertes Ermiidungs-



verhalten [5]. Das kann insbesondere bei Bauteilen von Bedeutung sein, die stdndig unter
periodischer Belastung stehen, wie z.B. Lager oder Aufhangungen.

Im Rahmen der zunehmenden Miniaturisierung von elektrischen und auch mechani-
schen Bauteilen, kombiniert in sogenannten MEMS (Micro-Electro-Mechanical Systems),
ist die Entwicklung von Materialien mit verbesserten mechanischen Eigenschaften essen-
tiell, da die Bauelemente der MEMS bei weiterer Verkleinerung der Strukturelemente der
gleichbleibenden Belastung nicht mehr standhalten kénnten. Ohne die verbesserten me-
chanischen Eigenschaften durch Nanostrukturierung wére in dieser Technologie kein Fort-
schritt moglich. Jedoch ist die Verformung nanokristalliner Metalle zu groflen Teilen weder
experimentell untersucht noch theoretisch verstanden und daher zur Zeit Gegenstand in-
tensiver Forschung.

1.2 Einflufl der Korngrofie auf die Festigkeit nanokri-
stalliner Metalle

Eine wichtige Kenngrofe fiir das Mafl der Festigkeit eines Metalls ist die Harte. Sie wird
meist tiber die Eindringtiefe einer Spitze in das zu untersuchende Material ermittelt und
liefert einen aussagekraftigen Wert fiir die Festigkeit. Eine allgemeine Beobachtung bei
grobkristallinen Metallen ist die, da} die Harte mit geringer werdender Korngrofie propor-
tional zum inversen der Wurzel der Korngrofle zunimmt. Dieser Effekt 148t sich durch den
Einflul der Korngrenzen als Hindernis fiir Versetzungsbewegungen verstehen (vgl. Kapitel
2.2) und wird Hall-Petch Relation genannt.

Interessanterweise scheint die Harte mit zunehmend kleinerer Kristallitgrofie nicht im-
mer zwangsweise anzusteigen [6]. Messungen der Harte von nanokristallinen Metallen in
Abhéangigkeit von der mittleren Korngréfie wie zum Beispiel an edelgaskondensiertem Pal-
ladium und Kupfer [7] oder an elektrodeponierten Eisen-Nickel Legierungen [8] zeigen,
dal unterhalb einer bestimmten Korngrofie bei weiterer Verkleinerung von D kein weite-
rer Anstieg mehr stattfindet oder das Material sogar weicher wird [7]. Allerdings ist die
intrinsische Natur dieses Effektes (inverser Hall-Petch Effekt) keineswegs allgemein ak-
zeptiert [9,10]. Es sind auch Experimente dokumentiert, in denen die Hérte bis zu einer
Korngrée von 6 nm stetig ansteigt [11]. Hértemessungen an unterschiedlichen nanokri-
stallinen Materialien sind in Abbildung 1.1 dargestellt. Alle bekannten Syntheseverfahren
fiir nanokristalline Materialien leiden unter typischen Materialfehlern. Edelgaskondensierte
Proben haben zumeist eine Restporositat, elektrolytisch abgeschiedene Materialien zeigen
oft Verunreinigungen und Texturen, und Proben, die durch ,severe plastic deformation*
aus poly- oder einkristallinen Materialien hergestellt wurden, haben eine auflergewohnlich
hohe Konzentration an Gitterdefekten, um einige typische Beispiele zu nennen. Es ist a
priori nicht klar, ob diese Beobachtung eine intrinsische Eigenschaft nanokristalliner Metal-
le aufgrund anderer und/oder neuer Verformungsmechanismen ist oder ob er vollstandig
durch Verunreinigungen und Materialfehler in den untersuchten Proben erklart werden
kann.
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Abbildung 1.1: Hartemessungen verschiedener Materialien in Abhéngigkeit von der Kristallit-
grofe. In Abbildung 1.1(a) ist eine inverse Hall-Petch Relation dokumentiert, wihrend in 1.1(b)
der Hértegrad mit der Kristallitgrofe stagniert und in 1.1(c) die Hall-Petch Relation auch im
Nanokristallinen vollstandig giiltig bleibt

1.3 Verformungsmechanismen in mnanokristallinen

Metallen

Will man mechanische Eigenschaften nanokristalliner Metalle gezielt und systematisch bei
der Synthese einstellen, so ist es notwendig zu wissen, mithilfe welcher Mechanismen Defor-
mationen dieser Materialien vonstatten gehen. Wie u.a. auch im folgenden Kapitel gezeigt
wird, kann die Verformung nanokristalliner Metalle nicht von Versetzungen, die im Kornin-
nern erzeugt werden, getragen werden, wie es bei grobkristallinen Metallen der Fall ist. Es
stellt sich die Frage, inwieweit Versetzungsbewegungen bei der Verformung iiberhaupt zum
tragen kommen. Bei Beginn der vorliegenden Arbeit war auch nicht klar, ob es iiberhaupt
Versetzungen in Metallen mit einer Kristallitgrofie von nur 10 nm geben kann.

Durch die Leistungsfahigkeit moderner Computersysteme sind moderne molekulardyna-
mische Simulationen derzeit in der Lage, Verformungen von Mikrostrukturen zu simulieren,
die aus iiber 4 Millionen Atomen bestehen. In einer Veroffentlichung von van Swygenho-
ven et al. [13] wurde die Emission von Versetzungen aus den Korngrenzen beobachtet.
Die Autoren simulierten die Verformung einer nanokristallinen Mikrostruktur, bestehend
aus 15 gleichgrofien Nickelkornern zu 5, 12 oder 20 nm. Das Ergebnis dieser Studie war,
daf tatsidchlich Versetzungen aus den Korngrenzen in das Material gesendet werden, was
oft mit einer lokalen atomaren Umstrukturierung der Korngrenze und einem Zuwandern
von freiem Volumen aus den naheliegenden Tripellinien verbunden war. Kurz darauf wurde
auch Zwillingsbildung solcher Materialien molekulardynamisch im Computer simuliert [12].
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Abbildung 1.2: Momentaufnahme einer molekulardynamischen Simulation der Verformung ei-
ner sdulenférmigen (z=1,42 nm) Aluminiummikrostruktur mit einer Korngrofie von 70 nm bei 12%
Verformung [12]. Die Punkte bezeichnen Aluminiumatome auf reguldren kfz (=kubisch flachen-
zentriert) Gitterplatzen, die Kreise sind Atome, die sich nicht auf Gitterplatzen befinden, und die
Dreiecke sind Atome, bei denen die lokale Gittersymmetrie von kfz auf hdp (=hexagonal kubisch
dichtest gepackt) gedndert ist, was das typische Erkennungsmerkmal einer Zwillingsgrenze ist.

In der dort vorgestellten Studie wurde eine saulenformige Aluminiummikrostruktur mit ei-
ner Dicke von 1,42nm, die aus vier hexagonalen um je 30° verdrehten Kornern mit einer
Grofle von je 45 bis 100 nm besteht, verformt. Dort wurden Kaskaden von Shockley Par-
tialversetzungen beobachtet, die wahrend des Verformungsprozesses wiederholt Zwillinge
in den Kornern bilden und wieder vernichten, was in Zwillingsnetzwerken in den Koérnern
resultierte wie in, Abbildung 1.2 dargestellt.

Fiir den Fall noch kleinerer Kérner (< 30nm) wurde von Hahn und Padmanabhan
ein Verformungsmechanismus vorgeschlagen, der in der Lage sein sollte die Aufhebung
der Hall-Petch Relation zu erkldren [15]. Die Autoren présentierten ein Modell, das die
Moglichkeit in Betracht zieht, dafl Korngrenzen benachbarter Korner sich unter Aufwen-
dung von Energie und einer damit verbundenen Vergroflerung der Korngrenzenflache zu
einer ebenen Flache iber mehrere Korner hinweg anordnen. Dies entspricht analog zu den
Superplastizitdtsmodellen fiir Keramiken [16] der Bildung mesoskopischer Scherbénder,
iiber die ganze Reihen von Kornern kooperativ abgleiten konnen. Auch ein solcher Verfor-
mungsprozefl konnte in molekulardynamischen Simulationen, in diesem Beispiel von Nickel,
nachgewiesen werden [14]. Dieser Mechanismus setzt das Zusammenwirken von Prozessen
iiber mehrere Korner hinweg voraus, daher wurde die Anzahl der Kérner im Vergleich
zu den oben dargestellten Simulationen erhoht und die Korngréfie auf 5nm gesenkt. Die
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Abbildung 1.3: Die linke Abbildung zeigt Atompositionen einer dreidimensionalen Mikrostruk-
tur, die aus 125 Nickelkérnern mit einer Grofle von je 5nm besteht, die molekulardynamisch
bei 800 K thermisch relaxiert wurde. Daneben abgebildet ist der gleiche Ausschnitt nach einer
Verformung von 3,6%. Man kann die Reorganisation der Korngrenzen beobachten. Die schwarzen
Pfeile markieren die wéihrend der Verformung identifizierten Scherbéander [14].

Temperatur in der Simlation betrug 800 K. Das wiirde zwar in einem Laborexperiment mit
einem nanokristallinen Material zu massivem Kornwachstum fithren [17], jedoch zeigen die
Ergebnisse dieser Studie (Abbildung 1.3), daf§ Korngrenzengleiten durchaus ein moglicher
Verformungsmechanismus in nanokristallinen Metallen ist. Bei einer realen Verformung von
nanokristallinem Metall sind die Korngréfen zwar etwas grofler (ca. 10 nm) und die Tempe-
raturen niedriger (Raumtemperatur), jedoch sind die Verformungsraten (in der Simulation
~ 107s7!) um GroSenordungen geringer, was u.U. diesen Verformungsmechanismus im
realen Material stattfinden lassen kann.

Weitere Mechanismen, die bei der Verformung von Materialien mit sehr kleiner Kri-
stallitgrofe eine wichtige Rolle spielen konnten, sind die Kornrotation [18] und die Korn-
grenzendiffusion [19]. Sie sind auBerdem wirkungsvolle Akkomodationsmechanismen fiir die
oben genannten Deformationsmoden, die bei niedrigen Temperaturen gerade in Materialien
mit sehr kleinen Korngréfen zum Tragen kommen konnen.

Den Ergebnissen beziiglich der Verformungsmechanismen in nanokristallinen Metallen
der molekulardynamischen Simulationen stehen jedoch nur wenige experimentelle Beobach-
tungen gegentiber. Zu Beginn dieser Arbeit waren aufler den im vorangehenden Abschnitt
prasentierten Untersuchungen der mechanischen Eigenschaften nanokristalliner Metalle
keine Experimente dokumentiert, die neue Verformungsmechanismen in nanokristallinen
Metallen nachweisen. Da aufgrund der beschrankten Rechenkapazitdat die Simulationen
auf unrealistisch hohe Dehnungsraten von etwa 107 s~! beschrinkt ist, ist nicht klar, ob
bei einer Verformung im Laborexperiment diese Mechanismen wirklich zum Tragen kom-



men. Erst wahrend der letzten drei Jahre, insbesondere motiviert durch die molekulardy-
namischen Simulationen, wurde die Verformung nanokristalliner Metalle systematisch im
Experiment untersucht.

1.4 Zielsetzung und Gliederung

Zur weiteren Entwicklung und Verbesserung von nanostrukturierten Metallen ist es daher
unerlafllich, mehr tiber die Deformationsmechanismen zu erfahren und herauszufinden, von
welchen Parametern (Spannung, Dehnung, Dehnungsrate, Temperatur, etc.) und auch von
welchen Mikrostruktureigenschaften (Korngrofie, Versetzungen, Korngrenzeneigenschaften,
etc.) ihr Wirken abhéngig ist.

Das Ziel dieser Arbeit besteht aus der Untersuchung von Verformungsprozessen an na-
nokristallinen Metallen. Es ist die Frage zu klaren, ob und inwieweit neue Verformungsme-
chanismen in nanokristallinen Materialien, wie Korngrenzengleiten, zum Tragen kommen,
ob Versetzungen in nanokristallinen Metallen vorhanden sind, ob sie sich bewegen konnen
und inwieweit sie an der plastischen Deformation beteiligt sind.

Als Probenmaterial wurde edelgaskondensiertes Palladium gewahlt. Es hat eine ein-
fache, namlich die kubisch flachenzentrierte Gittersymmetrie, deren Verformungsmecha-
nismen im Grobkristallinen weitgehend verstanden sind. Die Edelgaskondensation hat als
Synthesemethode den Vorteil vollstandig dreidimensionale Proben zu erzeugen, die sich
mit Standardmethoden kontrolliert verformen lassen und im wie hergestellten Zustand
texturfrei sind.

Als VerformungsprozefS wurde Kaltwalzen gewahlt. Es bietet die Moglichkeit die
Groflenordnung der Verformungsraten einzustellen und auch ein relativ sprodes Materi-
al, wegen der gleichzeitig zur Dehnung stattfindenden Kompression senkrecht dazu, groflen
Verformungen zuganglich zu machen. Ergebnisse von Zugverformungen an nanokristalli-
nen Metallen, z.B. in [20,21], zeigen eine Verformbarkeit bis zu einer wahren Dehnung von
€ < 0,05. Derart geringe Dehnungen hinterlassen auch nur wenige Hinweise im verformten
Material, die Aufschlu} auf Verformungsmechanismen geben konnen. Durch Kaltwalzen
konnen bei grobkristallinen Materialien leicht Dehnungen von iiber € > 3,0 realisiert wer-
den. Wenn dies auf nanokristalline Metalle iibertragbar ist, so ist zu erwarten, dafl man
wesentlich hohere Dehnungen als im Zugversuch realisieren kann. Desweiteren hinterlafit
Kaltwalzen die Proben in einem homogen verformten Zustand, der eine Charakterisie-
rung auch mit Rontgenbeugung moglich macht. Es ist dafiir bekannt, dafi bei Wirken des
iiblichen Verformungsmechanismus, wie er bei grobkristallinen Metallen wirkt, deutliche
Texturen im Werkstoff, sogenannte Walztexturen, ausgebildet werden, welche demzufolge
auch als Nachweis flir Aktivitat dieses Verformungsmechanismus benutzt werden konnen,
bzw. kann ihr Fehlen auch als Nachweis dafiir gelten, daf§ genau diese Art der Verformung
nicht stattfindet.

Die Aufteilung der Arbeit ist wie folgt: Im folgenden Kapitel wird der Stand der For-
schung zum Thema dargestellt, indem einige theoretisch errechnete mit den experimen-
tellen und molekulardynamisch simulierten Meflergebnisse und Beobachtungen aus der



Literatur in Bezug gestellt werden. Dies gibt wichtige Hinweise fiir die Diskussion der
Ergebnisse der folgenden Experimente. In diesem Rahmen wird zuerst allgemein auf Me-
tallplastizitat und auf die Besonderheiten der Versetzungen und deren Bewegungen in Ma-
terialien mit kubisch flaichenzentrierter Gittersymmetrie eingegangen. Im dritten Kapitel
wird die Auswertung der Rontgendiffraktogramme im Bezug auf Stapelfehler im Detail vor-
gestellt. Es wird mithilfe numerischer Rechnungen iiberpriift, ob das angewandte Verfahren
tatsachlich in der Lage ist, aus der Verschiebung von Rontgenpeakpositionen gegeneinan-
der eine Stapelfehlerdichte, die Riickschliisse auf Versetzungsaktivitiaten zulafit, in nano-
kristallinen Materialien zu bestimmen. Das vierte Kapitel beschreibt die Probensynthese
durch Edelgaskondensation und die angewandten Verformungs- und Charakterisierungsme-
thoden, namentlich Kaltwalzen, Rontgenbeugung und hochauflosende Transmissionselek-
tronenmikroskopie. In Kapitel 5 sind die experimentellen Ergebnisse der Untersuchungen
dargestellt, die dann in Kapitel 6 beziiglich der moglichen Riickschliisse der Beobachtungen
auf die wirkenden Verformungsprozesse diskutiert werden. Im letzten Kapitel befindet sich
eine Zusammenfassung der Arbeit sowie ein Ausblick. Einige Ergebnisse dieser Dissertati-
on sind schon in Fachzeitschriften publiziert worden. Fiir erganzende Informationen wird
deshalb auf die Referenzen [22,23] hingewiesen.



Kapitel 2

Verformung von Metallen mit
kubisch flachenzentrierter
Gittersymmetrie

2.1 Grundlagen der Verformung von Metallen

In Metallen mit ihrer kristallinen Struktur, wo jedes Atom, abgesehen von thermischen
Schwingungen, einen festen Ort innerhalb des Gefiiges hat, wird die Duktilitat durch
die Moglichkeit fiir Versetzungen, sich innerhalb des Gefiiges entlang von Gleitebenen
zu bewegen, bewerkstelligt. Abbildung 2.1 zeigt den Funktionsmechanismus der Bewe-
gung der beiden Basisversetzungstypen, die Stufen- und die Schraubenversetzung, und
verdeutlicht den fiir eine Verformung notwendigen Materialtransport, dargestellt mithilfe
des Burgers Vektors b. Kompliziertere Versetzungsverlaufe kann man sich als Kombination
von Stufen- und Schraubenversetzungen vorstellen. Allgemeiner konnen in einem Material
mit nicht-primitiver kristalliner Anordnung zusétzlich zu vollstandigen Versetzungen, bei
deren Bewegung Atome so verschoben werden, dafl die Gittersymmetrie erhalten bleibt,
auch verschiedene Partialversetzungen gefunden werden, bei denen b kleiner ist als bei

{a}

t 1




(b)

Abbildung 2.1: Verstzungsbewegung in einem kubisch primitiven Kristall, (a) Stufenversetzung:
Materialtransport parallel zur Versetzungsbewegung, (b) Schraubenversetzung: Materialtarnsport
senkrecht zur Versetzungsbewegung; entnommen aus [24].

der vollstandigen Versetzung. Abhéngig von der Symmetrie des Kristallgitters existieren
verschiedene Richtungen, in die eine Versetzung propagieren kann; diese liegen auf den
Versetzungsgleitebenen. Die Kombination aus dem Burgersvektor einer Versetzung und
der Ebene, in der sie sich bewegt, ist ein Gleitsystem. Die Bewegung vereinzelter Ver-

Th
r

Abbildung 2.2: Verlauf einer Versetzungslinie, die an den Punkten D und D’ verankert ist, z.B.
durch andere Versetzungen oder Verunreinigungen im Material. Bei Anlegen einer Spannung 7 be-
ginnt sich die Versetzungslinie wie abgebildet zu kriimmen bis eine vollstandige Schleife entsteht,
die eine ausgedehnte Fliche versetzter Atome umschliefit und die Basisversetzung zwischen D und
D’ reproduziert, wodurch, solange die Spannung weiterhin anliegt, stindig neue Versetzungen im
Material produziert werden [25].



setzungen allein kann nicht die hervorragende Duktilitat, die man bei so vielen Metallen
beobachtet, erklaren. Zusatzlich werden bei Anlegen von Spannungen in Metallen Mecha-
nismen aktiviert, die die Anzahl von Versetzungen vervielfaltigen. Das bekannteste Beispiel
fiir einen solchen Vervielfaltigungsmechanismus ist die Frank-Read Quelle, dargestellt in
Abbildung 2.2. Befindet sich das Material unter Spannung, so kann eine Versetzungslinie,
die an zwei Punkten angeheftet ist, sich zwischen diesen durchbiegen und unter Repro-
duktion der urspriinglichen Versetzungsline eine geschlossene Schleife bilden. Solange die
Spannung anliegt, kann eine Frank-Read Quelle standig neue Versetzungen produzieren,
die zum Materialtransport innerhalb des Werkstoffs und damit zur Plastizitat beitragen
konnen.

Die Ursache fiir die Duktilitat von Metallen liegt demzufolge an der Fahigkeit von
Versetzungen sich zu bewegen und sich selbst zu multiplizieren. Dieser die Plastizitat be-
reitstellende Materialtransport kann jedoch nicht unbegrenzt stattfinden. Alle Experimente
zeigen, dafl auch bei Metallen die Verformbarkeit meistens sehr gut, aber dennoch begrenzt
ist. Taylor fand heraus, dal mit steigender Versetzungsdichte n in einem Material mit dem

10"
cm?
100

10°

108

Versetzungsdichte N

10’

305 | 1 1 I
1 10 102 MpPa 10°

Schubspannung 7

Abbildung 2.3: Versetzungsdichte auf einer Kupfereinkristalloberfliche in Abhéngigkeit von der
angelegten Spannung 7. Die Versetzungen wurden mithilfe von Atzgriibchen sichtbar gemacht. Die
unterschiedlichen Symbole bezeichnen hierbei verschiedene Proben. Die Grafik wurde entnommen
aus [25].
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Schermodul G die kritische Spannung zum Propagieren einer Versetzung mit dem Burgers-
vektor b gegeben ist durch

1

Die Versetzungsdichte selbst ist aber auch eine Funktion der anliegenden Spannung, wie in
Abbildung 2.3 dargestellt. Die Begrenzung der Duktilitdt von Metallen hat ihre Ursache
im Ansteigen der Versetzungsdichte bei angelegter Spannung, d.h wahrend der Verfor-
mung. Die unter Spannung erzeugten Versetzungen, die einerseits die plastische Verfor-
mung ermoglichen, filhren im Gegenzug tiber ihre gegenseitige Wechselwirkung zu einer
Verfestigung.

2.2 EinfluB3 der Mikrostruktur auf die mechanischen
Eigenschaften

Von besonderem Interesse ist die Wechselwirkung der Mikrostruktur mit den Versetzungs-
bewegungen in einem Metall wahrend der Verformung. Zusétzlich zu den Wechselwirkungen
der Versetzungen untereinander spielen auch Wechselwirkungen mit anderen Defekten wie
Fremdatome, Leerstellen, Poren und Korngrenzen eine Rolle. Wie die experimentell beo-
bachtbare Abhéngigkeit von Materialeigenschaften [1,26,27], insbesondere der Zugfestigkeit
und der Hérte [20, 28], von der Korngroe zeigt, ist der Einflul von Korngrenzen auf die
Versetzungsbewegung fiir die Verformungseigenschaften von entscheidender Bedeutung.

Die Verfombarkeit eines polykristallinen Metalls ist gewahrleistet, wenn jedes einzel-
ne Korn innerhalb des Gefiiges in der Lage ist, unter Beibehaltung seines Volumens jede
beliebige Form anzunehmen. Im Gegensatz zu einkristallinen Materialien reichen im Po-
lykristallinen die Gleitebenen fiir die Versetzungen nicht tiber die gesamte Probe, womit
die Verformung iiber nur ein Gleitsystem (meist das am leichtesten zu aktivierende, das
sogenannte Hauptgleitsystem) durch das angrenzende Korn, welches im Allgemeinen ei-
ne andere kristalline Orientierung hat, behindert wird. Durch die verschiedenen Vorzugs-
richtungen bei der Verformung der einzelnen Korner versetzen sich diese selbst in einen
Spannungszustand. Aufgrund der Anisotropie der mechanischen Eigenschaften innerhalb
der Kristalliten und weil die Kornorientierungen lokal in verschiedene Richtungen zeigen,
konnen dann auch andere, weniger giinstig orientierte Gleitsysteme aktiviert werden. Von
Mises fand heraus, daf} fiir eine beliebige Deformation eines Kristalls fiinf voneinander un-
abhéngige Gleitsysteme existieren miissen [25]. Kristallgitter mit kubisch flaichenzentrierter
Symmetrie, wie das in dieser Arbeit untersuchte Palladium, erfiillen diese Bedingung und
sind daher auch im polykristallinen Zustand gut verformbar.

Der Einflul der Korngrenzen wird dann stark, wenn die Korngréfle im Material so klein
ist, dal sich wahrend der Verformung die Versetzungen an den zahlreichen Korngrenzen
aufstauen. Dies fithrt zu einer lokalen Spannungskonzentration, die mit der angelegten
Spannung wachst, bis sie schlieflich in der Lage, ist eine Versetzungsquelle im Nachbarkorn
zu aktivieren. Das ist das gangigste Modell zur Erklarung der im Experiment beobachteten
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Hall-Petch Relation [20, 25, 29]:

s bzw. H = Hy+ Sz (2.2)

vD VD

Dabei bezeichnet o, die Fliespannung (Einsatz der plastische Verformung), D die Korn-
grofle des Materials, H den Hartegrad und f; einen materialabhangigen Proportionalitéts-
faktor. Das bedeutet, dafi die Festigkeit eines Metalls mit fallender Korngrofle zunimmt.
Dies ist ein seit langem bekannter Effekt, der oft in der Werkstoffsynthese angewandt
wird. So kann zum Beispiel beim Gielen von Aluminium durch Zugabe von Magnesium
das Kornwachstum gehemmt werden, wodurch eine Verfeinerung der Kornstruktur und
damit eine hohere Festigkeit gegeniiber plastischer Verformung erreicht wird.

oy =09+

2.3 Versetzungen und Gitterfehler

2.3.1 Partialversetzungen und Stapelfehler

Die kubisch flachenzentrierte Kristallstruktur zeichnet sich dadurch aus, dafl zusatzlich zu
den Atomen, die in den Ecken der kubischen Einheitszelle angeordnet sind, sich auch Ato-
me in den Zentren der Seitenflichen befinden. In Abbildung 2.4 ist die Einheitszelle dieser
Gitterstruktur dargestellt. Die Gleitsysteme fiir Versetzungen liegen fiir solche Materiali-

Abbildung 2.4: Die symmetrische Einheitszelle einer kubisch flachenzentrierten Gitterstruktur.

en bei Raumtemperatur ausschlieBlich in den (111)-Ebenen und entsprechen dem Versatz
eines Eckatoms auf die flichenzentrierte Position. Jede der vier (111)-Ebenen trégt drei
Moglichkeiten fiir eine vollstdndige Versetzung bei. Das ergibt insgesamt zwolf Gleitsy-
steme fiir vollstédndige Versetzungen, man beschreibt sie mit {111}(110). Reduziert man
diese auf die Anzahl der voneinander unabhangigen, d.h. Gleitsysteme, die nicht durch
Nacheinanderausfithrung von anderen simuliert werden konnen, so kommt man auf flinf
unabhéngige Gleitsysteme, genau so viel, wie man nach von Mises [25] fiir eine willkiirliche
Verformung unter Beibehaltung des Volumens benétigt. In Abbildung 2.5 sind die (111)-
Ebenen in der Einheitszelle dargestellt. Auch durch das Atom im Koordinatenursprung
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Abbildung 2.5: Die (111)-Ebenen in einer der vier méglichen Richtungen in einer kfz Einheits-
zelle. Diese entsprechen gerade denen der Stapelung einer dichtest gepackten Kugelpackung in
der ABC-Struktur.

existiert eine identische ebenfalls um \/Lga versetzte Ebene in der Kugelpackung, wodurch

die wohlbekannte Stapelreihenfolge ... ABCABCABC... der (111)-Ebenen in solchen Ma-
terialien zustande kommt.

Im Gegensatz zu vollstandigen Versetzungen, die das von ihnen durchquerte Gebiet
wieder mit der gleichen kristallinen Struktur wie zuvor hinterlassen, existieren in Mate-
rialien mit nicht primitiver Gittersymmetrie auch sogenannte Partialversetzungen. Diese
hinterlassen einen Gitterfehler bei ihrer Bewegung durch das Metallgitter. Die haufigste
Partialversetzung in kfz Materialien ist die sogenannte Shockley Partialversetzung. Diese
bewegt sich ebenfalls innerhalb der (111)-Ebenen. In Abbildung 2.6 ist der Verlauf der
Bewegung einer Versetzungslinie fiir den Fall einer vollstdndigen und den einer Shockley
Partialversetzung auf einer (111)-Ebene (A-Schicht) grob vereinfacht dargestellt. Die wei-
Ben Kugeln reprasentieren die untersten Atome in der A-Ebene. Die hell- und dunkelgrauen
Atome sind ausschnitthaft fiir die B- und C-Ebene der kfz Kugelpackung eingezeichnet.
Hinter der Versetzungslinie (gestrichelt) sind die neuen Positionen der Atome aus der B-
Ebene schraffiert dargestellt. Wéahrend die vollstandige Versetzung bei ihrer Bewegung
durch den Kristall die Gittersymmetrie nicht verandert!, bewirkt die in Abbildung 2.6(b)
dargestellte Partialversetzung eine Verianderung der Reihenfolge der Stapelebenen: Die ur-
spriingliche Stapelreihenfolge ... ABC... (von unten nach oben), wie sie vor der gestrichelt
eingezeichneten Versetzungslinie noch sichtbar ist, verwandelt sich lokal hinter der Ver-

'Es findet jedoch trotzdem ein Materialtransport statt. Um das zu erkennen miifite man einen Bur-
gersumlauf senkrecht zur (111)-Gleitebene tiber und unter der Versetzungslinie beschreiben, der genau in
b= % a €110y resultiert. Das hétte zur Folge, daf die schraffierten Kugeln und die Kugeln der B-Ebene
in einem Bereich nahe der Versetzungslinie enger zusammen liegen miifiten, um das Finschieben einer
kompletten (111)-Ebene darzustellen. Darauf wurde der Ubersichtlichkeit halber verzichtet.
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Bewegung der Bewegung der
Versetzungslinie Versetzungslinie

(a) Darstellung der Bewegung der Verset-  (b) Darstellung der Bewegung der Verset-
zungslinie einer vollstandigen Versetzung. zungslinie einer Shockley Partialversetzung.

Abbildung 2.6: Atomare Bewegung beim Durchlauf einer Versetzungslinie (gestrichelte Linie)
durch ein kfz Material. Die schraffierten Atome bezeichnen die aus der urspriinglichen B-Ebene
der Kugelpackung versetzten Atome. Der kleine Pfeil entspricht in Richtung und Lange dem Bur-
gersvektor b der Versetzung. Der grofie Pfeil am Rand zeigt die Bewegungsrichtung der Verset-
zungslinie. Man erkennt im zweiten Bild den beim Durchlauf der Partialversetzung hinterlassenen
Stapelfehler.

setzungslinie in ...ACA..., einer Stapelung wie sie in hexagonal dichtest gepackten (hdp)
Materialien vorliegt. Diesen zweidimensionalen Gitterfehler in kfz Materialien bezeichnet
man als intrinsischen Stapelfehler. Dieser Stapelfehler ist mit einer spezifischen Energie pro
Flache verbunden, deren Hohe abhangig vom Material ist. In Tabelle 2.1 sind die Stapel-
fehlerenergien fiir einige bekannte kfz Metalle aufgelistet. Dieser Energiebeitrag bestimmt
wesentlich das Auftreten von Partialversetzungen in einem Metall. Ausgehend von einer
vollstandigen Versetzung, wie $[101] in der (111)-Ebene, besteht in einem kfz Material die
Moglichkeit, sich innerhalb dieser Ebene in zwei Shockley Partialversetzungen aufzuteilen,
beispielsweise

[112]. (2.3)

Tabelle 2.1: Experimentell und theoretisch ermittelte spezifische Energie intrinsischer Stapel-
mJ

fehler 4 einiger bekannter kfz Metalle. angegeben in [P]

Metall Pd Ag Au Al Ni Pt Cu
expt. aus [29] 180 16 32 166 125 322 45 (18)
theor. aus [30] 166 29 50 96 373 18
theor. aus [31] 220 78 330
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Diese Partialversetzungen haben einen kleineren Burgersvektor als die vollstandige Verset-
zung. Um herauszufinden, ob Versetzungen in mehrere kleinere aufsplitten, bedient man
sich im Fall von vollstandigen Versetzungen des Frank Kriteriums. Fiir die Energie W einer
Versetzungslinie pro Langeneinheit L gilt [29]:

lﬁz%wGﬁ (2.4)

Dabei bezeichnet G' den Schermodul und b den Betrag des Burgersvektors der Versetzung.
Eine einfache energetische Abschéatzung resultiert darin, dafi eine Aufspaltung stattfindet,
wenn:

by + b < b (2.5)

Dabei bezeichnet b den Betrag des Burgersvektors der urspriinglichen Versetzung und b;
sind die Betrage der Teilversetzungen, mit b= > b;. Die Lange des Burgersvektor einer
vollstandigen Versetzung in einem kfz Metall ist b = %\/Ea und die des Burgersvektors einer
Shockley Partialversetzung ist by o = %\/6@. Auch hier bezeichnet a den Gitterparameter
der Einheitszelle des Materials. Setzt man diese Werte in Ungleichung 2.5 ein, so erkennt
man, dafl das Frank Kriterium fiir diese Art der Aufteilung erfiillt ist. Unter der Annahme,
daf die Versetzungslinien der beiden Partialversetzungen parallel verlaufen, stoflen sie sich
mit der Kraft pro Einheitslange

Fr G - =~ = G
T =550 06+ s n [B <€) (B x (2.6)

L  27R 1—p
ab [29]. Dabei bezeichnet G den Schermodul und y die Poissonzahl des Materials, € ist
der Einheitsvektor in Richtung der Versetzungslinie und R ist der Abstand der beiden
Versetzungen. Da es sich hier aber um Partialversetzungen handelt, mufl man beachten,
daB iiber der Flache, die zwischen den beiden Partialversetzungen aufgespannt wird, ein
Stapelfehler vorliegt, der mit der Energie % ~ 75t R pro Langeneinheit der Versetzungslinie
behaftet ist. Dies verursacht eine anziehende Kraft gemaf3

F B 0 En B
f = @T = 7sf- (2-7)

Das Gleichsetzen mit 2.6 liefert nach einigen Vereinfachungsschritten fiir die Ausdehnung
Ry eines Stapelfehlers im Kraftegleichgewicht

2 9 __
. Gby 2—p 1 2p cos (2/3) ’ (2.8)
8myst 1 — 2—p

wobei 5 der Winkel der (vollstdndigen) Ausgangsversetzung zu ihrem Burgersvektor und
somit 812 = B £ 30° die Winkel der entsprechenden Shockley Partialversetzungen sind.
Je nach Orientierung der Ausgangsversetzung ergeben sich damit fiir Palladium Werte
zwischen 0,37 und 0,63 nm; das entspricht etwa der Grofle einer Einheitszelle.
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2.3.2 Verformungszwillinge

Inwiefern Partialversetzungen am Verformungsprozef3 beteiligt sind, 148t sich durch die
Art und Anzahl der Gitterfehler nach der Verformung abschéatzen. So sind Stapelfehler
in kfz Metallen immer ein Indiz fir die Aktivitdt von Shockley Partialversetzungen. Ein
weiterer Gitterfehler, der sich oft beim Verformen von kfz Metallen bildet, insbesondere
wenn die Stapelfehlerenergie niedrig ist, wie z.B. in Kupfer, sind sogenannte Verformungs-
zwillinge. Bei einem Zwillingsfehler bildet sich in der Stapelreihenfolge der (111)-Ebenen
ab der Zwillingsgrenze eine exakt spiegelverkehrte Anordnung zur urspriinglichen aus. So
wird beim Durchlauf einer Shockley Partialversetzung auf einer von vielen tibereinander-
liegenden (111)-Ebenen aus der urspriinglichen Anordnung ... ABCABCABC... wie oben
beschrieben nach der ersten 4[211]-Partialversetzung die Reihenfolge

.ABCABCABC... + %[211] — ..ABCA|CABCA... (2.9)

Der senkrechte Strich soll bei dieser Schreibweise den Stapelfehler und somit die Gleitebene
der Partialversetzung hervorheben. Eine zweite Partialversetzung in der nachsthoheren
Ebene verwandelt die Struktur in

.ABCA|CABCA... + %[211] — ..ABCA|C|BCAB... (2.10)

Dieser ,,doppelte” Stapelfehler wird in der Literatur auch als extrinsischer Stapelfehler
bezeichnet. Fiihrt man diese Vorgehensweise sukzessiv mit weiteren Shockley Partialver-
setzungen fort, so entsteht die Struktur

.ABCABCABC... +n %[211] — ..ABCA|C|B|A|C|B... (2.11)

Nach der Ebene mit der ersten Partialversetzung hat sich eine spiegelverkehrte Struktur
der urspriinglichen Stapelung gebildet, ein Zwilling oder auch ,Mikrozwilling“ genannt,
wenn er sich nur iber wenige Stapelebenen erstreckt. Innerhalb des Zwillings ist die fiir
das Material vorteilhafte kfz Struktur wieder vorhanden, eine Abschiatzung der spezifischen
Energie vy, dieses Gitterfehlers liefert nach [32] gerade die Hélfte der Stapelfehlerenergie:

Vst A 2t (2.12)

Versetzungsmechanismen, die eine Kaskade von tibereinander erfolgenden Shockley Par-
tialversetzungen erklaren konnen, waren bisher einer direkten Beobachtung nicht zugang-
lich. Jedoch findet man in der Literatur zwei grundlegende Arten von Mechanismen, die
in der Lage waren, einen Zwilling auszubilden:

Der Polmechanismus

Der Polmechanismus, wie z.B. beschrieben in [25], basiert auf der Rotation einer sogenann-
ten Zwillingsversetzungslinie, die eine Shockley Partialversetzung ist, um eine schraubenar-
tige Polversetzung, die einen Anteil senkrecht zur Gleitebene der Zwillingsversetzung hat,
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der gerade dem Ebenenabstand \% entspricht. Dabei transportiert die Polversetzung wie
eine Wendeltreppe die Partialversetzung nach jedem Umlauf in die néchste (111)-Ebene,
um diese in die Zwillingsposition zu iiberfithren. Jedoch sind die erforderlichen Spannungen
zur Kreation dieser eher ungiinstigen Versetzungsaufteilungen extrem hoch: 7 ~ 0.8 G [33],
viel hoher als gewohnlicherweise im Experiment fiir Verzwillingungen beobachtet wird. Um
dieses Problem zu umgehen, finden sich in der Literatur zahlreiche Vorschlage fiir teilweise
sehr komplexe Versetzungsmechanismen, jedoch sind diese nie direkt nachgewiesen worden,
da sich Versetzungen wiahrend der Verformung mit hoher Geschwindigkeit? ausbreiten und
sich somit einer in-situ Messung entziehen.

Der ,,double-cross-slip“ Mechanismus

Die zweite Klasse ist der sogenannte ,,double-cross-slip“ Mechanismus, dargestellt z.B.
in [29, 33, 34]. Vollstandige Versetzungen wie z.B. £[101] in kfz Metallen haben die Ei-
genschaft, in mehreren Ebenen gleiten zu konnen. Die hier genannte Partialversetzung
kann zum Beispiel in der (111)-, der (111)-, der (111)- und der (111)-Ebene gleiten. Hat
eine solche Versetzung Schraubencharakter, so kann sie ihre Bewegung auf einer anderen
Gleitebene fortsetzen, das bezeichnet man als , cross-slip® oder Quergleiten [35]. Andert sie
sofort die Richtung noch ein zweites Mal wieder in die urspriingliche, so bezeichnet man dies
als ,,double-cross-slip“. Dieser Vorgang findet oft statt, wenn die Versetzung Hindernissen
wie Verunreinigungen, Fehlstellen oder anderen (abstoflenden) Versetzungen ausweichen
mufl, ihre urspriingliche Richtung aber aufgrund der Richtung der anliegenden Spannung
beibehalten will. Nun betrachtet man eine festgeheftete vollstandige Versetzung genau wie
die in Abbildung 2.2 dargestellte Frank-Read Quelle, die sich allerdings in Schraubenori-
entierung befinden muf}. Diese kann sich wie oben beschrieben in Materialien mit niedriger
Stapelfehlerenergie in zwei Shockley Partialversetzungen aufteilen, namlich eine fiithrende,
die einen Stapelfehler aufspannt, und eine stationére, die ihre Position vorerst beibehélt.
Genau wie bei der Frank-Read Quelle wird sich die Linie der fiihrenden Versetzung biegen
und einen Versetzungsring bilden, der allerdings eine versetzte Flache mit einem Stapel-
fehler umschlief$t. Ist der Kreis geschlossen, rekombiniert die fithrende, hier auch Zwillings-
versetzung genannt, mit der stationaren Partialversetzung wieder zu der urspriinglichen
vollstandigen Versetzung. Ein weiteres Mal kann dies jedoch innerhalb dieser Ebene nicht
stattfinden, denn dann wére der erzeugte Stapelfehler von der Art ... ABCA|ABC..., ei-
ne sehr hochenergetische Konfiguration, bei der Atome zweier benachbarter Ebenen exakt
iibereinander lagen. Stattdessen fithrt die vollstandige Versetzung den oben beschriebenen
,double-cross-slip“ in die nachst hohere Ebene durch, wo sie dann wieder dissoziieren kann
und somit Schritt fiir Schritt den Zwilling generiert.

Alle hier vorgeschlagenen Versetzungsmechanismen zur Entstehung von Verformungs-
zwillingen basieren auf der Ausbildung von Shockley Partialversetzungen, die in ihrer Ab-

folge genau so koordiniert sind, daf sie sukzessive iibereinanderliegende (111)-Ebenen um §

ZVersetzungen, die sich nicht in einem Kriiftegleichgewicht befinden (instabile Versetzungen), breiten
sich mit Schallgeschwindigkeit im Materialgefiige aus.
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in (112)-Richtung verschieben. Diese Versetzungen bezeichnet man auch als Zwillingsparti-
alversetzungen. Thre Aktivitat hangt mafigeblich von der Stapelfehlerenergie des Materials
ab. Mit der Ausbildung von Verformungszwillingen sollte also nur in Materialien mit nied-
riger Stapelfehlerenergie zu rechnen sein, was mit experimentellen Beobachtungen sehr gut
iibereinstimmt.

2.4 Kornorientierungen und Texturbildung

Eine weitere Veranderung der Mikrostruktur von kfz Metallen, die bei starker Verformung
oft beobachtet wird, ist die Ausbildung von bevorzugten Kornorientierungen, sogenannten
Texturen, und eine im Mikroskop sichtbare Verformung ihrer Kristallite. In diesen Fallen
wird die Anderung der duBeren Form letztendlich durch Verformung der einzelnen Kérner
getragen. Die makroskopische Verformung spiegelt sich dann in der Verformung der indi-
viduellen Korner wieder, z.B. in einer Elongation der Kornform. Innerhalb eines Kornes
wird der Materialfluf} iber die Bewegung von Versetzungen realisiert. Dort ist die Verform-
barkeit des Materials aufgrund der kristallinen Struktur stark anisotrop. Das Korn wird
sich in erster Linie in die Richtung verformen, die von den Gleitsystemen leicht zu be-
werkstelligen ist und den dadurch entstehenden Misfit im Gefiige dadurch verhindern, dafl
es Spannungen an den entsprechenden Stellen der Nachbarkorner erzeugt. In einem kom-
plizierten Zusammenspiel von Spannungszustdnden um die Kérner und ihrer Verformung
beginnt die kristalline Ausrichtung der Korner in eine fiir die Art der Verformung giinstige
Richtung zu rotieren. Die folgende Tabelle zeigt einige Beispiele fiir die Verformung von kfz
Materialien und die daraus resultierenden Texturen. Die beiden Texturanteile (111) und
(100) bei der Zugverformung hangen empfindlich von der Stapelfehlerenergie des Metalls
ab. Das riihrt daher, daf§ in Metallen, in denen vollstandige Versetzungen leicht in weit
aufgespannte Partialversetzungen aufteilen, das Quergleiten von Schraubenversetzungen
effektiv unterdriickt wird, weil die beiden Partialversetzungen unterschiedliche Quergleit-
ebenen hétten. In Materialien mit sehr hoher Stapelfehlerenergie hingegen konnen Quer-
gleitprozesse leichter aktiviert werden, da Versetzungen hauptsachlich in perfekter Form
vorliegen. Betrachtet man nun einen Kristalliten eines kfz Metalls wahrend eines Zugexpe-

Tabelle 2.2: Bildung von kristallinen Vorzugsrichtungen bei drei grundlegenden Kaltverfor-
mungsarten fir kfz Metalle [36]. In spitzen Klammern ist dabei die Richtung der Vorzugsori-
entierung in der Verformungsachse angegeben. Beim Walzen entsprechen die Millerschen Indizes
in den geschweiften Klammern der kristallographischen Vorzugsebene parallel zur Walzebene und
die Indizes in spitzen Klammern beschreiben analog zu den uniaxialen Verformungen die Textur
in Walzrichtung.

Verformung H uniaxialer Zug ‘ uniaxiale Kompression ‘ Walzen

Textur || (111) und (100) | (110) | {112}(111) oder {110}(T12)

18



rimentes, so wird zunéchst das Gleitsystem vom Typ §[110] aktiviert, bei dem der Anteil
der Spannung in Richtung der Gleitebene projeziert auf die Richtung des Gleitsystems
(oder auch Burgersvektor des Gleitsystems) am grofiten ist?.

Da die plastische Verformung dann i.A. nicht in Richtung der Zugspannung erfolgt,
werden Spannungen an den Nachbarkoérnern induziert. Versetzungen in Metallen mit ho-
her Stapelfehlerenergie beginnen dann als Antwort auf diese Spannungen querzugleiten,
wahrend in Metallen mit niedriger Stapelfehlerenergie ein weiteres Gleitsystem aktiviert
werden muf, welches dann zu einer zweiten Vorzugsorientierung im Material fiihrt [37].
Experimente zeigen, daf die (111)-Textur nach Zugverformung von kfz Materialien mit
hoher Stapelfehlerenergie sehr ausgepragt ist, z.B. hat bei stark zugverformtem Alumini-
um 90% des Materials die (111)-Orientierung in Zugrichtung, wohingegen bei Materialien
mit niedriger Stapelfehlerenergie der Anteil viel geringer ist, z.B. 15% in Silber [36].

Kompressionstexuren sind mit solch einfachen Analogien nicht mehr plausibel zu er-
klaren. Wie in [34] beschrieben fithrt nur eine Berechnung der stabilen Endorientierung
der einzelnen Korner nach einer Kompression zu einer Erklarung fiir das Auftreten von
Texturen. Dabei ist die hier beschriebene (110)-Textur keinesfalls so stark ausgepragt wie
bei Zugverformungen, sondern eher auf das Nichtvorhandensein von (111)-Orientierungen
innerhalb eines Bereichs von 20° zuriickzufiihren.

Im Gegensatz zu uniaxialen Verformungen finden beim Walzen mehrere Verformungs-
arten gleichzeitig statt, zum einen eine Kompression senkrecht zur Walzebene und deswei-
teren eine Zugverformung in Richtung der Walzebene. Aus diesem Grund sind die Ori-
entierungen in Kompressionsrichtung nicht mehr zufallig verteilt. Die Korner zeigen auch
Texturen in der Walzebene. Man beobachtet also die oben beschriebenen Fasertexturen in
Walzrichtung und senkrecht dazu bevorzugte kristallographische Ebenenorientierungen zur
Walzebene, die in geschweiften Klammern geschrieben sind. Die am haufigsten gefundenen
Texturen sind die {112}(111)-Textur und die {110}(112)-Textur. Es existieren noch wei-
tere Typen von Walztexturen in kfz Metallen, jedoch sind dies die beiden prominentesten
Vertreter. Letztere ist bekannt als Messingtextur und ist die am héaufigsten vorzufinden-
de in kfz Legierungen. In reinen Materialien mit niedriger Stapelfehlerenergie findet man
oft die {112}(111)-Textur, auch bekannt als Kupfertextur. Das ist allerdings keinesfalls
zwingend. Silber, ebenfalls ein Metall mit sehr niedriger Stapelfehlerenergie, bildet beim
Walzen Texturen vom Messingtyp, die erst bei hoheren Temperaturen, wenn weniger Sta-
pelfehler ausgebildet werden, zum Kupfertyp wechselt. Eine vollstandige und experimentell
verifizierte Theorie zur Erklarung der Walztexturen in den verschiedenen kfz Metallen exi-
stiert zur Zeit nicht. Jedoch sind Walztexturarten in kfz Metallen stark ausgepragt und
experimentell sehr gut dokumentiert.

3Den Quotienten aus dieser auf das Gleitsystem projezierten Spannung und der auflen anliegenden
Spannung bezeichnet man auch als Schmidfaktor.
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2.5 Verformung nanokristalliner kfz Metalle

2.5.1 Versetzungen und Versetzungsmechanismen in nanokri-
stallinen Materialien

Wie in der Einleitung bereits erwahnt verandert sich das Verformungsverhalten von Metal-
len drastisch, wenn die Mikrostruktur verfeinert wird, d.h. wenn die Korngrofle klein ist. Die
kritische Schubspannung, bei der die plastische Verformung einsetzt, folgt der Hall-Petch
Relation, was zum einen auf den Einflufl der Korngrenzen als Hindernis der Versetzungsbe-
wegungen zurlickgefiihrt wird. Eine alternative Erklarung liegt in der Groflenabhéngigkeit
der Aktivierungsspannung fiir Standardversetzungsquellen vom Frank-Read Typ. Eine auf-
gebogene Versetzungslinie, wie in Abbildung 2.7 dargestellt, hat eine Energiedifferenz zur
urspriinglichen Versetzungslinie von

GV’L .. L
AWierew = 1+Z)In— —0.04p — 2. 2.1
W, e [(+2 np 0.04p 05} (2.13)
2L L
GrL ( ﬁ In~ — 2) (2.14)
47r 1-— p
fiir eine reine Schraubenversetzung und
GV L 3pu., L
AWedge T T 1—— In— +2u — 2. 2.1
W = ot (0= 2 4 25— 2.05) (215)
GV’L 3p. . L
N —— (1= —=)In—+2(up—1 2.1
o (1= 2m - 1) (216)

fiir eine reine Stufenversetzung [29]. Dabei beschreibt L die Kantenldnge eines Halbhexag-
ons und p ist der minimale Abstand, ab dem eine Wechselwirkung von Versetzungslinien mit
ihrer Umgebung beriicksichtigt wird. Dieser untere ,,cut-off“Radius verhindert das Diver-
gieren der Energieterme, die in unmittelbarer Nahe der exakten Atompositionen natiirlich
nicht korrekt sind. Eine gerade Versetzungslinie mit dem Orientierungswinkel § zwischen

A B E F

Abbildung 2.7: Die Aufbiegung einer Versetzungslinie, die urspriinglich entlang der Linie AF'
verlief, wird hier durch einen hexagonalen Streckenzug mit der Kantenldnge L approximiert.

Burgersvektor b und Versetzungslinienrichtung g hat im Falle einer solchen Aufbiegung die

Energie
AW () = cos?(3) AWerew + 5in*(3) AWeage- (2.17)
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Daraus 1483t sich eine Abschéatzung fiir die Linienspannung oder Linienenergie einer ausge-
dehnten Versetzungslinie ableiten, und man erhalt:

1—%(3—40082(5)) ln%—1+g} (2.18)

Ep =

oAaw)  Gv? [
oL  4m(1— p)
Betrachtet man nun den Ausgangszustand einer Frank-Read Quelle, wie in Abbildung 2.8

dargestellt, so erkennt man, dafl eine festgeheftete Versetzungslinie auf eine duflere Span-
nung o in der Art reagiert, dafl sie sich kriimmt. Da Versetzungslinien jedoch mit einer

Abbildung 2.8: Die Aufbiegung einer urspriinglich geraden Versetzungslinie bei Anlegen einer
dufleren Spannung ¢ zu einem Bogen mit Radius 7.

Linienenergie behaftet sind, erzeugt diese Verlangerung eine Gegenspannung, so dafl bei
moderaten Spannungen o ein Gleichgewichtszustand entstehen kann. Diese Linienspan-
nung wird immer versuchen, die Kriimmung der Versetzungslinie riickgangig zu machen,
das heift, sie will lokal den Kriimmungsradius r vergréfSern. Wie aus Abbildung 2.8 er-

sichtlich, hat der Kriimmungsradius » den Wert r = \/LTQ + 22, wobei L die Linge der
urspriinglichen Versetzungslinie ist und x der Abstand der urspriinglichen Versetzungs-
linie zum Mittelpunkt des Kriimmungskreises. Verschiebt sich die Versetzungslinie nach
oben, so wird der Krimmungsradius zunachst kleiner. Eine einfache Rechnung zeigt, dafl
der Krimmungsradius bei dem Wert z = 0 sein Minimum erreicht. Das entspricht gera-
de einer Halbkreiskonfiguration. Von diesem Zustand aus bewirkt jede Veranderung der
Versetzungslinie, auch eine weiteres Aufbiegen, eine Vergroflerung des Kriimmungsradius,
d.h. daB keine weitere Erhohung der von auflen angelegten Spannung ¢ notig ist, um die
Versetzungslinie zu bewegen. Sie wird sich, wie in Abbildung 2.2 dargestellt, reproduzie-
ren und somit als sogenannte Orowanquelle sténdig neue Versetzungen erzeugen. In der
Halbkreiskonfiguration entspricht eine infinitesimale Anderung des Kriimmungsradius dr
dann gerade einer Linienldngenanderung 7 dr und somit einem globalen Energiezuwachs
von Epmdr. Dieser wird durch die auflere mechanische Spannung dem System zugefiihrt.
Unter einer Scherspannung o entspricht bo gerade der Kraft pro Lingeneinheit entlang
der Versetzungslinie [29]. Die Gesamtkraft entlang des Halbkreises ist dann bonr. Eine
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Ausdehnung entlang der Radialkompente fiihrt dann zur Energieinderung von borr dr.
Daraus ergibt sich folgende Gleichgewichtsbeziechung

bo = EL Sl m {[1—%(3—4%82(5))] 1n£—1+§} (2.19)

o Adrr(1l — p

Der kritische Radius betrdgt »r = L/2. Zusammen mit einigen typischen Materialparame-
tern wie = 1/3 und L ~ 103p ergeben sich Abschéitzungen fiir die Aktivierungsspannun-
gen, also die Spannungen, bei denen kein Gleichgewichtszustand mehr existiert und die
Quelle standig neue Versetzungen produziert:

Gb Gb
Ucrit(ﬁ - 900) ~ Oa 6 - T und Ucrit(ﬁ = OO) ~ 17 7 T (220)
Ein Vervielfaltigungsmechanismus fiir Versetzungen ist unabdingbar, um die Duktilitat von
Metallen bereitzustellen. Bedenkt man aber, dal die Ausdehnung L einer Versetzungsquelle
durch die Korngréfle D beschréankt ist, und beachtet die Form von Frank-Read Quellen, so

mufl 2L < D sein. Dann ist

2Gb
Ocrit > T (221)

Das bedeutet aber, daf fiir Materialien mit Korngréen von D = 10nm (z.B. das
hier untersuchte Palladium mit einem Schermodul von G = 43,6 GPa [38] und einem
typischen Burgersvektor b = %\/ﬁa mit der Gitterkonstante a = 389 pm, d.h. b = 275 pm)
die Aktivierungsspannung von Versetzungsquellen im Innern eines Kornes mindestens

Terit > 2400 MPa, (2.22)

ist. Dieser Wert liegt weit tiberhalb der typischen Zugfestigkeit von Metallen (kleiner als
300 MPa). Experimentell wurden bei nanostrukturierten Materialien, z.B. in Form von
Nanopartikeln in einer amorphen Matrix [1], schon Festigkeiten in diesem Grofenbereich
beobachtet, jedoch nie in Verbindung mit hoher Duktilitat. Ist die Festigkeit des Mate-
rials geringer als diese Aktivierungsspannung, was bei duktilen Materialien zu erwarten
ist, dann kénnen Prozesse, die tiblicherweise die plastische Verformung tragen, nicht mehr
einsetzen, bevor ein Bruch stattfindet. Das hat zur Folge, daf§ die Verformung von nano-
kristallinen Metallen nicht iiber Standardmechanismen erfolgen kann, die die Bildung von
Versetzungen im Korninnern erfordern. Daher wird in den néchsten Absétzen tiber die
Bedeutung alternativer Verformungsmechanismen in nanokristallinen Metallen diskutiert,
die teilweise bereits in Simulationen und Experimenten gefunden wurden.

2.5.2 Kriechen und Diffusion

Bei kleinen Verformungsraten und hohen Temperaturen wird in Metallen eine Verformung
beobachtet, die aufgrund von Diffusionsprozessen stattfindet. Man unterscheidet dabei
Diffusion durch das Volumen, das Nabarro-Herring Kriechen, und Diffusion iiber Korn-
grenzflachen, das Coble Kriechen. Speziell das Coble Kriechen kann bei nanokristallinen
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Materialien mit ihrem enorm hohen Anteil an Korngrenzflachen auch bei niedrigeren Tem-
peraturen von Bedeutung sein. Yamakov et al. konnten in einer molekulardynamischen
Simulation der Verformung von Palladium bei einer Temperatur von 900 K Coble Kriechen
als aktiven Verformungsprozef§ nachweisen [19].

Bunzel setzt edelgaskondensiertes nanokristallines Palladium mithilfe einer miniaturi-
sierten Zugmaschine bei 313K in einem periodischen Zyklus unterschiedlichen Zugspan-
nungen o aus [39]. Die letztendlich gewonnenen Verformungsraten é wurden mithilfe der

Beziehungen
DQI{?BT € 9 10726 22

bk = 00 5 2 . (2.23)
fiir Nabarro-Herring Kriechen und
D3]{ZBT € _35 IIl3
S0 0 (2.24)

fiir Coble Kriechen in Diffusionskonstanten umgerechnet. Dabei bezeichnet D wiederum
die Korngrofle, kg die Boltzmann Konstante, 2 das Atomvolumen und ¢ die fir Diffu-
sion effektive Dicke der Korngrenze. Der Vergleich dieser Werte mit einer Extrapolation
von Literaturwerten von Palladium bei hoheren Temperaturen, die in [40] zusammenge-
faft wurden, auf 313K, namlich Dy ~ 1074 mTQ und 06Dy, ~ 10*37%37 148t innerhalb
der hohen Fehlerbalken dieser Extrapolation den Schlufl zu, dal bei langsamer Verfor-
mung (¢ &~ 107'%s7!) von nanokristallinem Palladium bei Raumtemperatur Diffusion iiber
Korngrenzen ein aktiver Verformungsmechanismus ist.

2.5.3 Nachweis von Versetzungsbewegungen in nanokristallinen
Metallen

Den bisher beschriebenen Verformungsverfahren war gemeinsam, dafl sie entweder bei ho-
hen Temperaturen oder bei extrem niedrigen Verformungsraten stattfanden. Eine syste-
matische Untersuchung bei moderaten und hohen Verformungsraten von nanokristallinen
Metallen im Experiment steht noch aus. Der erste experimentelle Nachweis fiir Versetzungs-
aktivitaten bei der Verformung nanokristalliner Metalle wurde von Chen et al. verdffent-
licht [41]. Dort wurden nanokristalline Aluminiumfilme per ,, Mikroindentation“ durch eine
Diamantspitze oder durch mechanisches Zerkleinern mittels Stoflel und Morser verformt.
Die Autoren beobachteten nach der Verformung im hochauflosenden Elektronenmikroskop
viele verzwillingte Bereiche in den Kornern, was eindeutig auf die Aktivitiat von Partialver-
setzungen hinweist (Abbildung 2.9). Die Autoren dieser Studie erkléren das Auftreten von
Partialversetzungsaktivitat in ihrem Material, welches fiir seine hohe intrinsische Stapelfeh-
lerenergie bekannt ist und deswegen normalerweise keine Partial- sondern nur vollstandige
Versetzungen bei Verformung ausbildet, iiber die Abhéngigkeit von Orowanspannungen
fiir Versetzungsquellen von deren Ausdehnung. Fiir eine normale Versetzungsquelle ist die
Aktivierungspannung gemafl Gleichung 2.20 proportional zu % Auch hier wird argumen-
tiert, dal die Korngrole D eine obere Grenze fiir die Ausdehnung der Versetzungsquelle L
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Abbildung 2.9: Hochaufgeloste transmissionselektronenmikroskopische Aufnahmen der Mi-
krostruktur eines nanokristallinen Aluminiumfilms in der Nahe des Auftreffpunktes der Mikro-
indenterspitze (links) und die eines zermorserten Triimmerstiicks des Films (rechts) [41]. Die
Zwillingsstruktur ist in beiden Aufnahmen gut zu erkennen.

ist. Beschreibt 2« in Form eines Vorfaktors die Orientierung der Versetzung, dann ist die
minimale Aktivierungspannung o, innerhalb eine Korns der Gréfle D fiir eine vollstandige

Versetzung gegeben durch:

2aGb,
ov= (2.25)

Das gleiche kann man auch fiir eine Versetzungsquelle fiir Partialversetzungen, wie z.B.
den ,,double-cross-slip®“ Mechanismus, ansetzen und erhalt einen zusatzlichen Term, der die
Energie im aufgespannten Stapelfehler beriicksichtigt. Die Aktivierungspannung in diesem
Fall ware dann

2aGb s
_ 2% p+ﬁ‘
D b,

Man erkennt, dafl mit fallender Kristallitgrofle die Orowanspannung fiir die Partialverset-
zungsquelle aufgrund des kleineren Burgersvektors weniger stark ansteigt als die Orowan-
spannung fir vollstandige Versetzungen. Setzt man die o, und o, gleich, so erhalt man
eine Abschétzung fiir eine kritische Korngréfie D., ab der trotz eventuell hoher Stapelfeh-
lerenergie die Ausbildung von Partialversetzungen anstelle von vollstandigen Versetzungen
bevorzugt wird:

(2.26)

Op

_ 2aG(by — by)by,
Vst .
Problematisch bei dieser Betrachtungsweise ist allerdings, wie oben schon abgeschatzt,

die Absolutgréfie der Orowanspannungen, die bei diesen Filmen, mit Kristallitgroffen im
Bereich von 10 nm, einen Wert haben, der die Materialfestigkeit tibersteigt.

D

(2.27)
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Als Alternative kénnen die Korngrenzen als Versetzungsquellen in Betracht gezogen
werden. Wie in der Einleitung bereits erwahnt, konnten iiber molekulardynamische Si-
mulationen ebenfalls Versetzungsaktivitdaten bei der Verformung nanokristalliner Metalle
nachgewiesen werden; besonders detaillierte Darstellungen befinden sich in [42,43]. In Ab-
bildung 2.10 wird die Bildung und Bewegung einer vollstandigen und einer Partialverset-
zung aus einer Korngrenze wahrend einer Simulation gezeigt. Diese Versetzungen kénnen
jedoch nicht so einfach wie Orowanquellen rekombinieren und sich selbst multiplizieren.
Ein detaillierte Beschreibung eines Mechanismus, der die Versetzungsmultiplikation mit
einer Korngrenze als Versetzungsquelle beinhaltet steht ebenfalls noch aus.

Zusammenfassend kann man sagen, dafl es viele Hinweise und Moglichkeiten fiir Ver-

(a) Momentaufnahmen der Verformung einer nanokristal-
linen Aluminiumstruktur.

(b) Momentaufnahmen der Verformung einer nanokristal-
linen Kupferstruktur.

Abbildung 2.10: Momentaufnahmen einer molekulardynamisch simulierten Zugverformung ei-
ner nanokristallinen Mikrostruktur [42]. Die grau eingefdrbten Atome befinden sich lokal in he-
xagonal dichtester Packung und markieren im oberen Bild den Verlauf der Versetzungslinie bzw.
im unteren Bild die Ausdehnung des Stapelfehlers. Die schwarz eingefarbten Atome haben keine
12-fache Koordination; sie markieren die Korngrenzen.
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formungsmechanismen von nanokristallinen Metallen gibt, die unabhéngig von dem Stan-
dardverformungsmechanismus iiber Versetzungsquellen im Korninnern und Bewegung tiber
Gleitsysteme funktionieren. Insbesondere die moderne Molekulardynamik, die mit der Lei-
stungsfahigkeit aktueller Grofirechner in der Lage ist, reprasentative zwei- bzw. dreidimen-
sionale Mikrostrukturen zu verformen, liefert zahlreiche Erkenntnisse, wie z.B. das koope-
rative Korngrenzengleiten und die Versetzungsbildung aus den Korngrenzen heraus, die es
im Laborexperiment zu verifizieren gilt. Dabei ist allerdings zu beachten, dafl es im Rah-
men molekulardynamischer Simulationen zwar sehr einfach ist, das untersuchte Material
auf molekularer Ebene zu untersuchen, allerdings ist es zum Vergleich mit dem Experi-
ment notig, experimentell beobachtbare makroskopische Mef3grofien zu extrahieren, da die
direkte Beobachtung von Versetzungsbewegungen im Laborexperiment sehr schwierig ist.
Auch sind die Zeitfenster aufgrund der beschrankten Rechenkapazitat sehr eng, typischer-
weise im Rahmen von 1ns. Das bedeutet fiir die resultierenden Verformungsraten Werte
von é > 107s7!, die experimentell ebenfalls kaum zuginglich sind. Allerdings besteht in der
Art der geplanten Experimente erstmals die Moglichkeit, Meflergebnisse von molekulardy-
namischen Simulationen mit denen von Laborexperimenten direkt zu vergleichen, weil sie
an den gleichen Materialien (nanokristalline kfz Metalle) durchgefiihrt werden.
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Kapitel 3

Experimenteller Zugang zu
Kristalldefekten mit Streumethoden

3.1 Beobachtung von Mikrostrukturdefekten in der
Rontgenweitwinkelstreuung

Indirekt und zerstorungsfrei lassen sich viele Gitterfehler mittels Rontgenweitwinkelstreu-
ung messen. Monochromes Rontgenlicht wird an einem idealen polykristallinen Material
gestreut. Die Intensitét I des Streulichts in Abhéngigkeit des Brechungswinkels 260 wird in
diesem Idealfall unabhéingig von der Orientierung der zu untersuchenden Probe einen fiir
das Material charakteristischen Verlauf nehmen. Ein Diffraktogramm fiir Palladium ist in
Abbildung 3.1 dargestellt. Die Mikrostruktur bestimmt den Verlauf eines Diffraktogramms.
Wihrend das elastische Streuvermdégen, ausgedriickt in sogenannten Atomformfaktoren,
grofitenteils die integrale Flache, also die Starke der Reflexe, bestimmt, ist die Position
der Reflexe von den Abstanden der Netzebenen abhéngig. Wegen der hohen Symmetrie im
kfz Gitter existieren fiir einige Netzebenenscharen aufgrund destruktiver Interferenz keine
Reflexe. Die Ubrigen erzeugen einen Rontgenreflex, wenn die Braggbedingung

2(10
erfiillt ist. Dabei sind h, k und [ die Millerschen Indizes der Netzebenenschar in Braggbe-
dingung, 20 der Beugungswinkel, wie im linken Teil von Abbildung 3.1 dargestellt, ay die
Gitterkonstante des untersuchten Materials und A die Wellenlange der einfallenden Ront-
genstrahlung. Wahrend die meisten Mikrostrukturdefekte, wie z.B. Verzerrungen, Korn-
grenzen oder Zwillinge, nur Einflu auf die Form der Reflexe nehmen, verdndern Sta-
pelfehler die Lage der Reflexe. Um dies besser sichtbar zu machen, betrachtet man die
sogenannten Einzelreflexgitterparameter apy;. Das sind die aus einer einzigen Reflexlage
Ongr, d.h. fir eine bestimmte Netzebenenschar (hkl), berechneten Gitterparameter:

A
aprl = V h? + k2 + 2 — (32)

2sin Qhkl

sinf = A (3.1)
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Abbildung 3.1: Der schematische Aufbau der Messung der Rontgenweitwinkelstreuung ei-
ner pelletférmigen Probe. Daneben abgebildet ist der gemessenen Intensitétsverlauf gegen den
Brechungswinkel 26 einer edelgaskondensierten Palladiumprobe. Das Anodenmaterial der Ront-
genrohre war Kupfer, die eingestrahlten Wellenlangen sind demzufolge 154,051 und 154,443 pm
[44]. Die einzelnen Reflexe sind mit den Millerschen Indizes der Netzebenen in Braggbedingung
gekennzeichnet.

Im Idealfall perfekter Kristallite sollte ar = ag sein, vollig unabhéangig vom zur Berech-
nung verwendeten Reflex und seiner Position. Im Experiment jedoch beobachtet man oft
eine systematische Abweichung in Abhéngigkeit vom Beugungswinkel. Diese ist auf eine
eventuelle Dejustage der Probenposition im Strahlengang zuriickzufithren. Die Verschie-
bung z einer Probe mit einer kubischen Kristallgittersymmetrie nach unten verursacht
eine Verschiebung der Rontgenreflexe um

2z
A(Qghkl) = —E COS ghkl (33)

im Diffraktogramm [45]. Dabei bezeichnet R den Radius des verwendeten Diffraktometers.
Wenn 20, die eigentliche Reflexposition ist, dann gilt fiir die tatsiachliche Reflexposition

A(20 h
% = 80 — E COS Qhkl. (34)

Okl = 0o +

Der in Hinsicht auf diese Arbeit interessantere Anteil ist der Einflul von Stapelfehlern

auf die Werte der Einzelreflexgitterkonstanten. Denn Stapelfehler in kfz Metallen sind ein

direkter Nachweis flir die Aktivitdt von Partialversetzungen. Je nach Orientierung der zu
einem Reflex gehorenden Netzebenen verschiebt sich seine Position geméaf [46]:

V3atan Oy,
Aw) = ~5 a1t lg)nZLo(h,ka l). (3.5)
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Dabei beschreibt « die Stapelfehlerdichte, d.h. die Wahrscheinlichkeit, dafl innerhalb der
Stapelung in [111]-Richtung auf eine bestimmte Netzebene nicht die von der kfz Symmetrie
vorgeschriebene folgt, sondern die von der hdp Symmetrie vorgeschriebene. Die Summation

wird iiber alle Komponenten eines bestimmten Rontgenreflexes durchgefiihrt. Dazu spaltet
man einen Reflex (hokolp) in die Anteile (hkl) auf, z.B.

(111) — (111) (111) (111) (111) (111) (111) (I11) (111), (3.6)

dann bezeichnet n die Anzahl der verschiedenen Richtungen, in diesem Fall wére bei-
spielsweise n = 8. Durch Stapelfehler wirken nach [46] einige Komponentenbeitrige in
eine Richtung reflexverbreiternd und einige nicht. Zu den reflexverbreiternden Komponen-
ten zéhlen genau die, deren Summation ihrer Millerschen Indizes kein Vielfaches von 3 ist.
Umgekehrt formuliert sind die von Stapelfehlern unabhangigen Reflexpositionen genau die,
fir die gilt: h+ k+1 = 3M ;M € Z. Die dies beschreibende Grofle Ly ist abhangig von
den Reflexkomponenten und zwar in der Art, dafl

h+k+1l firh+k+1=3M+1 ;McZ
Lo(h, k,1) = 0 firh+k+1=3M M e Z (3.7)
—(h+k+1) firh+k+1=3M—-1 ;MecZ

Das ist eine im Vergleich zu [46] leicht abgednderte Schreibweise, die jedoch in dieser Form
geschlossen ist. Der Faktor

1
L .
(h? + k2 4+ 2)n Zn: ‘ (3:8)

beschreibt dann Richtung und Grofle der Reflexverschiebung durch Stapelfehler fiir eine
bestimmte kristallographische Orientierung eines kfz Metalls. In Tabelle 3.1 sind die Werte

Tabelle 3.1: Koeffizienten gemafi Term (3.8) der Verschiebung der kfz Rontgenreflexe aufgrund
von Stapelfehlern bis zum Reflex der Ordnung (620).

(111) (200) (220) (311) (222) (400) (331) (420)
(422) (333) (511) (440) (531) (442) (600) (620)
0 0 ~3% 3 5 % 0 ~%

fiir diesen Faktor fiir die ersten 16 Reflexe des kfz Gitters angegeben. Dadurch daf3 die
Faktoren je nach Reflex positives oder negatives Vorzeichen haben, ist der Einflul der
Stapelfehler auf die Reflexposition vom Einflul einer Hohendejustage zu trennen. Zur Be-
rechnung der Stapelfehlerdichten mufl man die Einzelreflexgitterkonstanten mithilfe von
Gleichung 3.2 aus den gemessenen Reflexlagen bestimmen und dann simultan numerisch
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die GroBle A(20py,) beziiglich der Gitterkonstanten agy, der Hohendejustage h und der Sta-
pelfehlerdichte o minimieren. Dies wurde mit dem in Anhang B vorgestellten Mathematica
Notebook bewerkstelligt.

Ein dritter mafligeblicher Einflufl auf die gemessenen Gitterparameter sind Eigenspan-
nungen im Material. Gerade im Hinblick auf Verformungsexperimente ist ein Einflu} von
induzierten Spannungen nicht auszuschliefen. Da bei den hier zu untersuchenden massiven
Proben Rontgenmessungen in Transmission, bei denen sich solche Eigenspannungseffekte
herausmitteln wiirden, ausgeschlossen sind, und deshalb in Reflexion gemessen wird, ist der
gemessene Gitterparameter durch Eigenspannungen in der Probe verfélscht. Es ist moglich
diesen Eigenspannungseffekt durch aufwendige und langwierige Mefiverfahren [45,47] ge-
nau zu spezifizieren und aus vielen, bei unterschiedlicher Probenorientierungen gemessenen
Gitterkonstanten zu berechnen. Jedoch beeinflufit dieser Effekt lediglich den Absolutwert
der ausgewerteten Gitterkonstanten [48] und behindert daher die Bestimmung der Stapel-
fehlerdichten nicht, die im Hinblick auf diese Arbeit von zentralem Interesse sind, da sie
ein Nachweis fiir Versetzungsaktivitaten sind.

In Abbildung 3.2 sind die Einzelreflexgitterkonstanten ay; einer wie hergestellten edel-
gaskondensierten Palladiumprobe und die einer kaltverformten Probe dargestellt. Alle oben
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Abbildung 3.2: Einzelreflexgitterkonstanten einer edelgaskondensierten Palladiumprobe aufge-
tragen gegen den Braggwinkel 26. Rechts im gleichen Mafistab die gemessenen Einzelreflexgitter-
konstanten nach einer Kaltverformung durch mehrmaliges Walzen.

beschriebenen Veranderungen der Einzelreflexgitterkonstanten sind dort zu beobachten.
Unter anderem ist der Mittelwert der gemessenen Einzelreflexgitterkonstanten bei der
rechten Abbildung erhoht, was auf die Induzierung von Eigenspannungen wahrend der
erfolgten Verformung zuriickzufiihren ist. Insbesondere bei dieser zweiten Messung 3.2(b)
kann man einen systematischen Abfall der ayx; bei grofleren Braggwinkeln 26 beobachten.
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Gemaf Gleichung 3.4 liegt die Ursache dafiir darin, dafl die Probe etwas zu weit unten im
Diffraktometer eingebaut war. Die Stapelfehler verursachen die Streuung der Werte um
den Mittelwert. Diese Streuung ist nach dem Walzen deutlich erhoht. Zur Verdeutlichung

3904 @
- o
390,0}+ °
o. 20 ©° 8
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Abbildung 3.3: Einzelreflexgitterkonstanten einer edelgaskondensierten Palladiumprobe aufge-
tragen gegen den Braggwinkel 20 vor (A) und nach der Verformung (@®). Die nach nach Stapel-
fehler korrigierten Werte (O) sind ebenfalls eingetragen.

dieses Effektes der Streuung durch Stapelfehler sind in Abbildung 3.3 die Einzelreflexgit-
terkonstanten, bereits nach Hohendejustage korrigiert, vor und nach der Verformung, sowie
die nach Stapelfehlerdichte korrigierten Werte in einem Diagramm eingetragen.

In diesem speziellen Beispiel erhéalt man als Stapelfehlerdichte vor der Verformung aus
den in Abbildung 3.2(a) dargestellten Einzelreflexgitterkonstanten av = 0,0011 und nach
der Verformung, abgebildet in 3.2(b), den Wert az = 0, 0288.

3.2 Gultigkeit der Stapelfehlerkorrektur von Warren

Wiéhrend der EinfluB von Justageungenauigkeiten im Diffraktometer und der von Eigen-
spannungen im untersuchten Material gut untersucht und in der oben dargestellten Form
allgemein akzeptiert ist, wird das Auswerten nach Stapelfehlerdichten geméfi den Formeln
fiir die Reflexverschiebungen aus [46] sehr selten durchgefiihrt. Eine direkte Uberpriifung
im Experiment steht aus, da es bisher keinerlei andere Moglichkeiten gibt, quantitative
Aussagen tiber Stapelfehlerdichten aus Experimenten zu extrahieren, um einen Vergleich
zu schaffen.

Diesbeziiglich findet man in der Literatur auch Ergénzungen und Korrekturen zu War-
rens Verfahren, die teilweise erheblich von den Vorhersagen Warrens abweichen. Eine
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vollstandig Uberarbeitung der Theorie wurde in [49] durchgefiihrt. Viele der urspriingli-
chen Vereinfachungen wurden darin eliminiert, was jedoch zu einem fiir praktische Zwecke
unbrauchbaren Modell fiihrte, da die abgeleiteten Formeln fiir den Intensitatsverlauf der
Rontgenreflexe zu keinen einfachen monotonen Funktionen fiir die Reflexverschiebungen
in Abhéngigkeit von der Stapelfehlerdichte fithren. Einen anderen Ansatz, die Validitat
solcher Modelle zu iiberpriifen, besteht darin, die Streuung und damit das erhaltene Dif-
fraktogramm von konstruierten Strukturen zu berechnen, bei denen die Stapelfehlerdichte
ein Eingabeparameter ist, und damit exakt bekannt. In [50] wurden die Intensitétsverlaufe
von Reflexen eines kfz Metallpulvers mithilfe der Monte Carlo Methode direkt aus der Fou-
riertransformation der Netzebenenstruktur fiir zufallig angeordnete Stapelfehler berechnet.

Ein dhnlicher Ansatz wurde auch hier durchgefiithrt. Aus den Atomkoordinaten einer
perfekten kfz Kristallstruktur in Form eines einzelnen kugelformigen Palladiumkorns mit
12 nm Durchmesser und einem Gitterparameter von a = 389 pm wurde mithilfe eines Com-
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Abbildung 3.4: Atomkoordinaten eines perfekten Korns in kfz Kristallstruktur mit einem Durch-
messer von D = 12nm und einer Gitterparameter von 389 pm.

puters die Abstandsverteilung der einzelnen Atome berechnet. Wenn 7; die Atompositionen
einer solchen Struktur sind, wie skizziert in Abbildung 3.4, dann beschreibt

n(F) = Z 5(F—7) (3.9)
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die Atomdichte dieses einzelnen Korns. Der Computer erstellt dann ein Histogramm fiir
die Abstandsverteilung, oder auch Autokorrelationsfunktion genannt, gemaf

1
4rrd N

p(rg) = /n(f’— 7o)n(7)d>r. (3.10)
Mit dieser Abstandsverteilung hat man dann auch direkt eine Mittelung tiber alle raumli-
chen Orientierungen durchgefiihrt, wie das in einer Labormessung am Polykristall ebenfalls
geschieht. Die Fouriertransformation der Abstandsverteilung ergibt dann die sogenannte
Streufunktion:

S(k) = /47#,0(7”) sin(kr)dr . (3.11)

In einer realen Rontgenweitwinkelmessung wiirde nicht der Betrag des Streuvektors k son-
dern der Beugungswinkel 26 die Meflvariable sein. Diese ist aber leicht mithilfe der bekann-

ten Beziehung

47 sin 6
k(0 )) = T sin

bzw. 20(k,\) = 2sin™! <@> (3.12)
Am

zu ersetzen. Um von der Streufunktion zur konkreten Intensitdtsverteilung tiber den zu

messenden Winkelbereich zu kommen, verrechnet man sie mit dem Atomformfaktor, der

das Streuverhalten eines einzelnen Palladiumatoms in Abhéangigkeit des Streuvektors be-

schreibt. Dieser ist in [44] tabelliert. Er besitzt einen von k abhéngigen Realteilteil f(k)

und einen von k£ unabhangigen Imaginarteil A. Die k& Abhangigkeit ist in der Form

f(k) = Zaie_b"(ﬁry +c (3.13)

angegeben. Die Konstanten a;, b; und ¢ sind materialabhéngig und in [44] tabelliert. Weiter-
hin werden einige experimentelle Artefakte ebenfalls hinzugerechnet, da sie im Experiment
nicht zu eliminieren sind. Zum einen wird der Tatsache Rechnung getragen, dal der Ront-
gendetektor nicht in der Lage ist, die Streuung der beiden K, Emmissionsstrahlungen ener-
getisch aufzulosen. Das beobachtete Diffraktogramm ist in Wirklichkeit die Summe aus zwei
Diffraktogrammen mit den Einstrahlwellenlangen \; = 70,926 nm und Ay = 71,354 nm im
Intensitatsverhéltnis 2:1, wenn das Anodenmaterial der Rontgenrohre Molybdan ware. Zur
Bestimmung des zugewiesenen Brechungswinkels 26 in Gleichung 3.12 wurde dann das ge-
wichtete Mittel A = %)\1+%/\2 gewahlt. Das zweite experimentelle Artefakt ist die Tatsache,
daf} bei einem Teil des unpolarisierten Rontgenlichts das elektrische Feld der eingehenden
Strahlung nicht senkrecht zur Richtung der gestreuten Strahlung ist. Zerlegt man zu jedem
Zeitpunkt Eeinfallend in einen Anteil, der in der Probenfliche liegt (und natiirlich senkrecht
zur einfallenden Strahlung, elektromagnetische Wellen sind bekanntlich Transversalwellen)
und einen Anteil senkrecht dazu, so kann man sagen, daf§ bei unpolarisiertem Licht im Mit-
tel beide Teile die gleiche Gewichtung haben. Wéahrend der Anteil von E in der Probenebene
wegen seiner Polarisationsrichtung jedoch vollstandig in Streurichtung reflektiert wird, re-
flektiert vom Anteil senkrecht dazu nur sin(i(ﬁeinfauend, /ZStreu)) = cos(26). Abhéngig vom
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Brechungswinkel und unter Beriicksichtigung, daf3 die Intensitét einer elektromagnetischen
Welle proportional zum Quadrat der Amplitude des elektrische Feldes ist, ergibt das einen
Korrekturfaktor aufgrund der Polarisation von:

1 + cos?(20)

pol(26) = 5

(3.14)
Zusatzlich dazu wird in einem realen Kristall durch die Temperatur eine Abschwéachung
der Intensitat insbesondere bei hohen Brechungswinkeln gemaf

_ (ok)?

deb(k) = e~ 2 (3.15)

beobachtet. Dabei ist o der Debye-Waller Faktor, eine temperaturabhangige Grofle, die den
Einflul der thermischen Bewegung der einzelnen Atome auf die Reflexintensitét beschreibt
und deren Wert ebenfalls in [44] zu finden ist. FaBt man alles zusammen, so ergibt sich das
berechnete Diffraktogramm zu:

1(20) = (25<k§i’ M) S<k<§l?2)) +1> (f2(k(6, \)) + A%) pol(26) deb(k(6, \)) . (3.16)

Damit ist es moglich realistische Diffraktogramme zu berechnen, die mit den gleichen Aus-
wertmethoden behandelt werden konnen, wie ,,echte” Diffraktogramme, die man bei einem
Laborexperiment mit einem Diffraktometer erhélt. Vergleicht man die in Abbildung 3.5
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Abbildung 3.5: Ein gemafl Gleichung 3.16 computergeneriertes Diffraktogramm eines perfekten
kugelformigen Palladiumkristalliten mit 12nm Durchmesser. Simuliert wurde ein Experiment
an einem Standarddiffraktometer mit Molybdén K,-Strahlung. Rechts dargestellt ist ein auf
diesselbe Art generiertes Diffraktogramm dieses Palladiumkristalliten, allerdings wurde vor der
Berechnung der Abstandsverteilung aus den Atomkoordinaten ein Stapelfehler eingebaut.

dargestellten Diffraktogramme mit denen aus echten Laborexperimenten wie in Abbildung

3.1, so erkennt man eine hervorragende qualitative Ubereinstimmung. Kleine Unstimmig-
keiten in den Reflexfiiflen, sind dadurch zu erklaren, dafl man in der Realitat nie Werkstoffe
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untersucht, die nur eine einzige Korngrofie haben, sondern dafl man es immer mit Korn-
groflenverteilungen zu tun hat. Das hat zur Folge, daBl man diese Oszillationen in den
Reflexfiifien in realen Diffraktogrammen nicht beobachtet.

Die quantitative Auswertung erfolgt nun dadurch, dal man genau wie bei einem ge-
messenen Diffraktogramm eine Reflexprofilanalyse durchfithrt. Als anzupassende Funktion
wurde dazu die weit verbreitete Pearson VII Funktion gewéhlt. Sie hat folgende Form:

Iy
2(297290)(2l/u71)] B

Pyu(26) = (3.17)

L+ (1£A)w

Dabei bezeichnet Iy die Hohe des Reflexmaximums, 26, seine Position, w die Halbwerts-
breite, +A die Asymmetrie, welche links und rechts der Reflexposition unterschiedliches
Vorzeichen hat, und p ist ein Mischungsparameter. Ein Wert von p = 1 bedeutet dabei,
dal der Reflex vollstandig Cauchy-formig ware. Je hoher p, desto starker wird der Gaufl
Anteil an der Form; 1 = oo entspréache einem perfekten Gauf3-formigen Reflex. Desweiteren
ist zu beachten, dafl die berechneten Diffraktogramme, genau wie im Laborexperiment, die
Uberlagerung von zwei Beugungsbildern bei zwei unterschiedlichen Wellenlédngen Ay und Ay
sind. Zu jedem Reflex im Beugungsbild der Probe mit der Wellenléange des K,;-Ubergangs
in der Rontgenrohre addiert sich noch ein weiterer Reflex mit der halben Intensitat des
ersten an der Position

20y = 2sin~! (A— sin 91) (3.18)

A2

verursacht durch die zweite Wellenlange im Spektrum der Rontgenrohre, wie leicht aus
Gleichung 3.2 abzuleiten ist. Die anzupassende Funktion lautet also letztendlich:

1(20) = Pyrr(20) + % Pypr(2sin™ <i_2 sinf)) (3.19)
Aus den so erhaltenen Verbreiterung der Reflexe kann man nach dem géngigen Verfah-
ren von Klug und Alexander, wie in [51] beschrieben, die KristallitgroBe (D)o unter
Berticksichtigung eventuell vorhandener Mikroverzerrung in Form einer mittleren Varia-
tion der Gitterkonstanten <€2>% bestimmen. Die interessanten Strukturparameter, die mit
den am Anfang des Kapitels beschriebenen Verfahren aus den Reflexlagen gewonnen wur-
den, sind zusammen mit der ermittelten Korngrofle fiir das berechnete Diffraktogramm
des perfekten Palladiumkristalliten und das des stapelfehlerbehafteten in Tabelle 3.2 zu-
sammengefaf3t. Die Ergebnisse des ersten Diffraktogramms spiegeln die gute Qualitat der
berechneten Diffraktogramme wieder. Mit sehr geringem Fehler liefert die Auswertung die
Eingabeparameter der Konstruktion, was zeigt, dafl dieses Verfahren auch quantitativ zu
korrekten Ergebnissen fiihrt. Die Ergebnisse des stapelfehlerbehafteten Diffraktogramms
hingegen zeigen deutliche Abweichungen von den Eingabeparametern. Der Fehler in der
Kristallitgrofle und der Mikroverzerrung liegt im Verfahren [51], welches nur Verbreiterun-
gen beziiglich Korngrofle und eventueller Mikroverzerrungen berticksichtigt. Stapelfehler
verursachen nach [46] jedoch auch Verbreiterungen der Rontgenreflexe, die hier félschli-
cherweise auf die Kristallitgrofle zuriickgefithrt werden. Der interessante Teil ist jedoch
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Tabelle 3.2: Mikrostrukturparameter berechnet aus den Ergebnissen der Reflexprofilanalysen
der beiden berechneten Diffraktogramme im Vergleich mit den Konstruktionsparametern. Als
Goniometerradius zur Berechnung von h wurde R = 200 mm gewahlt.

| (D)vot [am] | (27 [%] | ao [pm] | hacjust [mm] | owarren [%]
Vorgabe 12,0 0,00 389,00 0,00 0,00 bzw. 1,87
Perfekt 12,3 0,01 388,97 -0,01 0,00
Stapelfehler 10,6 0,16 387,99 -0,13 6,73

die Verdnderung der Reflexpositionen. In Abbildung 3.6 sind die beiden ersten Reflexe
der beiden Diffraktogramme im Detail dargestellt. Man erkennt deutlich die Verschiebung
der Reflexlagen relativ zueinander. Das Vorzeichen der Reflexverschiebung stimmt fiir alle
untersuchten Reflexe, d.h. die ersten acht bis zum (420), mit den theoretisch von War-
ren berechneten iiberein. Der Zahlenwert der berechneten Stapelfehlerdichte oder auch
Stapelfehlerwahrscheinlichkeit a weicht jedoch stark, d.h. iiber einen Faktor von 3, vom
tatsdchlichen Wert ab. Das ist zum Teil auf das Auswertverfahren selbst zurtickzufiihren,
da, wie man in Tabelle 3.2 sieht, auch der Gitterparameter und die Hohendejustage nicht
korrekt wiedergeben werden. Alle drei Gréflen nehmen empfindlich Einflul auf die Re-
flexlagen und sind daher nur schwer voneinander zu trennen. Zum anderen kénnen auch,
wie vorher schon erwéhnt, die zahlreichen Vereinfachungen und Annahmen in Warrens
Theorie [46] problematisch sein.

(111) o Perfekter Kristall
iy Kristall mit Stapelfehler
5
S,
1
= (200)
c
& o
£
17 18 19 20 20 22

20 [°]

Abbildung 3.6: Berechnete Profile des (111) und (200)-Reflexes eines perfekten Pd Korns und
die eines stapelfehlerbehafteten Pd Korns im Vergleich.
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Trotz der Einwande zeigen diese Ergebnisse, dafl Warrens Theorie zumindest qualitativ
korrekt ist und daf§ dieses Auswerteverfahren empfindlich auf Stapelfehler im Material rea-
giert. Der Absolutwert der so gewonnenen Stapelfehlerdichte hingegen scheint keine hohe
Zuverléssigkeit zu besitzen. Deshalb wird er im Rahmen dieser Arbeit im Folgenden mit
Stapelfehlerparameter avwaren bezeichnet. Trotz dieser Einwande ist er jedoch ein empfind-
licher Indikator beziiglich Stapelfehler im untersuchten kfz Metall.
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Kapitel 4

Experimentelle Methoden

4.1 Herstellung

Der schematische Aufbau eines Edelgaskondensationsanlage ist in Abbildung 4.1 darge-
stellt. In einem durch elektrischen Strom beheizten Molybdanschiffchen wird in einer Ke-
ramikeinlage Palladiumdraht (Reinheit 99,95%) thermisch verdampft. Das gasférmige Pal-
ladium kondensiert in einer 1 mbar Heliumatmosphare, gemessen mit einem Manometer
Diavac K der Firma Leybold-Heraeus, zu nanometergroflen kristallinen Partikeln. Die-
se werden von einer rotierenden Walze, die von Innen mit flissigem Stickstoff gekiihlt

li-N, gekuehlte Walze

edelgaskondensierte Q
Nanokristalle |_| / Abstreifer

I\ /

1 mbar
(He)

zur Presse —»

Verdampferschiffchen

Abbildung 4.1: Schematischer Aufbau der verwendeten Edelgaskondensationsanlage. Die Funk-
tionsweise ist im Text erklart.
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wird, aufgesammelt. Nachdem sich eine lose Schicht von Nanokristallen auf der Walze ge-
bildet hat, wird diese mithilfe eines Abstreifers aus einer biegsamen Kupfer-Berryllium
Legierung von der Walze gelost. Das Pulver fillt in losen Streifen in eine darunter po-
sitionierte Prefhiilse. Nach leichtem Vorkompaktieren wird dieser Vorgang drei bis fiinf-
mal wiederholt, um eine entsprechend grofie Probendicke zu realisieren, womit die spatere
Verformung ermoglicht wird. Hat man genug Material verdampft, was in diesem Fall mei-
stens der vollstandigen Beschickung des Schiffchens entspricht, fahrt man die Prefhiilse
aus der Verdampferkammer in eine evakuierte Presse. Dort wurde das Material zwischen
zwei Wolframkarbit-Hartmetallstempeln, deren Prefiflichen einen Durchmesser von 8 mm
haben, bei einem iiber einen Zeitraum von ca. 15 Minuten aufgebauten Druck zwischen
1,8 GPa und 2,0 GPa zu einer scheibenférmigen Tablette verprefit.

Abbildung 4.2: Eine edelgaskondensierte Palladiumprobe in Form einer kreisrunden Tablette
im wie hergestellten Zustand. Die Kante der Kunstoffdose, auf der sie positioniert wurde, spiegelt
sich auf der Oberflache der Tablette wieder.

Eine Photographie einer so hergestellte Probe, im folgenden auch Pellet oder Tablette
genannt, ist in Abbildung 4.2 gezeigt. In Hinsicht auf die Walzverformung hat sich die Qua-
litdat der Probenoberflache als wichtiger Parameter zur Verminderung der Anfalligkeit der
Pellets, wahrend der Verformung Risse zu bilden, erwiesen. Um dem Rechnung zu tragen,
wurden die Prefiflichen der verwendeten Hartmetallstempel vorher sorgfaltig poliert. Dafiir
wurden die gleichen Diamantsuspensionen verwendet, die sonst bei der Probenpréaparation
fiir licht- und rasterelektronenmikroskopische Strukturanalysen zum Einsatz kommen. Die
Partikelgréfen der zum Polieren der Stempeloberflaichen verwendeten Diamantsuspensio-
nen waren sukzessive 15, 6 und 3 pm.

Auf diese Art hergestellte Proben haben einen Durchmesser von d = 8 mm, eine Dicke
von t = 0,1 — 0,8 mm und eine Dichte zwischen 91 und 93% des Literaturwertes von
grobkristallinem Palladium (ppq = 12,02_%5 [38]). Die Dichte der Proben wurde nach der
Archimedesmethode durch Bestimmung des Gewichts in Luft und in Diethylphthalat als
unabhéngige Medien ermittelt.
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4.2 Verformung

Im Hinblick auf die Untersuchung der wahrend der Verformung aktiven Mechanismen wur-
de ein Verformungsverfahren gewéhlt, welches bei Aktivitat des in Kapitel 2 beschrie-
benen Standardverformungsmechanismus iiber die Erzeugung und Bewegung von Verset-
zungen im Korninnern deutliche Spuren im Material in Form von Texturen hinterlafit.
Kaltwalzen erfiillt diese Bedingung. Die Walztexturen von polykristallinen kfz Metallen
sind fiirgewohnlich stark ausgepragt und in der Literatur gut dokumentiert [34,37]. Der
schematische Ablauf einer solchen Verformung ist in Abbildung 4.3 dargestellt. Die wie

Walzen

»

Probe

- VR

Abbildung 4.3: Schematischer Aufbau der Laborwalze.

oben beschrieben hergestellte Probe wird mithilfe einer Pinzette zwischen die rotierenden
Walzen einer automatisierten Laborwalze gefiihrt. Nachdem die Walze das Pellet erfafit
hat, driickt sie es zusammen und dehnt es in Walzrichtung. Es findet gleichzeitig eine
Kompression senkrecht zur Walzrichtung und eine Dehnung in Walzrichtung statt. Die zur
Beschreibung des Verformungsprozesses notwendigen Parameter der wahren Dehnung € und
der durchschnittlichen Dehnungsrate ¢ sind durch folgende bekannte Formeln gegeben [37]:

€= —lni : (4.1)
to

Dabei beschreibt t, die Ausgangsdicke der Probe und ¢ die Dicke der Probe nach der
Verformung. Die Dehnungsrate wird fiir jeden Walzdurchgang bestimmt mit:

1
- 1 2 tn
€ = UR (m) In tn+1 (42)

Hier beschreibt vy die Geschwindigkeit des Walzenmantels, R den Radius der Walze, der
in allen Experimenten derselbe, namlich R = 5cm, war, t,, die Dicke der Probe vor dem
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Walzdurchgang und ¢,,; die Dicke der Probe danach. Als At = ¢, — t,,1 wird hier die
Dickenreduktion durch die Verformung wahrend eines Durchlaufs bezeichnet. Die Dicke
der Proben wurde zwischen den einzelnen Walzdurchlaufen mithilfe einer Mikrometer-
meBuhr bestimmt. Alle Verformugen fanden bei Raumtemperatur statt. Es wurden keine
Erwéarmung der Probe direkt nach der Verformung festgestellt, was grofitenteils daran liegt,
dafl zwischen Walze und Probe ein guter Warmekontakt besteht und die Masse der Probe
im Vergleich zur Walze sehr klein ist.

4.3 Charakterisierung

4.3.1 Bestimmung der Dichte nach dem archimedischen Prinzip

Von einigen Proben wurde vor und nach der Verformung die Dichte gemessen. Zum Mes-
sen des Gewichts diente eine hochempfindliche Balkenfeinwaage S3D der Firma Sartorius.
Die Proben wurden vor der Messung 24 Stunden exsikkiert, um zu gewahrleisten, dafl
eventuell adsorbiertes Wasser das Ergebnis nicht verfalscht. Danach wurde die Probe an
Luft gewogen (G1). Im néchsten Schritt wurden die Proben 24 Stunden in Diethylphthalat
(= DEP) gelagert und das Probengewicht G5 in DEP gemessen. Fiir die dritte Messung
wurde tiberschiissiges DEP an den Aufenflichen der Proben abgetupft und das Gewicht
an Luft bestimmt (G3). Im Gegensatz zur ersten Messung an Luft sind bei dieser letzten
Gewichtsbestimmung die offenen Poren mit DEP gefiillt.
Aus den Ergebnissen dieser Messungen lassen sich zwei Dichten bestimmen:

e Die geometrische Dichte, d.h. die Masse der Probe dividiert durch das Volumen, wel-
ches durch die Probengeometrie gegeben ist (= Volumen des Festkorpers + Volumen

der Poren)
Gy

Pgeom = G3 — GQ

e Die Bulkdichte, d.h. die Masse des Feststoffs dividiert durch das Volumen, welches
durch die Probengeometrie gegeben ist, abziiglich der offenen Porositét

Poulk = Gi— Gy

(PDEP — PLuft) + PLuft

(PDEP — PLutt) + PLut

Dabei wurde prug = 1,25 - 1073 225 und ppep = 1,119 25 angenommen. Die Dichte des
DEP wurde vorher iiber eine Eichmessung mit einem Palladiumdraht, dessen Dichte mit

12,02 &5 angegeben war, bestimmt.

4.3.2 Kristalline Struktur und Gitterfehler

Der Schwerpunkt der Probencharakterisierung lag in der Ermittlung der Mikrostruktur.
Dafiir kamen Weitwinkelrontgenbeugung und hochauflosende Transmissionselektronenmi-
kroskopie zum Einsatz.
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Weitwinkelrontgenbeugung

Die Rontgenbeugung wurde durchgefithrt mit einem Philips X Pert Diffraktometer in
Bragg-Brentano Geometrie ausgeriistet mit einer Kupferrontgenrohre, die elektromagneti-
sche Strahlung mit den Wellenlangen \; = 154,051 nm und A\ = 154,433 nm, entsprechend
den Energien des K,,- und KQQ—Ubergangs auf die innerste Schale des Kupferatoms, emit-
tiert. Die Rohre wurde mit einer Spannung von 50kV und einer Stromstéarke von 35mA
betrieben. Die Messung erfolgte im Linienfokus mit variablen Blendenoffnungen, die einen
rechteckigen Brennfleck erzeugen, dessen Grofle unabhangig von der Rohrenposition ist.
Die Kg-Linie wurde mithilfe eines Nickelfilters auf Rohrenseite aus dem Spektrum der
Rohre entfernt. Zur Reduktion der Mefzeit kam auf Detektorseite der ortsempfindliche
Detektor X’Celerator von Philips zum FEinsatz. Das X’Pert ist ein # — 6 Diffraktometer,
das bedeutet, dafi Rohre und Detektor gleichzeitig wahrend der Messung verfahren wer-
den, wahrend die Probe ihre Position beibehalt. In dieser Konfiguration war es moglich in
weniger als 20 Minuten eine Messung von 20 = 20° bis 20 = 155° mit einer Schrittweite
von A260 = 0,02° und einer Zahlzeit von T = 20s pro Schritt durchzufiihren.

Die Rontgenreflexe in den gemessenen Diffraktogramme wurden mithilfe der Software
ProFit, ebenfalls von Philips, mit Pearson VII Funktionen angefittet. Die so erhaltenen Re-
flexparameter wurden dann, wie im vorherigen Kapitel beschrieben, verwendet zur Bestim-
mung der Mikrostrukturgrofien Gitterparameter, mittlere Korngréfie, mittlere Verzerrung
und Stapelfehlerdichte. Alle Messungen wurden auf beiden Seiten der Probe durchgefiihrt.
Die angebenen Mikrostrukturgréfien sind stets der Mittelwert aus beiden Messungen.

Hochauflésenden Transmissionselektronenmikroskopie (HRTEM)

Eine direktere jedoch nicht quantitative Beobachtung der Mikrostruktur wurde mit einem
Transmissionselektronenmikroskop (TEM) realisiert. Dafiir wurden Scheiben mit 3 mm
Durchmesser aus den Proben gestanzt. Um Teile dieser Proben fiir den Elektronenstrahl
transparent zu machen, wurden die Scheiben anschlieend durch ,,dimpeln®, einer speziellen
schonenden Schlifftechnik (manchmal auch Muldenschleifen genannt), gefolgt von Ionenbe-
schuf} in einer Ionenmiihle (,,precision ion polishing system*, PIPS) der Firma Gatan mit
Argonionen mit einer kinetischen Energie von 3,5keV unter einem Einstrahlwinkel von 6°
beschossen bis in der Mitte ein Loch entstanden ist. In direkter Nahe dieses Loches war
die Probe fiir den Elektronenstrahl des Mikroskops durchsichtig. Zur Untersuchung wurde
ein Tecnai F20 ST Elektronenmikroskop der Firma FEI verwendet. Die Beschleunigungs-
spannung des Elektronenstrahls betrug 200kV, die Extraktionsspannung der Feldemissi-
onskanone zur Erzeugung des Elektronenstrahls betrug 3,5kV. Die Mikrostruktur konnte
bei giinstiger Kornorientierung im hochauflosenden Modus im Scherzer-Fokus in Form von
Netzebenen sichtbar gemacht werden. Die Auflosung dieses Geréts betragt 0,235 nm bei
einem theoretischen Informationslimit von 0,14 nm.

Da die Probenpraparation fiir TEM zwangsweise zur Zerstorung fiihrt, wurden diese
Untersuchungen immer am Ende einer Walzserie durchgefiihrt.
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4.3.3 Textur

Bevorzugte Kornorientierungen wurden ebenfalls mittels Rontgenbeugung gemessen. Auch
dafiir kam ein X’Pert Rontgendiffraktometer der Firma Philips zum Einsatz ausgeriistet
mit einem Texturgoniometer, der die Orientierung der Probe zum einfallenden Rontgen-
strahl variieren kann. Die Geometrie dieses Aufbaus ist in Abbildung 4.4 dargestellt. Dieses

einfallender Q gestreuter

Strahl Strahl

Problentisch

Abbildung 4.4: Die Orientierungswinkel ¢) und ¢ einer Probe zu den Goniometerachsen in einem
Texturdiffraktometer.

Diffraktometer arbeitet im 6 — 260 Modus. Das heifit, dal die Position der Rontgenrohre
fixiert ist, wiahrend der Probentisch um den Winkel 6§ und der Detektor um den Winkel
260 verfahren wird. Verwendet wurde auch hier eine Kupferrohre, die jedoch im Punktfo-
kus betrieben wurde, um sicherzustellen, daf§ wahrend den Messungen sich der gesamte
Brennfleck auf der Probenoberfliche befindet und somit unabhangig von ¢ und ¢ im-
mer die gleiche Intensitat eingestrahlt wird. Die Rohrenspannung betrug 40kV und die
Stromstéarke 40 mA.

Sind die Kornorientierungen nicht statistisch im Material verteilt, so ist die Anzahl
der Korner in Braggbedingung und somit die Streuintensitit des zugeordneten Reflexes
eine Funktion von der Orientierung der Probe zum Strahl. Die Intensitiat des Reflexes
mifit die Anzahl der Kristallite, welche die Braggbedingung erfiillen. Sie ist damit ein Maf3
fiir den Wert der Orientierungsverteilungsfunktion v(¢, ) in der sich die Textur abbildet.
Konkret gemessen wurde die Intensitét der ersten drei Reflexe (111), (200) und (220) in
Abhéngigkeit von der Orientierung der Probe, d.h. in Abhéingigkeit von 1 und ¢. Dazu
wurden Probentisch und Detektor exakt in Bragghedingung fiir den betrachteten Reflex
gefahren und beziiglich 6 fixiert. Die Detektorblende wurde weit gedffnet, um die Intensitéat
des gesamten Reflexes zu erfassen. Dann wurde bei jeweils verschiedenen v der Proben-
tisch um ¢ rotiert und die Intensitat aufgenommen. Als Schrittweite der Goniometerwinkel
wurde 5° gewahlt mit einer Zahlzeit von T' = 10s. Der Meflbereich des Winkels ¢ betrug
dabei einen vollen Kreis, d.h. von ¢ = 0° bis ¢ = 360°, die Verkippung ¢ wurde von
1 = —85° bis 1) = +85° ebenfalls in 5°-Schritten variiert. Dabei beschreibt ¢ = 0° gerade
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die Standardposition der Probe senkrecht zur Ebene, die von einfallendem und gestreutem
Strahl aufgespannt wird. Die Software X’Pert Texture berechnet aus diesen Daten dann
eine sogenannte Polfigur. Dies ist ein Polardiagramm, in dem Isointensitatlinien fiir den
betrachteten Rontgenreflex mit ¢ in radialer und ¢ in tangentialer Richtung eingetragen
sind. Diese Polfiguren werden in der Literatur oft zur Beschreibung von Texturen heran-
gezogen. In einem untexturierten Material sollten die Isointensitatslinien zum Mittelpunkt
konzentrische Kreise beschreiben, wahrend bei sehr stark texturierten Materialien nur bei
bestimmten Orientierungen iiberhaupt Reflexintensitéten vorhanden sind.
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Kapitel 5

Ergebnisse

5.1 Ubersicht

In diesem Kapitel werden die Ergebnisse der Verformungsexperimente prasentiert. Es wur-
den zwei nanokristalline Proben mit den mittleren Korngréflen (D),, = 13nm (Pro-
be 1) und (D), = 36nm (Probe 2) sowie eine angelassene grobkristalline Probe mit
(D)yot > 100nm (Probe 3) in mehreren Schritten mit einer Verformungsrate von ca.
0,08s7! gewalzt. Desweiteren wurde der Einflul der Dehnungsrate untersucht, indem je
eine nanokristalline Probe ({D)y, = 12nm) in einem einzigen Verformungsschritt mit einer
Verformungsrate von 0,2s~! (Probe 4) und eine Probe ({D),, = 14nm) mit einer Ver-
formungsrate von 0,3s™! (Probe 5) gewalzt wurde. Tabelle 5.1 zeigt eine Ubersicht aller
untersuchten Proben. Die mittlere Kristallitgrofie wurde aus den Rontgenreflexverbreite-
rungen nach [51] ermittelt. Die weiteren angegebenen Mikrostrukturparameter wurden mit
den in den vorherigen Kapiteln erlauterten Untersuchungsmethoden bestimmt.

Tabelle 5.1: Mikrostrukturparameter der bei verschiedenen Verformungsraten gewalzten Pal-
ladiumtabletten vor und nach den Walzdurchgéngen. €gesamt beschreibt die gesamte nach allen
Durchgingen stattgefundene Verformung. € ist bei den moderat verformten Tabletten ein grober
Mittelwert fiir alle Walzdurchlaufe der, abgesehen von den ersten beiden Walzschritten, mit einer
Genauigkeit von £0,02s~! stimmt. Die schneller verformten Proben wurden in einem Durchlauf

verformt.
E €gesamt <D >v01 O'Warren,initial | QWarren,final Pinitial Pfinal
Probe 1 || ca. 0,085~ | 0,66 13nm 0,43% 3,56% 92,9% | 96,4%
Probe 2 || ca. 0,085~ | 0,65 36 nm 0,11% 2,88% - -
Probe 3 || ca. 0,08s7* | 0,69 | > 100nm 0,00% 1,50% - -
Probe 4 0,201 0,20 12nm 0,46% 1,96% - -
Probe 5 0,301 0,32 14nm 0,33% 1,38% 91,7% | 96,4%
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5.2 Walzen bei moderaten Verformungsraten

In diesem Experiment wurde eine nanokristalline Palladiumtablette in mehreren
Durchlaufen in die gleiche Richtung mit einer mittleren Verformungsrate von ca. 0,085}
durch Kaltwalzen verformt. Zu Anfang nach jedem, und spéter nach jedem zweiten, Ver-
formungsschritt wurden Rontgendiffraktogramme aufgenommen und anschliefend ausge-
wertet. Es war moglich relativ gleichméaflige Verformungsraten bei konstanter Walzenge-
schwindigkeit vg = 0,1 —= {iber die Variation des Walzenabstands in konstanten Schritten
zu realisieren. Wahrend der Verformung bildeten sich nur wenige kleine Risse am Rand der
Probe. Abbildung 5.1 zeigt die Verformungsraten wahrend der einzelnen Walzdurchgénge.
Probe 1 hatte im wie hergestellten Zustand eine mittlere Kristallitgrofie von 13nm. Der
Stapelfehlerparameter awyaen betrug vor der Verformung 0,004. Der Verlauf der ermit-
telten Korngroflen und Mikroverzerrung wéhrend der Verformung ist in Abbildung 5.2
dargestellt. Die Dehnung wurde aus der Anfangsprobendicke ¢y = 835 um und der Pro-
bendicke t,, nach jedem Walzdurchlauf gemafl Gleichung 4.1 ermittelt. Es findet wahrend
der Verformung ein leichter Anstieg der mittleren Korngrofie statt wahrend die Mikro-
verzerrung weitgehend konstant bleibt. Die Entwicklung des Stapelfehlerparameters nach
den einzelnen Verformungsschritten ist in Abbildung 5.3 aufgetragen gegen die bis dahin
stattgefundene Verformung e. Nach jedem Walzdurchlauf wurde der Stapelfehlerparame-
ter mit dem in Kapitel 3 beschriebenen Verfahren nach Warren ermittelt. Man erkennt
deutlich eine Zunahme der Stapelfehlerdichte, die in eine Sattigung einmiindet. Da zur
Erzeugung von Stapelfehlern die Bewegung von Partialversetzungen notwendig ist, zeigt
dies, daf} trotz der geringen Kristallitgrofle eine Versetzungsaktivitat zumindest zu Beginn
der Verformung stattfindet.

0,10

0,08 - ] — —

0,06 — ]

0,04

Dehnungsrate [s]

o
o
N

0,00

1 2 3 4 5 6 7 8 9 10 11 12
Walzdurchgang

Abbildung 5.1: Mittels Gleichung 4.2 aus den Probendicken vor und nach dem Walzen ermittelte
Verformungsraten aller Walzdurchlaufe fiir Probe 1.
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Abbildung 5.2: Korngréfle und Mikroverzerrung nach den einzelnen Verformungsschritten auf-
getragen gegen die Dehnung e fiir Probe 1.

Die Dichte nach dem Walzexperiment dieser Probe erhohte sich von urspriinglich 92,9%
vom Literaturwert von grobkristallinem Palladium (ppq = 12,02 _25) im wie hergestellten
Zustand auf 96,9% nach dem Walzen. Walzen erweist sich also auch als ein geeignetes
Mittel, die Porositat von edelgaskondensierten Proben zu verringern.

Zur Verifikation dieses Befundes wurde in einem zweiten Experiment eine weitere na-

nokristalline Palladiumtablette (to = 479 um, (D), = 36 nm) mit dem gleichen Verfahren

0,03 = -

0,02 m [ ]

Warren

0,01 (™

0’00 | 1 | 1 | 1 | 1 | 1 | 1 | 1 |
00 01 02 03 04 05 06 0,7
e

Abbildung 5.3: Stapelfehlerparameter awarren aufgetragen gegen die Dehnung e fiir Probe 1.
Die mittlere Verformungsrate betrug ca. 0,085 .
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Abbildung 5.4: Korngrée (D)o und Mikroverzerrung <e2>% nach den einzelnen Verformungs-
schritten aufgetragen gegen die Dehnung e fiir Probe 2.

verformt. Der Wert der Korngrofle und der Mikroverzerrung nach den Verformungsschrit-
ten ist in Abbildung 5.4 dargestellt. Bei dieser Probe blieb die Mikroverzerrung und die
Korngrofle konstant wahrend den Verformungsschritten. Das vermeintliche Absinken der
mittleren Korngrofle nach dem dritten Walzdurchlauf ist mit einem Ansteigen der Mi-
kroverzerrung verbunden. Das ist sehr wahrscheinlich darauf zuriickzufiihren, daf§ bei der
Auswertung dieser Diffraktogramme falschlicherweise Anteile der Reflexbreite auf hohere
Verzerrungen anstelle geringer Korngrofle zuriickgefithrt wurden.
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Abbildung 5.5: Entwicklung des Stapelfehlerparameters einer nanokristallinen Probe (O) mit
(D)o = 36 nm (Probe 2) und einer grobkristallinen Referenz () mit (D), > 100nm (Probe 3)
im Vergleich. Die mittlere Verformungsrate betrug ca. 0,08s~ .
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Desweiteren wurde eine Tablette verformt (tp = 233 pm), die vorher in einer in Argonat-
mosphare versiegelten Quarzglasrohre eine Stunde bei 450°C angelassen wurde. Auf diese
Weise erhalt man eine den anderen untersuchten Proben &hnliche grobkristalline Referenz.
Die Reflexverbreiterung dieser Probe war so gering, dafl sie keinen Riickschlufl auf die
Korngrofie mehr zuliel. Daraus ist zu schliefen, dafl die Korngrofie deutlich grofier war als
100 nm. Die Ergebnisse sind zusammen in einem Diagramm in Abbildung 5.5 dargestellt.
Bei beiden Proben steigt die Stapelfehlerdichte nach den ersten Verformungsschritten an
und lauft dann in eine Sattigung. Wie man sieht, zeigt die nanokristalline nach den Ver-
formungen hohere Stapelfehlerparameter als die grobkristalline Probe.

Auffallend in den Diffraktogrammen der grobkristallinen Tablette war jedoch eine
deutliche Veranderung der Intensitatsverhaltnisse der Rontgenreflexe wahrend der Ver-
formungsexperimente (Abbildung 5.6(a)). Wahrend das Intensitatsverhéltnis 111 /a0 der
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(a) Die ersten beiden Reflexe der angelassenen (b) Verhaltnis der Flachen der Réntgen-
Palladiumtablette vor der Verformung (durch- reflexe (111) und (200) der grobkristalli-
gezogene Linie) und nach der Verformung (ge- nen (0) und der nanokristallinen (O) Pal-
punktete Line). ladiumtablette als Funktion der gesamten
Dehnung.

Abbildung 5.6: Veranderung der Reflexintensitdten von Probe 2 und 3 wéhrend der Walzver-
formung.

grobkristallinen Probe anndhernd linear mit dem Verformungsgrad abnimmt (Abbildung
5.6(b)), ist bei der nanokristallinen Probe keine signifikante Verdnderung zu beobachten.
Das Auftreten von Intensitatsveranderungen ist ein Hinweis auf Texturbildung im Material.
Texturen nach Verformungen sind ein Nachweis fiir die Aktivitiat des im zweiten Kapitel
beschriebenen Standardverformungsmechanismus iiber Versetzungsbewegungen, bei dem
die einzelnen Korner die Gesamtverformung tragen.

Um herauszufinden in welcher Art und Weise die hier beobachteten Versetzungsakti-
vitaten an der Verformung der Probe beteiligt sind, wurden sie mittels Texturmessungen
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Abbildung 5.7: Polfiguren einer wie hergestellten Palladiumtablette der ersten drei Rontgenre-
flexe. Der Winkel v ist der Abstand vom Ursprung des Polardiagramms, ¢ ist tangential gegen
den Uhrzeigersinn im Polardiagramm zu lesen. Eingezeichnet sind aus den Texturmessungen be-
rechnete Isointensitétslinien fiir den entsprechenden Rontgenreflex.

auf bevorzugte Kornorientierungen untersucht. Konkret wurden Polfiguren fiir die ersten
drei Reflexe beider Proben nach dem Walzen ermittelt. Da edelgaskondensiertes Palladi-
um im wie hergestellten Zustand nahezu texturfrei [47] ist, kann man dann Riickschliisse
auf den Verformungsmechanismus ziehen. Polfiguren einer wie hergestellten nanokristal-
linen Probe sind in Abbildung 5.7 gezeigt. Der Verlauf der Intensitat mit steigendem
Verkippungswinkel 1) wird in Abbildung 5.8 gezeigt. Die Isointensitéitslinien beschreiben
konzentrische Kreise. Das bedeutet, dafl im wie hergestellten Zustand keine bevorzugten
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Abbildung 5.8: Uber ¢ gemittelte Intensitiit gegen die Verkippung 1 einer wie hergestellten,
unverformten edelgaskondensierten Probe fiir den (111) Reflex.
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Kornorientierungen existieren. Der Abfall an Intensitat mit steigender Verkippung ist darin
begriindet, daf eine verkippte Probe sich nicht mehr in der Punktfokusgeometrie des Ront-
genstrahls befindet. Dieser Defokussierungseffekt wird bei hohen Winkel ¢ noch dadurch
verstarkt, dafl Teile der vom einfallenden Rontgenstrahl beleuchteten Flache aufgrund des
zunehmend streifenden Einfalls sich nicht mehr auf der Probe befinden.

1y (200)

. .. -
- ., s

Abbildung 5.9: Polfiguren nach dem Walzen der grobkristallinen Palladiumtablette (Probe 3)
der ersten drei Rontgenreflexe. Der Winkel v ist der Abstand vom Ursprung des Polardiagramms,
¢ ist tangential gegen den Uhrzeigersinn im Polardiagramm zu lesen. Eingezeichnet sind aus
den Texturmessungen berechnete Isointensitatslinien fiir den entsprechenden Rontgenreflex. RD
markiert die Walzrichtung.

In Abbildung 5.9 sind die Isointensitéatslinien fiir die Probenorientierungen der ersten
drei Reflexe der grobkristallinen Palladiumprobe nach dem Walzexperiment in Polardia-
grammen dargestellt. Der Abfall der Intensitat in Abhéngigkeit des Verkippungswinkels 1)
ist in Abbildung 5.10 dargestellt. Wahrend dieser Messung wurde der Probentisch standig
gedreht, wodurch eine Mittelung iiber alle ¢ stattfand. Wie schon aufgrund der beobach-
teten Intensitatsveranderungen erwartet, ist deutlich eine Texturierung zu erkennen. Der
Abfall der Intensitdt mit steigender Verkippung ist darauf zuriickzufiihren, dafl bei dem
hier gewahlten Divergenzwinkel des Rontgenstrahls schon bei geringem ¥ die aufleren Teile
des Brennflecks sich aulerhalb der Probenoberfliche befanden. Der Wechsel in der Stei-
gung bei 1 &~ 20° ist jedoch nicht mit geometrischen Argumenten zu erklaren. Dies ist ein
weiterer Nachweis fiir die Existenz von bevorzugten Kornorientierungen in der verformten
grobkristallinen Probe. Die Polfigur besitzt Ahnlichkeiten mit den typischen Walztexturen
von kfz Metallen, welche die sogenannte ,,Messingtextur® ausbilden. Die zugehorige Polfigur
ist in Abbildung 5.11 dargestellt. Die Unterschiede konnen verschiedene Ursachen haben:
Zum einen sind Verformungstexturen zwar dem Typ nach dokumentiert und bekannt, je-
doch besitzen sie fiir jedes Material typische und im Detail unterschiedliche Auspragungen.
Zum anderen stammt die Polfigur in Abbildung 5.11 von einem Blech, welches auf bis zu
5% seiner urspriinglichen Dicke verformt wurde, was einer wahren Dehnung €;,,. von 3 ent-
spricht. Dagegen erreichte die hier untersuchte Probe nur Verformungen von 0,69. Es ist
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Abbildung 5.10: Uber ¢ gemittelte Intensitat gegen die Verkippung i der grobkristallinen
Probe (Probe 3) nach der Verformung fiir den (111) Reflex.

durchaus moglich, dafi die Textur sich erst bei hoherem Verformungsgrad voll ausbildet,
bzw. die beobachteten Intensitatsverlaufe sich im Zuge einer weiteren Verformung noch
mehr der Messingtextur angleichen. Aufgrund des rapiden Intensitatsabfalls bei Kippung
der Probe sind die hier aufgenommenen Polfiguren bei hohem ) nicht mehr beziiglich be-
vorzugter Kornorientierungen auswertbar. Zusammenfassend 183t sich jedoch feststellen,
dafl die verformte grobkristalline Probe eine deutliche Textur ausbildet, die zumindest teil-
weise Ahnlichkeit mit der Messingtextur hat, die man bei der Verformung eines Werkstofts
mit hoher Stapelfehlerenergie in erster Naherung erwarten wiirde.

Zu einem ganz anderen Ergebnis kommt man, wenn man die Polfiguren der nanokri-

cb

cD

Abbildung 5.11: Polfiguren in (111) und (200) Orientierung eines auf 5% seiner urspriinglichen
Dicke gewalzten Messingblechs, entnommen aus [34].
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Abbildung 5.12: Polfiguren nach dem Walzen der nanokristallinen Palladiumtablette (Probe 1)
der ersten drei Rontgenreflexe. Die Isointensitétslinien beschreiben um den Ursprung konzentri-
sche Kreise.

stallinen Probe nach der Verformung (Abbildung 5.12) betrachtet. Die Isointensitétslinien
beschreiben um den Ursprung konzentrische Kreise. Dies bedeutet, dal die nanokristal-
line Probe wihrend der Verformung keinerlei bevorzugte Kornorientierungen ausbildet.
Auch der Intensitatsverlauf in Abhéngigkeit vom Verkippungswinkel sieht qualitativ un-
terschiedlich aus (Abbildung 5.13). Hier sind keine Verldufe zu erkennen, die nicht durch
die MeBgeometrie erklart werden konnten. Das Fehlen von Textur deutet auf eine Ande-
rung oder einen zusétzlichen Verformungsmechanismus hin. Die nachgewiesene Aktivitat
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Abbildung 5.13: Uber ¢ gemittelte Intensitit gegen die Verkippung i der nanokristallinen
Probe (Probe 1) nach der Verformung fiir den (111) Reflex.
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von Versetzungen, in diesem Fall Partialversetzungen, wéhrend der Verformung (bis zu
einer Dehnung von €, &~ 0,7) der nanokristallinen Palladiumproben sollte, wenn sie der
einzigste aktive Verformungsmechanismus sind, in einer Textur resultieren, wie es in der
grobkristallinen Probe auch der Fall war. Zumindest miissen weitere Mechanismen, die ein
Umgehen der Texturbildung ermoglichen, aktiv sein.

Daher wurden Mikrostrukturanalysen mithilfe der hochauflosenden Elektronenmikro-
skopie durchgefiihrt. Die in diesem Abbildungsverfahren gewonnene Auflésung von deutlich
unter einem Nanometer macht eine Abbildung der Gitterdefekte mit atomarer Auflésung in
der nanokristallinen Proben moéglich. In Abbildung 5.14 ist ein Ausschnitt aus der nanokri-

Abbildung 5.14: Transmissionselektronenmikroskopische Aufnahme der Mikrostruktur von Pro-
be 2 in der Hochauflésung.
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stallinen Palladiumtablette mit (D)y, = 36 nm nach der Verformung in Form einer hoch-
aufgelosten elektronenmikroskopischen Aufnahme dargestellt. In dieser Aufnahme kann
man deutlich erkennen, daf die geringe Korngrofie der Probe wéhrend der Verformung be-
wahrt werden konnte. Die einzelnen Korner haben eine gleichachsige Form. Sie wurden also
wahrend des Verformungsprozesses nur wenig oder gar nicht verformt. Obwohl der Anstieg
der Stapelfehlerdichte einen starken Hinweis auf Versetzungsbewegungen liefert und damit
auf eine Verformung der Korner, spiegelt sich die makroskopische Dehnung nicht in einer
entsprechenden Elongation der Korner wider.

Abbildung 5.15: Ausschnitt aus der transmissionselektronenmikroskopische Aufnahme der Mi-
krostruktur von Probe 2, in dem ein mesoskopisches Scherband sichtbar ist.

Dies ist ein Indiz dafiir, dafl ein Verformungsmechanismus, der nur auf der Verformung
einzelner Korner basiert, nicht stattgefunden hat. Auch entdeckt man in den Aufnahmen
dieser Probe Korner, deren Grenzen entlang gerader Linien angeordnet sind. Abbildung
5.15 zeigt einen Ausschnitt aus der Aufnahme, in dem eine solche gemeinsame Korngrenze
hervorgehoben ist.
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5.3 Walzen bei hohen Verformungsraten

In einer zweiten Versuchsreihe wurden nanokristalline Palladiumtabletten bei hoherer Ver-
formungsrate gewalzt. Dazu wurden die wie hergestellten Proben in einem einzigen Walz-
durchlauf verformt. Die Winkelgeschwindigkeit der Walzen war dieselbe wie bei den lang-
sam verformten Proben. Die héhere Verformungsrate wurde dadurch realisiert, dal der
Abstand zwischen den Walzen im Vergleich zur Probendicke geringer als vorher gewahlt
wurde. Die Verformungsraten sind dabei im Voraus nicht einstellbar, was das Erstellen
einer Mef]serie unmoglich macht. Die hier erreichten Verformungen und Verformungsraten
werden in erster Linie durch die Festigkeit der Probe und die Steifigkeit der Laborwalze fest-
gelegt. Die Bildung von Rissen war bei diesen Experimenten deutlich starker ausgepragt,
jedoch blieb im Zentrum der Probe immer ein zur Untersuchung hinreichend grofler Bereich
frei von Rissen. Die Ergebnisse der Mikrostrukturanalyse mittels Rontgenbeugung vor und
nach der Verformung sind ebenfalls in Tabelle 5.1 zusammengefafit. Die Stapelfehlerpara-
meter sind niedriger als die der langsam verformten Probe bei gleichem Verformungsgrad.

Die Untersuchung der Mikrostruktur erfolgte hier durch detaillierte Analyse der HR-
TEM Aufnahmen. In keiner Probe wurden mesoskopische Scherbénder dhnlich denen in
Abbildung 5.15 gefunden. Héufig zu sehen waren jedoch Versetzungen, wie in Abbildung
5.16 dargestellt. Noch auffalliger war die Ausbildung von verzwillingten Bereichen inner-

SRR
Abbildung 5.16: Durch die Kreise hervorgehoben sind in dieser HRTEM Aufnahme zwei Ver-
setzungen in der Nihe einer Korngrenze.

halb dieser schnell verformten Proben. Ein verzwillingter Bereich innerhalb der Kérner von
Probe 4 ist in Abbildung 5.17 gezeigt. Wahrend die Anzahl dieser verzwillingten Bereiche
in Probe 4 moderat war, zeigte Probe 5, die bei einer noch hoheren Verformungsrate ge-
walzt worden war, in jedem im Elektronenmikroskop betrachteten Bereich mindestens eine
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Abbildung 5.17: Durch die weifle Linie hervorgehoben ist eine Zwillingsgrenze innerhalb eines
Korns der mit ¢ = 0,20s~! verformten nanokristallinen Palladiumtablette (Probe 4). Daneben
ist die aus den Kontrasten berechnete Fouriertransformierte iiber einen Bereich, der beide Seiten
einer solchen Zwillingsgrenze beinhaltet, abgebildet. Das Erscheinen des zweiten Streubilds in
der Fouriertransformierten verschoben zum ersten ist ein Nachweis fiir die Existenz der Zwillings-
grenze.

sichtbare Zwillingskorngrenze, wie in Abbildung 5.18 im Detail gezeigt. Es wurden auch
Versetzungen innerhalb der Zwillingskorngrenze beobachtet, wie der Burgersumlauf in Ab-
bildung 5.19 belegt. Da der einfallende Strahl Netzebenen in zwei Richtungen auflost,
verlauft er in Bezug auf das Kristallgitter in [011] Richtung. Durch die (011) Ebene verlau-
fen die Diagonalen in Richtung [111] und [111], vgl. Abb. 2.5. Diese entsprechen den abge-
bildeten Netzebenen und sind in der HRTEM Aufnahme eingezeichnet. Damit wurde die
abgebildete stereographische Projektion erstellt und ausgerichtet. Der Schlieungsvektor
zwischen den Punkten S und F' verlauft parallel zur Richtung der abgebildeten Zwillings-
korngrenze, die aus der stereographischen Projektion ablesbar ist, namlich [211]. Dieser
entspricht der Projektion des Burgersvektors in die abgebildete Ebene. Die Richtung des
Schlieungsvektors entspricht der einer Shockley Partialversetzung. Gemafl des Mafistabs
entspricht auch die Lange derjenigen des Burgersvektors einer Shockley Partialversetzung
(ca. 160 pm). Daher ist anzunehmen, daf diese Versetzung keinen Anteil senkrecht zur ab-
gebildeten Ebene enthalt, und sehr wahrscheinlich eine zwillingspropagierende Versetzung
ist, d.h. eine Shockley Partialversetzung, die wie in Kapitel 2 beschrieben zur Zwillingsbil-
dung beigetragen hat.
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Abbildung 5.18: Durch die weiflen Linien hervorgehoben ist eine Zwillingsgrenze und die Lage
der (111) Ebenen innerhalb eines Korns der bei ¢ = 0,30s™! verformten nanokristallinen Palla-
diumtablette (Probe 5).

10,101

[0,1,1] [L21]

«[0.0,1]

Abbildung 5.19: Burgersumlauf iiber eine Zwillingsgrenze, welcher die Existenz einer Verset-
zung innerhalb der Zwillingsgrenze in Probe 5 aufzeigt. Daneben dargestellt ist die stereographi-
sche Projektion der Abbildung mit eingezeichneter Zwillingsebene.
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Einige Korner waren sogar mehrfach verzwillingt. In Abbildung 5.20 ist ein Korn abge-
bildet, durch das vier Zwillingsgrenzen verlaufen. Noch extremer kann man die Zwillings-
bildung in Abbildung 5.21 erkennen. Die Zwillingskorngrenzen in der vergroflerten Stelle
in der Probe bilden Zwillingslamellen, die nur wenige Netzebenen dick sind.

Das Verwenden noch hoherer Verformungsraten ist allerdings nicht nur durch die expe-
rimentelle Ausriistung eingeschréankt. In Probe 5 wurden zusétzlich zu den nanokristallinen
Bereichen einzelne Korner gefunden, die iiber einen Mikrometer groff waren, wie man in
Abbildung 5.22 erkennen kann. Diese grofien Korner sind sehr wahrscheinlich erst wéhrend
der Verformung entstanden, wie z.B. in [52] beschrieben. Wéren sie vor dem Walzen schon
im Material gewesen, hatten sie aufgrund der Tatsache, dafl sie viel weicher sind als der
nanokristalline Bereich, den Grofiteil der Verformung getragen, was die Bildung von Verfor-
mungszwillingen in den nanometergroffen Kornern unterbunden hétte. Die hohen Verfor-
mungsraten aktivieren also nicht nur den Verzwillingungsprozef3, sondern induzieren auch
lokal ein starkes Kornwachstum in der Probe, d&hnlich wie es bei superplastischen Verfor-
mungen spezieller feinkristalliner Legierungen oft beobachtet wird [53-55]. Damit ist eine

Abbildung 5.20: Durch die weiflen Linien hervorgehoben sind die Zwillingsgrenzen innerhalb
eines Korns der mit ¢ = 0,30s~! verformten nanokristallinen Palladiumtablette. Insgesamt ver-
laufen vier Zwillingsgrenzen durch dieses Korn.
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Abbildung 5.21: Dieses Korn der mit € = 0,30 s~! verformten nanokristallinen Palladiumtablette
bildet an der mit ,,twins“ gekennzeichneten Stelle eine so hohe Dichte von Zwillingsgrenzen, daf3
diese lamellenartige Struktur zeigen.

obere Grenze fiir Verformungsraten fiir sinnvolle Experimente mit dieser Art von Proben
bei etwa 0,3s™! gegeben.
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coarse grain

50 nm

Abbildung 5.22: TEM Aufnahme der mit € = 0,30s~! verformten nanokristallinen Palladium-
tablette (Probe 5). Man sieht den Grenzbereich eines grobkristallinen Kornes (rechts) in einer
nanokristallinen Matrix (links).
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Kapitel 6

Diskussion

6.1 Versetzungsbewegung

Das zentrale Anliegen dieser Arbeit war die Identifikation der wirkenden Verformungsme-
chanismen im Experiment. Eine wichtige Erkenntnis aus den Resultaten ist die Existenz
und die Bewegung von Versetzungen auch in nanokristallinen Metallen. Die Abbildung 5.16
ist ein direkter Nachweis fiir ihre Existenz, das Ausbilden von Stapelfehlern (Abbildung
5.3) und von verzwillingten Bereichen (Abbildung 5.17) ist ein Nachweis fiir ihre hohe An-
zahl und ihre Mobilitat. Der Standardmechanismus basierend auf Kornverformung durch
Versetzungsmultiplizierung iiber Orowanquellen und Materialtransport iiber die Bewegun-
gen vollstéandiger Versetzungen tiber Gleitsysteme (u.U. auch mit Aufspaltung in Partial-
versetzungen) kann in nanokristallinem Palladium nicht aktiv sein. Zum einen wéren die
Texturen, wie sie nach der plastischen Verformung grobkristallinem Palladiums gemessen
wurden (Abbildung 5.9), auch in nanokristallinem Palladium (Abbildung 5.12) vorhanden
und zum anderen wiirde sich die Dehnung der Proben in einer Elongation der einzelnen
Kérner widerspiegeln, was ebenfalls nicht beobachtet wurde (Abbildung 5.14).

Auch konnen die beobachteten Versetzungen aufgrund der geringen Kristallitgrofie
unmoglich im Korninnern entstanden sein, da die benétigten Orowanspannungen fiir Ver-
setzungsquellen unrealistisch hoch sind (vgl. Ausfithrungen in Kapitel 2). Die hier realisier-
ten Verformungen von 0,2 < ¢ < 0,7 miissen in diesem Material durch andere Mechanis-
men realisiert werden. In Kapitel 2 wurde darauf hingewiesen, dafl molekulardynamische
Simulationen der Verformung nanokristalliner kfz Metalle zeigen, dafl Versetzungen in den
Korngrenzen entstehen und sich von dort ins Korninnere bewegen koénnen [56], um dann
von der benachbarten Korngrenze wieder aufgenommen zu werden.

Durch lokale atomare Bewegungen konnen Spannungen in den Korngrenzen abgebaut
werden, indem dort Partialversetzungen gebildet werden und sich in das Korninnere be-
wegen. Dies deutet darauf hin, daf§ die Partialversetzungen, die insbesondere zur Bildung
der Zwillinge in den schnell verformten Proben notwendig war, in den Korngrenzen ge-
bildet wurden und grofitenteils dort auch wieder verschwanden, nachdem sie sich durch
das Korn bewegt haben. Die in Abbildung 5.19 gezeigte Shockley Partialversetzung in der
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Zwillingsgrenze konnte eine derartige zwillingsbildende Versetzung sein. Das Ausbilden
von Zwillingen ist insofern erstaunlich, da Palladium eine sehr hohe spezifische Stapelfeh-
lerenergie hat, weswegen man die Ausbildung von Shockley Partialversetzungen, die bei
ihrer Bewegung Stapelfehler aufspannen, normalerweise nicht erwarten wiirde. Das gleiche
Phénomen wurde vor kurzem auch bei der Verformung von nanokristallinem Aluminium,
welches ebenfalls eine sehr hohe spezifische Stapelfehlerenergie besitzt, experimentell be-
obachtet [57]. Da eine Verzwillingung in den langsamer verformten Palladiumproben nicht
gesehen wurde, legt das den Schluff nahe, dafl bei Verformungsraten von ¢ > 0,2s7! ein
versetzungsbasierter Verformungsmechanismus einsetzt, der mit der Bildung von Verfor-
mungszwillingen einhergeht.

Ein weiterer Befund, der fiir einen Wechsel des Verformungsmechanismus spricht, ist
die Abnahme der Stapelfehlerdichte mit zunehmender Verformungsrate beim Walzen, dar-
gestellt in Abbildung 6.1. Mit steigender mittlerer Verformungsrate wird die Anzahl der
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Abbildung 6.1: Stapelfehlerparameter ayarren nach der maximalen Verformung in Abhéngigkeit
von der mittleren Verformungsrate des Walzexperiments.

Stapelfehler geringer zugunsten der Ausbildung von Zwillingen, wie man in den elektro-
nenmikroskopischen Aufnahmen erkennen kann.

6.2 Korngrenzengleiten und Bildung mesoskopischer
Scherbander

Bei den langsamer verformten Proben mit é ~ 0, 08 s~! wurde keine Anhiufung verzwilling-

ter Bereiche trotz der offensichtlichen Versetzungsaktivitat gefunden. Dennoch konnten die
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Proben bis zu einer Dehnung von fast 0,7 verformt werden. Dies konnte durch einen Mecha-
nismus erfolgen, bei dem sich die Korner relativ zueinander bewegen, ganz ahnlich zu der
Theorie des Verformungsmechanismus fiir Superplastizitdt von Ashby und Verrall [16, 58]
bei Temperaturen groer als 0,37y (T ist die Schmelztemperatur). In Abbildung 6.2 ist
der grundlegende Deformationsschritt dieses Mechanismus dargestellt. Damit ein derartiger

*0’ fo‘ fo’

Q@ e I
7

Vo Vo o

Abbildung 6.2: Einheitsschritt der superplastischen Verformung nach [58]. Auf die duflere Zug-
spannung o reagiert die Mikrostruktur mit einer Bewegung der Korner relativ zueinander.

Mechanismus funktionieren kann, miissen die einzelnen Kristallite entlang der Korngrenzen
gleiten konnen. Die Akkommodation, d.h. das Angleichen der Korngrenzen an die Gleitbe-
wegungsrichtung, und das Gleiten selbst erfolgt dort mithilfe diffusiver Prozesse. Die hier
dargestellte Bewegung entspricht lokal einer Dehnung von € = 0, 55 [58].

In Anlehnung daran wurde kooperatives Korngrenzengleiten von Hahn und Pad-
manabhan als moglicher Verformungsmechanismus fiir nanokristalline Materialien vor-
geschlagen. In molekulardynamischen Simulationen wurde dies auch schon beobachtet
[14,59,60]. Durch diesen Mechanismus wiirden Korner nur minimal verformt und er wiirde
ebenfalls nicht zur Ausbildung von Texturen fiihren. Gemeinsame Korngrenzen, die in die-
sen Proben gefunden wurden (Abbildung 5.15), auch mesoskopische Scherbander genannt,
ermoglichen ein kooperatives Abgleiten von ganzen Koérnern gegeneinander und sind in der
Lage, die experimentellen Beobachtungen zu erklaren. Wie man in Abbildung 5.14 sieht,
sind die Kérner dieser Proben gleichachsig und unverformt. Das schliefit auch reine Diffu-
sion als dominanten Verformungsmechanismus aus, da die Verformung auch in diesem Fall
von den einzelnen Kornern getragen wiirde und bei einer Dehnung von 0,7 in einem sicht-
baren Aspekt resultieren wiirde. Da die durch Diffusion bei Raumtemperatur erreichbaren
Verformungsraten um viele GréBenordnungen unter den beobachteten (Tabelle 5.1) liegen,
ist es auch zweifelhaft, dafl die Akkommodation, wie bei dem Superplastizitdtsphédnomen,
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iiber Diffusion erfolgte. Es ist eher anzunehmen, daf§ die Partialversetzungsbewegungen
zwar nicht die gesamte Verformung tragen, dafl sie jedoch die zur Akkommodation des
Korngrenzengleitens notwendigen kleineren Anderungen der Kornform realisieren. Die ex-
perimentellen Befunde legen das Korngrenzengleiten als aktiven Verformungsmechanismus
im Zusammenspiel mit Partialversetzungsbewegungen, die der Akkommodation der Korner
dienen, bei diesen Verformungsraten und Temperaturen nahe.

Der Einflufl der Verformungsrate auf das Korngrenzengleiten wurde in einem Modell auf
der Grundlage der thermisch aktivierten Bewegung von Atomen in der Korngrenze eines
Materials mit Korngrole d bei angelegter Spannung G' untersucht. Die makroskopische
Verformungsrate é wurde abgeschétzt [61], indem man die atomaren Scherereignisse an
den Korngrenzen bei gegebener Temperatur 7" in beide Richtungen ins Verhaltnis setzt:

¢ = 6b(;/D sinh (@) e BT (6.1)

Hierbei bezeichnet G eine Schwellenspannung, vp die Debye Frequenz, v = b3 das Akti-
vierungsvolumen und AF' die Helmholtzsche freie Energie fiir die Bildung einer atomaren
Leerstelle fiir Gitter- oder Korngrenzendiffusion. Asaro et al. haben, basierend auf die-
sem Ergebnis, umgekehrt bei gegebener Verformungsrate die zum Einsetzen des Korngren-
zengleitens notwendigen Spannungen mit denen die notig sind, um Partialversetzungen
durch ein nanokristallines Korn zu bewegen, in kfz Metallen verglichen [62]. Das Ergeb-
nis dieser Studie ist, dafl bei hoheren Verformungsraten die Aktivierungsspannung von
Korngrenzengleiten deutlich hoher wird als die fiir die Aktivierung von Versetzungen aus
den Korngrenzen. Das hat zur Folge, dal bei gegebener Korngrofle bei steigender Ver-
formungsrate das Korngrenzengleiten unterbunden werden sollte, oder umgekehrt formu-
liert, daf§ eine Verformungsrate existiert, unterhalb der die Verformung vorzugsweise durch
Korngrenzengleiten realisiert wird, was hervorragend mit den Beobachtungen dieser Arbeit
iibereinstimmt.

6.3 Kornrotation

Es fallt auf, dafl die beobachteten Zwillingsgrenzen innerhalb eines Korns immer paral-
lel zueinander verlaufen. In keiner elektronenmikroskopischen Aufnahme wurden dagegen
Zwillingsnetzwerke entdeckt, wie man sie in molekulardynamischen Simulationen bei sehr
hohen Verformungsraten beobachtet [12]. Das wirft die Frage auf, ob dieser Zwillingungsme-
chanismus alleine die Verformung tiberhaupt erméglichen kann. Auch dieser Mechanismus
kann nur, genau wie bei der Verformung tiber Versetzungsmechanismen, in diskreten Schrit-
ten Material transportieren. Wenn allerdings innerhalb eines Kornes immer nur Zwillinge
in einer einzigen Richtung ausgebildet werden, so kann dieses Korn auch nur Verformun-
gen erfahren, die von diesen Zwillingen getragen werden, wie in Abbildung 6.3 dargestellt.
Sollte dieser Mechanismus die Verformung tragen, muf} er eine beliebige Kornverformung
ermoglichen und wiirde genau wie bei den Versetzungen fiinf unabhéangige Zwillingssysteme
benotigen. Man beobachtet jedoch immer nur eine.
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Abbildung 6.3: Schematische Darstellung der Verformung durch einen Zwilling. Beliebige Korn-
verformungen werden durch einen solchen Mechanismus, wenn alle Zwillinge innerhalb eines Kor-
nes dieselbe Richtung haben, nicht moglich.

Es ist denkbar, dal sich weitere Zwillinge innerhalb eines Korns in den nicht vom
Elektronenmikroskop abgebildeten Ebenen befinden. Wenn das méglich ist, dann sollten
aber auch Korner beobachtet werden, bei denen, wenn der eingehende Elektronenstrahl in
[011]-Richtung zeigt und Netzebenen in zwei Richtungen abgebildet werden, auch in beiden
Richtungen Zwillinge auftauchen. Desweiteren sehen bei den schnellen Verformungen die
einzelnen Korner in den elektronenmikroskopischen Bildern ebenfalls immer gleichachsig
und nicht deformiert aus. Ein nur auf Verzwillingung basierender Verformungsmechanismus
ist demzufolge nicht in der Lage die, erfolgte Verformung zu erklaren.

Damit stellt sich die Frage, was diese Verformung ermoglicht hat. Rotation ganzer Kri-
stallite unabhangig von Versetzungsbewegungen ist ein Prozef, der bei nanokristallinen
Metallen durchaus im Rahmen des Moglichen liegt, und dessen Aktivitdt auch erwartet
wird [18,63,64]. In einer theoretischen Studie wurde [65] fiir ein hexagonales Korn mit
Seitenlange L innerhalb einer saulenférmigen polykristallinen Mikrostruktur die Winkel-
geschwindigkeit 0 einer Kornrotation berechnet:

= . 2
0 kgT LA — do; (62)

Die treibende Kraft ist die Erniedrigung der Korngrenzenenergie durch die sechs unter-
schiedlichen Veranderungen der spezifischen Korngrenzenenergien ~; mit den dazugehori-
gen Korngrenzenwinkeln 6; bei der Temperatur 7. Die Rotation wird ermoglicht durch
Korngrenzendiffusion. Hier ist Dgp die Diffusionskonstante fiir Korngrenzendiffusion und
0 die effektive Dicke der Korngrenze beziiglich dieser Diffusion. Diese Theorie wurde ei-
gentlich fiir relativ grofe Korner (> 1um) bei sehr hohen Temperaturen (1400K) zur
Untersuchung des Kornwachstums entwickelt. Der wichtige Befund ist hier, dafl die Korn-
rotationsgeschwindigkeit proportional zu L=* ist. Das bedeutet, da8 sehr kleine Korner im
Nanometerbereich auch bei Raumtemperatur durchaus in der Lage sind, diffusionsbasierte
Kornrotationen durchzufiihren.

Die Moglichkeit einer Kornrotation wahrend der Dehnung eines polykristallinen Ma-
terials wurde von Burton theoretisch behandelt [66]. Unter der Annahme diffusionskon-
trollierter Kornrotation und einer superplastischen Verformung, die durch die Bewegung
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ganzer Korner realisiert wird, wie im Falle des hier untersuchten edelgaskondensierten Pal-
ladiums zumindest bei moderaten Verformungsraten nachgewiesen, kommt er zu folgender
Beziehung zwischen der Rotationsgeschwindigkeit 0 eines Kornes mit Durchmesser d und
der auBleren Verformungsrate ¢ des Materials mit Schermodul G unter einer Spannung o:

0 640k Gb
- = = 6.3
€ As od ( )

Die Gréfle k < 1 ist eine durch die Geometrie und Umgebung des betrachteten Kornes
bestimmte dimensionslose Konstante und Ag ist ebenfalls eine dimensionslose Konstan-
te, die durch die geometrischen Gegebenheiten des Korngrenzennetzwerks im verformten
Werkstoff gegeben ist. Bei gegebener Verformungsrate kann mit kleiner werdender Kristal-
litgroBe die Kornrotation einen erheblichen Beitrag leisten.

Die Kornrotation ist in-situ experimentell nur sehr schwer zu beobachten. Allerdings
stellt dieser Prozefl einen Weg zu Verfligung, wie mit nur einem aktiven Gleitsystem pro
Kristallit, anstelle der fiinf bei rein versetzungsgetragener Verformung, grofle Dehnun-
gen in polykristallinen Materialien erziehlt werden kénnen. Auch das Korngrenzenglei-
ten, das bei moderater Verformungsrate beobachtet wurde, wiirde von der Kornrotation
als zuséatzlichem Akkommodationsmechanismus profitieren. Das Ausbleiben von Textur-
bildung wéhrend der Walzverformungen bei den nanokristallinen Proben spricht ebenfalls
dafiir, dafl einzelne Korner wahrend der Verformung in der Lage sind, innerhalb des Gefiiges
7u rotieren.
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Kapitel 7

Zusammenfassung und Ausblick

7.1 Zusammenfassung

In dieser Arbeit wurde die Mikrostrukturentwicklung wahrend der Verformung von nano-
kristallinem Palladium untersucht. Dazu wurden durch Edelgaskondensation texturfreie,
nanokristalline Palladiumtabletten hergestellt und durch Walzen mit verschiedenen Verfor-
mungsraten verformt. Die Mikrostruktur wurde analysiert auf Stapelfehlerdichten und Tex-
turen mithilfe von Weitwinkelrontgenbeugung. Zusétzlich wurden hochauflosende transmis-
sionselektronenmikroskopische Photographien der Proben nach dem Walzen aufgenommen.
Die Untersuchungen zeigten, dafl ein Verformungsmechanismus, bei dem die Verformung
durch Elongation der einzelnen Korner getragen wird,nicht aktiv ist. Stattdessen konn-
te Korngrenzengleiten, akkommodiert durch die Bewegung von Partialversetzungen, die
in den Korngrenzen nukleiert wurden, bei Verformungsraten von unter 0,1s! als akti-
ver Verformungsmechanismus identifiziert werden; sehr wahrscheinlich in Verbindung mit
Kornrotation. Die Aktivitat von Shockley Partialversetzungen, welche aus den Korngrenzen

nk Pd _ nk Pd
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Abbildung 7.1: Haufigkeit fiir das Auftreten von Stapelfehlern und Zwillingen in Abhéngigkeit
von der Dehnungsrate beim Walzen von nanokristallinem Palladium bei Raumtemperatur.
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emittiert werden, scheint mit steigender Verformungsrate zuzunehmen, da bei etwa 0,257}

massive Zwillingsbildung einsetzt, die dann den Hauptteil der Verformung tragt, da keine
mesoskopischen Scherbander mehr zu entdecken waren. Im Hinblick auf die durchgefiihrten
Untersuchungen kann man zwei wichtige Parameter ausmachen, die fiir die aktiven Verfor-
mungsmechanismen in kfz Metallen von hoher Relevanz sind, namlich Korngréfie des zu
verformenden Materials und Verformungsrate, mit der die Verformung durchgefiihrt wird.
Das ist anschaulich in Abbildung 7.1 zusammengefafit.

Eine gute Moglichkeit die Ergebnisse zusammenzufassen besteht nun darin, sie in ei-
ne Verformungsmechanismenkarte ganz ahnlich zu den in der Literatur bekannten Karten
von Frost und Ashby [67] einzutragen. In den Verformungsmechanismenkarten, die auf-
grund von molekulardynamischen Simulationen fiir nanokristalline Materialien vorgeschla-
gen wurden, entscheidet sich anhand der Korngrofle und der angelegten Spannung, ob ein
versetzungsbasierter Verformungsmechanismus oder Korngrenzengleiten den dominanten
Anteil der Verformung ausmacht [68,69].

Aufgrund der experimentellen Vorgaben bietet es sich hier jedoch an, die Verformungs-
rate anstelle der angelegten Spannung einzutragen. Noch ist die Anzahl der Datenpunkte
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Abbildung 7.2: Ergebnisse aus molekulardynamischen Simulationen an Nickel und Aluminium,
aus Kriechexperimenten an nanokristallinem Palladium und den Walzexperimenten dieser Ar-
beit fiir die identifizierten Verformungsmechanismen in Abhéngigkeit von der Korngréfie und der
Verformungsrate bei Raumtemperatur. Palladium steht hier stellvertretend fiir kfz Metalle.
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gering und es ist unklar, ob die Ubergénge der verschiedenen Mechanismen bei den Zug-
experimenten der Kriechuntersuchungen und der molekulardynamisch simulierten Verfor-
mungen exakt bei den gleichen Prozeflparametern stattfinden wie beim Walzen, wo auch
Materialkompression stattfindet. Man kann sich jedoch eine Ubersicht verschaffen, bei wel-
chen Groflenordnungen fiir Korngrofie und Verformungsrate mit welchen Verformungsme-
chanismen zu rechnen ist. Abbildung 7.2 zeigt einen Entwurf fiir eine solche Karte, in der
die Ergebnisse aus molekulardynamischen Simulationen und die aus Kriechexperimenten
mit den hier erzielten aus Walzverformungen zusammengefaft werden. Ab einer bestimm-
ten Korngrofle werden sowohl Diffusionsprozesse iiber die Korngrenzen als auch Korngren-
zengleiten und Partialversetzungsaktivitat aus den Korngrenzen nicht mehr zu beobachten
sein. Volumendiffusion wird bei Raumtemperatur fiir kfz Metalle nicht beobachtet [67].
Die Zwillingsnetzwerke wurden in 70 nm groflen Kornern bei den fiir molekulardynami-
sche Simulationen typischen Verformungsraten von 10”s™! beobachtet [12]. Bei kleineren
Korngrofien setzt in den molekulardynamischen Simulationen ebenfalls Korngrenzengleiten
ein [14].

7.2 Ausblick

Die in dieser Arbeit untersuchten Proben hatten entweder Korngroflen zwischen etwa 10
und 30 nm oder waren grobkristallin mit Korngréfien hoher als 100 nm. Es ware von grolem
Interesse die Datendichte beziiglich der Korngrofen zu erhdhen, um die Ubergangskorn-
grofle zwischen den Mechanismen, die auf der Bewegung von Kornern basieren, und den
Verformungen, die von der Dehnung individueller Kérner getragen werden, exakter eingren-
zen zu konnen. Bisherige Versuche, durch thermisches Anlassen Proben mit Korngrofien
zwischen 50 und 100 nm zu erzeugen, waren mit dem hier verwendeten reinen Palladium
bisher nicht erfolgreich, da die Anlaflbehandlung im Anfangsstadium immer zu bimoda-
lem Kornwachstum fiihrte. Es ist zu erwarten, daf§ innerhalb einer bimodalen Probe der
Hauptteil der Verformung von den groflen Kristalliten getragen wird. Dies macht einen
Riickschlufl auf die Korngroflenabhangigkeit des Verformungsmechanismus unmoglich. Es
ist jedoch bekannt, dafl durch gezielte Dotierung, was innerhalb der Edelgaskondensation
leicht durch Koverdampfung oder Legierung der verdampfenden Schmelze zu bewerkstel-
ligen wire, Kornwachstum in Metallen gehemmt werden kann [70]. Solche Proben kénn-
ten u.U. ohne das Auftreten von bimodalen Korngroflenverteilungen angelassen werden,
wodurch der Bereich zu grofleren Kornern hin experimentell doch zuganglich wiirde. Ab-
gesehen davon besteht die Mdoglichkeit andere kfz Metalle durch Edelgaskondensation zu
synthetisieren, um eine Allgemeingiiltigkeit dieser Ergebnisse zu tiberpriifen.

Ebenfalls interessant ware ein direkter Nachweis der in dieser Arbeit postulierten Korn-
rotation wahrend der Verformung von nanokristallinen Metallen. Versuche einer in-situ
Verformung dieser Proben im Elektronenmikroskop sind bereits in der Vorbereitung. Je-
doch ist der untersuchte Ausschnitt der Probe wéhrend der Verformung in Bewegung und
in der Hochauflosung nur schwer direkt zu verfolgen.

Ein weiteres interessantes Experiment ware die Untersuchung der Verformbarkeit na-
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nokristalliner intermetallischer Verbindungen. Manche dieser Verbindungen verursachen
eine Anderung des Kristallgitters in der Form, da8 von den urspriinglich fiinf unabhéngi-
gen Gleitsysteme fiir Versetzungen nur noch drei oder vier iibrig bleiben. Legierungen von
kfz Metallen mit Titan beispielsweise zeigen oft ein solches Verhalten. Das hat zur Folge,
dafl in diesem Phasenzustand bei hohen Korngrofien die gesamte Duktilitat des Materials
verschwunden ist. Es wiirde sich ein vollig neues Einsatzgebiet fiir nanokristalline Metalle
auftun, gelange es, eine zu den sproden grobkristallinen intermetallischen Verbindungen
stochiometrische identische, nanokristalline Probe herzustellen und zu verformen.
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Anhang A

Quellcode des Programms zur
Berechnung der Diffraktogramme

A.1 Das Programm diffrac.c

#include<stdio.h>
#include<math.h>
#include<stdlib.h>
#include<string.h>
#include "palladium.h"
#include "apparat.h"

const double pi = 3.141592654;

int maxlength; /* Maximale Lénge einer Einlesezeilex/

int columnoffset; /* Erste Spalte mit Koordinaten */

int rowoffset; /* Erste Zeile mit Koordinaten */

double rstep; /*Raster im Histogramm*/

long int m; /*GroBe des Histogramms x-Achse in Einheiten von rstep */
double scale; /*Skalierungsfaktor der Werte im Inputfile auf Angstrém */

double twothetastep;
long int numofkpoints; /* Maximaler Steuwinkel ist tetastep*kpoints */

double background; /* Ein wenig konstanter background, wegen mdglicher negativer Werte */
double *ro; /* Zeiger fiir Histogramm */
double **atom; /* Zeiger auf Atomkoordinaten */

double *kpoint; /* Zeiger auf Koordinaten im k-Raum */
double *fatom; /* Zeiger auf Werte der Streufunktion im k-Raum */

double **ablage; /* Zeiger auf Zwischenablage fiir Korrelationsfunktion ohne Nullen */

double *intensity; /* Zeiger auf Daten fiir y-Achse des Diffraktogramms */

long int numoflines; /* Linge der Eingabedatei */

char datafile[50];
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char rovfile[50];
char fvkfile[50];
char mesfile[50];

int fileread()

{
FILE *infile; /* Zeiger auf Einlesedatei */
char row[maxlengthl; /* Zwischenspeicher fiir Einlesezeile */
char number [maxlength];
long int line;
char letter;
long int i,j,k,flag;

if( (infile = fopen(datafile,"r")) == NULL) /* (ffnen der Daei */
{
printf ("Error while opening file %s !\n",datafile);
return 1; /* Abbruch wenns schiefgeht */

}
else
{
printf("File %s opened.\n",datafile);
};
numoflines=0; /* Initialisierung der Zeilenzahl */
/* Folgende Schleife zdhlt die Anzahl der brauchbaren Zeilen */
for(i=0; i<rowoffset; i++) fgets(row,maxlength,infile); /* Lese Offsetzeilen ein */
while( !feof(infile) ) /* Solange Dateiende nicht erreicht */
{
letter = fgetc(infile);
if( (letter >= ’0’) && (letter <= ’9’) ) /* Suche Zeilen mit Zahlen */
{
while( (!feof(infile)) && (letter != ’\n’) )

{
letter = getc(infile);

if (letter == ’\n’ ) numoflines++; /* Zihle Zeilen */
}
}

/* numoflines++; Wenn letzte Zeile kein \n hat */

printf("The file %s contains data of %1li atoms.\n",datafile,numoflines);

fseek(infile,OL,SEEK_SET); /* Gehe zu Anfang der Datei */

for(i=0; i<rowoffset; i++) fgets(row,maxlength,infile); /* Lese Offsetzeilen ein */
/* Reservieren des Speicherplatzes fiir die Atomkoordinaten */

for(i=0; i<3; i++) atom[i] = (double *) malloc(numoflines * sizeof (double));

/* Zuordnen der Werte aus Datein in Feld atom */

for(line=0; line < numoflines; ) /* Fiir alle Atome */
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/*

*/

}

/*
/*

fgets(row,maxlength,infile); /* Lese Zeile ein */

k = 0;
flag = 0;

for(i=1-columnoffset; i<3; i++) /* Extrahiere 3 Koordinaten nach dem Spaltenoffset*/

j=0;
/* Durchlaufe Zeile bis etwas verniinftiges gefunden */
while( ((row[k] < °0°) || (rowlk]l > ’9’)) && (rowl[k] != ’+°) && (row[k] !'= ’-?)
&& (rowlk] !'= ?.7) && (rowl[k] != ’\0’) ) k++;
/* Solange etwas verniinftiges da ist, an number anhingen */

while( ((rowlk] >= ’0’) && (rowlk] <= ’97)) || rowlk] ==’.7 || (rowl[k] == ’+’)
Il (rowlk] == ’>-?) || (rowl[k] == ’e’) || (row[k] == ’E’) )
{
number [j] = row([k];
jt+s
kt++;
flag = 1;
}

/* wenn etwas eingelesen wurde aus einer (Spalte > columnoffset) als double im Feld atom Speichern */
if (flag && (i>=0) )
{
number [j1=’\0’; /* Beende String number */
atom[i] [1ine]=strtod(number ,NULL) * scale; /* Speichere Wert in atom in Absoluten Einheiten ab */

}

if (flag) line++; /*Erhdhe den Zeilenz#hler, wenn etwas geschrieben wurdex/

}

fclose(infile);
printf ("File %s read successfully and closed.\n",datafile);

printf ("Ausgabe des eingelesenen Feldes:\n\n");
for(line=0; line < numoflines; line++)

{
for(i=0; i<3; i++)
{
printf ("%1f\t",atom[i] [1inel);
}
printf("\n");
¥
return O;

Diese Funktion schreibt die Korrelationsfunktion in eine Datei */
und erzeugt gleichzeitig die Rechenablage fiir Fourier-Trafo */

int rovwrite()

{

FILE *outfile; /* Zeiger auf Ausgabedatei */
long int i,line;
double pos;

if ( (outfile = fopen(rovfile,"w")) == NULL) /% Offnen der Daei */
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}

{
printf ("Error while opening file ¥%s !\n",rovfile);
return 1;

}

else

{
printf("File %s opened.\n",rovfile);

¥

numoflines=0; /* Nullen des Zihlers */

/* Feststellten wieviele Eint&ge ungleich O in ro[il] stecken */
/* Abstand O wird ignoriert */

for(i=1; i<m; i++)
if(ro[i] != 0) numoflines++; /* Z&hlen der Eintrige fiir Sinustransformationx/
/* Allokieren des Speichers fiir die Zwischenablage */

ablage[0]
ablage[1]

(double *) malloc((numoflines)*sizeof (double));
(double *) malloc((numoflines)*sizeof (double));

/* Schreiben der Datei und Auffiillen der Ablage */
fprintf(outfile,"# Berechnete Korrelationsfunktion aus den Daten der Datei %s\n\n",datafile);

for(i=1, pos=0, line=0; i<m; i++, pos=pos+rstep )
{
if(rol[il !'= 0)

{
fprintf (outfile,"%e\t%e\n",pos,rol[il);
ablage[0] [1ine] = pos;
ablage[1] [1ine]l = rol[il;
line++;

}
fclose(outfile);

printf("File %s written successfully und closed.\n",rovfile);
return O;

/* Diese Funktion berechnet den Abstand zweier Atome in Einheiten von rstep */

long int distbox(double x1,double y1,double zl,double x2,double y2,double z2)

{

double xvec,yvec,zvec,distance;
xvec = x2-x1;
yvec = y2-yl;
zvec = z2-z1;

distance = sqrt(xvec*xvec + yveckyvec + zvec*zvec);

return (long int) (distance/rstep + 0.5);
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/* Erzeuge alle Abstandsvektoren und addiere zur Paarverteilung */
void histogramm()

{
long int i,j,k,box,pos,posoffset;

ro = (double *) calloc(m,sizeof (double)); /* Initialisieren des Histogramms */

printf ("\nCalculating the correlation function...\n");
printf ("Progress: %li of J%1i",0,numoflines); /* kleiner Gimmick */

posoffset = (long int) loglO((numoflines)*10) + 4;
pos = posoffset + 1;

for(i=0; i<numoflines; i++)
{
for(k=0; k<pos; k++) printf("\x8");
printf ("%1i of %1i",i+1,numoflines);

for(j=i+1l; j<numoflines; j++)
{
box = distbox(atom[0] [i],atom[1] [i],atom[2] [i],atom[0] [j],atom[1][j],atom[2][j]1);
if (box <= m) ro[box] = ro[box]++;

pos = (long int) loglO((i+1)*10) + posoffset;
}
printf("\n\n");
}

void normieren()

{

long int ij;
printf("Scaling the correlation function...\n\n");

for(i=0; i<m; i++)
if(ro[i] != 0) ro[i] = 2 * ro[i] / ((numoflines) * 4 * pi * i * i * pow(rstep,3));

int sintrans()

{
double theta;
double lambda;
double ki1,k2,f1,f2;
double rellnt2;
long int 1i,j;
long int pos,posoffset;

/* Berechnung von rellnt2 da oft benttogt */
relInt2 = 1 - rellntil;

/* Wdhle zur Berechnung der k-Werte das gewichtete Mittel der Wellenlingen */
lambda = rellntl * lambdal + relInt2 * lambda2;
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/* Allokieren des Speichers fiir k-Werte */
kpoint=(double *) malloc((numofkpoints+1)*sizeof (double));

/* Auffiillen des k-Werte-Feldes */
for(i= 0; i<=numofkpoints; i++)
{
theta = i*twothetastep/2;
kpoint[i] = 4#*pix*sin((theta/180)*pi)/lambda;
¥

/* Allokieren des Speicherplatzes fiir die Streufunktion */

fatom = (double *) malloc((numofkpoints+1)*sizeof (double));

/* Berechnung der Fouriertransformierten an den gewdhlten kpoints*/

printf ("\nCalculating the fourier transform...\n");
printf ("Progress: %li of %1i",0,numofkpoints); /* kleiner Gimmick */

posoffset = (long int) loglO((numofkpoints)*10) + 4;
pos = posoffset + 1;

/* */
for(j=0; j<=numofkpoints; j++)

{

for(i=0; i<pos; i++) printf ("\x8");
printf ("%1li of %1i",j,numofkpoints);

k1 = kpoint[j]*lambda/lambdal;
k2 = kpoint[j]*lambda/lambda2;
f1 = 0;
£2 = 0;

for(i=0; i<numoflines; i++)

f1 = £f1 + ablage[1]1[i] * 4 * pi * ablage[0][i] * sin(ablage[0] [il*k1);
for(i=0; i<numoflines; i++)

f2 = £2 + ablage[1][i] * 4 * pi * ablage[0][i] * sin(ablage[0] [i]*k2);

fatom[j] = (relIntl * f1 + rellnt2 * f2) * rstep *
exp(- pow(sigmaADD * kpoint[jl,2) / 2); /* Einrechnen des Debye-Waller-Faktors */

if( j>0 ) { pos = (long int) logl0(j*10) + posoffset; }
else { pos = 1 + posoffset; }
}

return O;

}

int fvkwrite()

{
FILE *outfile; /* Zeiger auf Ausgabedatei */
int i;

if ( (outfile = fopen(fvkfile,"w")) == NULL) /% Offnen der Daei */
{
printf ("Error while opening file ¥%s !\n",fvkfile);
return 1;

}
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else

{
printf ("\n\nFile %s opened.\n",fvkfile);
}

fprintf(outfile,"# Berechnete Streufunktion aus den Daten der Datei %s \n\n",datafile);

/x  */

for(i=0; i<=numofkpoints; i++) fprintf(outfile,"}e\t%e\n" ,kpoint[i],fatom[i]);
fclose(outfile);

printf("File %s written successfully und closed.\n",fvkfile);

return O;

double twotheta(double k)

{
double lambda;

lambda = relIntl * lambdal + (1 - relIntl) * lambda2;
return 2xasin(k/(4*pi) * lambda);
}
double pol(double k)
{
return (1+pow(cos(twobeta/360%2*pi) ,2)*pow(cos(twotheta(k)),2))/2;
}

double ffAtom(double k)

{

double x,argument,fnull;
argument=k/ (4*pi) ;
x=pow (argument,2) ;

fnull=alxexp(-bl*x)+a2xexp(-b2*x)+a3d*exp (-b3*x)+ad*exp (-bd*x)+c;
return fnull+deltafl;

/* hier wird aus der Fouriertransformierten ein Diffraktogramm berechnet */
void diffraktogramm()
{

long int i,j;

double kk,fsqr,p;

long int pos, posoffset;

intensity = (double *) malloc((numofkpoints+1)*sizeof (double));

intensity[0]=0; /* Zur Sicherheit */

printf ("\nCalculating diffraction pattern...\n");
printf ("Progress: %li of %1i",0,numofkpoints); /+* kleiner Gimmick */

posoffset = (long int) loglO((numofkpoints)*10) + 4;
pos = posoffset + 1;
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for(i=1; i<=numofkpoints; i++)
¢ for(j=0; j<pos; j++) printf("\x8");
printf("%1li of %1i",i,numofkpoints);
kk = kpoint[i];
fsqr = pow(ffAtom(kk),2) + pow(deltaf2,2);

p = fatom[i] / kk;

intensity[i] (p+1) * fsqr * pol(kk);

intensity[i] = intensity[i] + background;
pos = (long int) logl0(i*10) + posoffset;
}

int icowrite()

{
FILE *outfile; /* Zeiger auf Ausgabedatei */
int i;
if( (outfile = fopen(mesfile,"w")) == NULL) /#* Offnen der Daei */
{
printf ("Error while opening file ¥%s !\n",mesfile);
return 1;
}
else
{
printf ("\n\nFile %s opened.\n",mesfile);
}
fprintf (outfile,"# Berechnetes Diffraktogramm aus den Daten der Datei %s \n\n",datafile);
for(i=1; i<=numofkpoints; i++)
fprintf (outfile, "%e\t%e\n",twotheta(kpoint [i])*180/pi,intensity[i]);
fclose(outfile);
printf("File %s written successfully und closed.\n",mesfile);
return O;
}

int main(void)

{
char parameter[20];
char wert[50];
int fail, params,data,rov,fvk,mes,pl,p2,p3,p4,p5,p6,p7,p8,p9;
char input;
FILE *pfile;

/* Einlesen einer Parameterdatei */
printf ("\nSearching for parameter file diffrac.params...\n");

if( (pfile = fopen("diffrac.params","r")) == NULL) /* Offnen der Datei */
{
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printf("Did not find parameter file, please type in filenames manually !\n\n");
params = 0O; /* Abbruch wenns schiefgeht */

}

else
{
printf("File diffrac.params opened.\n");
params = 1;

}

if (params)
{
data = 0;
rov =
fvk =
mes =
pl =
p2 =
p3 =
p4 =
p5 =
p6 =
p7 =
p8 =
p9 =

“i . O O O

O O O O OO O OO

while((!feof (pfile)) && !(data && rov && fvk && mes && pl && p2 && p3 && p4d
&% p5 && p6 && p7 && p8 && p9) )
{
/* Wenn Zuordnung erfolgreich */
if (fscanf (pfile,"%s %s",parameter,wert) == 2)
{
/* Suche nach SchliisselwSrtern */
if (strcmp(parameter, "DATAFILE") == 0)
{
strcpy(datafile,wert) ;
data=1;
}
if (strcmp(parameter, "ROVFILE") == 0)
{
strcpy(rovfile,wert) ;
rov=1;
}
if (strcmp(parameter, "FVKFILE") == 0)
{
strcpy(fvkfile,wert);
fvk=1;
}
if (strcmp(parameter, "MESFILE") == 0)
{
strcpy(mesfile,wert);
mes=1;
}
if (strcmp(parameter, "RSTEP") == 0)
{
rstep = strtod(wert,NULL);
pl=1;
}
if (strcmp(parameter,"SIZE") == 0)
{
m = strtol(wert,NULL,10);
p2=1;
}
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if (strcmp(parameter, "SCALE") == 0)

{
scale = strtod(wert,NULL);
p3=1;
}
if (strcmp(parameter, "TWOTHETASTEP") == 0)
{
twothetastep = strtod(wert,NULL);
p4=1;
}
if (strcmp(parameter, "KPOINTS") == 0)
{
numofkpoints = strtol(wert,NULL,10);
p5=1;
}
if (strcmp(parameter, "BACKGROUND") == 0)
{
background = strtod(wert,NULL) ;
p6=1;
}
if (strcmp(parameter, "MAXLENGTH") == 0)
{
maxlength = atoi(wert);
p7=1;
}
if (strcmp (parameter, "COLUMNOFFSET") == 0)
{
columnoffset = atoi(wert);
p8=1;
}
if (strcmp(parameter, "ROWOFFSET") == 0)
{
rowoffset = atoi(wert);
p9=1;
}
/* Den Rest der Zeile ignorieren */
do
input = fgetc(pfile);
while( (input != ’\n’) && (!(feof(pfile))) );
}
}

if (params) fclose(pfile);
if ((!(data && rov && fvk && mes && pl && p2 && p3 && p4 && p5 && p6 && p7 && p8 && p9 )) && params)
{
params=0;

printf("Invalid parameter file, please type in parameters manually.\n\n");

}
if (params) printf("Parameter file read successfully und closed.\n\n");

/* Erste Dimension der 2-D Felder allokieren */

atom = (double **) malloc(3 * sizeof(double *)); /* Vorbereiten des Einlesefeldes */
ablage = (double **) malloc(2 * sizeof(double *)); /* Vorbereiten des Ablagefeldes */

if (!params)

{
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printf("Please type in the name of the input file: ");
scanf ("%s",datafile);
printf("Please type in the max. length of an input row: ");
scanf ("%i",&maxlength) ;
printf("Please type in the offset value of the input rows: ");
scanf ("%i" ,&rowoffset);
printf("Please type in the number of the first column containing coordinates: ");
scanf ("%i",&columnoffset) ;
printf("Please type in the scaling factor to Angstroms\n");
printf("of the input data: ");
scanf ("%1f",&scale);

}

fail=fileread();

if (!'fail)
if (!params)
{
printf("\nPlease type in the name of the output file for the \n");
printf ("correlation function: ");
scanf ("%s",rovfile);
printf("Please type in the scanning of distances in Angstroms: ");
scanf ("%1f",&rstep);
printf("Please type in the max. distance of the atoms in\n");
printf("multiples of the scanning distance: ");
scanf ("%1i",&m) ;

}
if(!fail) histogramm();
free(atom); /* Wird nicht mehr bendtigt, ab hier alle Werte in ro[] */
if (!fail) normieren();
if(!'fail) fail=rovwrite();
free(ro); /* Wird nicht mehr benétigt, ab hier alle Werte in ablage[][] */

if(!fail)
{
if (!params)
{

printf("\nPlease type in the name of the output file for the fourier transform\n");
printf("of the correlation function: ");
scanf ("%s",fvkfile);

printf("Please type in the desired scanning distance of\n");
printf("the diffraction angle: ");
scanf ("%1f",&twothetastep) ;

printf("Please type in the max. diffraction angle in\n");
printf("multiples of the scanning distance: ");
scanf ("%1i",&numofkpoints) ;

fail=sintrans();
if(!'fail) fail=fvkwrite();
¥

free(ablage); /* Ab hier alle Werte in kpoint[] und fatom[] */

if (1fail)
{
if (!params)
{
printf("\nPlease type in the name of the output file for the generated diffraction \n");
printf("data file: ");
scanf ("%s" ,mesfile);
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const double deltafl

printf("Please type in a constant background value to prevent negative\n");
printf("intensity due to the incompleteness of the transform: ");
scanf ("}1f",&background) ;

diffraktogramm() ;
fail = icowrite();

}

if (!fail) { printf("\nFinished successfully.\n\n"); }
else printf("\nAborted due to file or data reading failure.\n\n");

free(kpoint);
free(fatom) ;

free(intensity) ;

if (fail) return 1;
return O;

A.2 Die Headerdatei palladium.h

-0.9988; /* Realteil des Atomformfaktors; Pd */

const double deltaf2 = 1.0072; /* Imagindrteil des Atomformfaktors ; Pd */

/* Koeffizienten des Formfaktors fiir Pd */
const double al = 19.3319;

const double bl = 0.698655;
const double a2 = 15.5017;
const double b2 = 7.98929;
const double a3 = 5.29537;
const double b3 = 25.2052;
const double a4 = 0.605844;

const double b4 = 76.8986;
const double c = 5.26593;

const double sigmaADD = 0.0; /* Debye-Waller: 0.1 ist exp. best. fiir Pd */

/* 0 wenn therm. Bewegung bereits beinhaltet */

A.3 Die Headerdatei apparat.h

const double lambdal = 0.709260; /* aus Int. Tables 1995 Band C */
const double lambda2 = 0.713543; /* aus Int. Tables 1995 Band C */
const double rellntl = 0.666667; /* Verhdltnis zwischen Kal und Ka2 */
const double twobeta = 0.00; /*Streuwinkel des Monochromators in Grad

(Graphit, d=3.35 Angstrdm) oder Si(Li)
keine Korrektur */
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Anhang B

Mathematica Notebook zur
Auswertung der Stapelfehlerdichten

Programm LattConst.nb

Computes the lattice constant from scattering angles,
correcting for zero-angle offset, sample displacement along the
scattering vector, and stacking faults.

$Def aul t Font = {"Arial", 12};
{Date[][[2]]. Date[][[3]], Date[][[1]]}

I {5, 30, 2004}

Constants and experimental data

Peaks - number of reflection considered

I File einlesen

Set Opt i ons [ReadLi st ,
WordSeparators -> {" ", "\t"},
RecordSeparators -> {"\n"},
RecordLists -> True];

Dateiname mit vollstandigem Pfad, weder der Dateiname noch die Verzeichnisnamen diirfen mit einer Ziffer beginnen:

PRN="e:\Diffrac\ Muster\pdtest_xpert.txt";

inport =
ReadLi st [PRN, {Nunmber, Nunmber, Nunmber, Nunber, Nunber, Nunber, Nunber,
Nurber, Number, Number, Number, Number, Nunber, Number, Nunber,
Nunber, Number, Number, Number, Nunber, Number, Number}1[[1]];
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2 Nelson-Riley Fault_XPert_Cu.nb

{{1, 1, 1, 0, 40.1266, 1, 2743, 1, 0.2601, 1, 3.99, 1,

1.12, 1, 0.5, 0, 62693.4, 0.382, 0.681, 92624.1, 0., 231.96},
{2, 1, 1, 0, 46.5316, 1, 1199, 1, 0.4316, 1, -1.88, 1, 1.23,
1, 0.5, 0, 43372.5, 0.605, 0.714, 63916.1, 0., 222.3},

{3, 2, 1, 0, 68.079, 1, 273, 1, 0.5779, 1, 10.72, 1, 1.14,
1, 0.5, 0, 13724.5, 0.84, 0.688, 19526.9, 0., 204.35},

{4, 3, 1, 0, 81.9368, 1, 374, 1, 0.6926, 1, 14.55, 1, 1.11,
1, 0.5, 0, 22871.3, 1.022, 0.678, 32711.6, 0., 208.02},
{5, 3, 1, 0, 86.6632, 1, 142, 1, 0.5388, 1, 50., 1, 1.27, 1,
0.5, 0, 6338.5, 0.746, 0.722, 8949.2, 0.01, 209.17},

{6, 4, 1, 0, 104.298, 1, 88, 1, 0.4442, 1, 23.04, 1, 0.67,
1, 0.5, 0, 6175., 1.172, 0.379, 5940., 0., 207.97},

{7, 5, 1, 0, 119.135, 1, 138, 1, 0.7987, 1, 17.44, 1, 0.83,
1, 0.5, 0, 12289.1, 1.491, 0.536, 15311.4, 0.02, 214.56},
{8, 5, 1, 0, 124.217, 1, 113, 1, 1.2811, 1, 15.99, 1, 1.04,
1, 0.5, 0, 13278., 1.956, 0.655, 17882.8, 0.01, 218. 05},
{9, 6, 1, 0, 151.066, 1, 117, 1, 2.7108, 1, 5., 1, 1.34, 1,
0.5, 0, 25651.9, 3.674, 0.738, 36136., 0., 229.84}}

{1, 1, 1}, {2, 0, 0}, {2, 2, 0}, {3, 1, 1}, {2, 2, 2},
{4, 0, 0}, {3, 3, 1}, {4, 2, 0}, {4, 2, 2}, {3, 3, 3},
{5, 1, 1}, {4, 4, 0}, {5, 3, 1}, {4, 4, 2}, {6, 0, O}, {6, 2, 0}}

Nelson-Riley Fault_XPert_Cu.nb

w

{40. 1266, 46.5316, 68.079, 81.9368,
86. 6632, 104.298, 119.135, 124.217, 151. 066}

Lambda - wavelength; MoKalphat; exakt —[pm]:

: Software Di ion for TwoTheta

a-lattice constant; a0 - starting value for a in fit; Pd

1]
=
=1
o
il
=
2
(e}

The angular di of a reflection due to sample misali Height [mm] along ing vector:

(Degree gives the number of radians in one degree. It has a numerical value of Pi/180)

The angular displacement of a reflection due to stacking fault, with AlphaF* the Warren stacking fault probabilty:
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Nelson-Riley Fault_XPert_Cu.nb

“This does all the corrections to 2¢: (TwoTheta0 [degress] s  diffractometer angle offset.

“This shows the difference between experimental and corrected theoretical peak position:

The Bragg equation:

Badness of fit to the whole data set:

Nelson-Riley Fault_XPert_Cu.nb

)

390.2 .

390 b

389.8

389.6

a  (pm)

389.4 .

389.2 b

)
0 25 50 75 100 125 150
2theta (Degree)

- Graphics -

Nelson-Riley Plot of

Lattice Constant versus Cos[Theta] Cotan[Theta]:
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6 Nelson-Riley Fault_XPert_Cu.nb

39021

0 1 2 3 4 5
Cos(6)Cot(d)

I - Graphics -

Plot of Peak-Position Error ve Diffraction Angl

Nelson-Riley Fault_XPert_Cu.nb 7

-0.2 .

A260)
I3
~

(]

-0.6

- Graphics -

Refine fault probability, lattice constant, and height misalignment

Initialize the parameters:

Refine starting values:

Find the solution that minimizes ChiSqr:



8 Nelson-Riley Fault_XPert_Cu.nb

Do a Nelson-Riley plot of the corrected data:

T 3895 e .
389.25
389
L]
0 1 2 3 4 5
Cos(0)Cot(6)
- Graphics -

Nelson-Riley Fault_XPert_Cu.nb

©

[
0 25 50 75 100 125 150
20

I - Graphics -

Print the results:

{0. 111572, 0, 0.0115986, 389.701, 0.400061}
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