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Einleitung

1. Einleitung

Im Jahre 1984 entdeckten Shechtman u.a. [1] neben dem kristallinen und amorphen Zustand
einen dritten Ordnungszustand fester Materie, der zwar eine determinierte langreichweitige
Ordnung aber keine Periodizitét aufwies. Die entsprechenden Legierungen zeichneten sich
vor alem durch bis dahin in der Kristallographie "verbotene” Symmetrien aus und wurden
daher als Quasikristalle bezeichnet.

Die fehlende Trandationssymmetrie in ikosaedrischen Quasikristallgittern lie? am Beginn
Zweifel an deren plastischen Verformbarkeit tber die Bewegung von Versetzungen
aufkommen. In der Spur bewegter Versetzungen musste zumindest eine Gitterstorung
zurlckbleiben, as deren Folge die Versetzungen unbeweglich sein sollten. Die spétere
Entdeckung thermodynamisch bis zum Schmelzpunkt stabiler quasikristalliner Phasen und die
daraus resultierende M églichkeit der Herstellung relativ grofl3er Ein-Quasikristalle erlaubte die
intensive Untersuchung ihrer intrinsischen Eigenschaften. Die zumindest bel hohen
Temperaturen mogliche plastische Verformung, die signifikante Zunahme der mit Hilfe der
Transmissions-Elektronenmikroskopie (TEM) beobachteten Versetzungsdichte [2] und
letztendlich die in In-situ-Dehnexperimenten im TEM direkt beobachtete Versetzungs-
bewegung [3] waren eindeutige Hinweise auf Versetzungsmechanismen der Plastizitat in
ikosaedrischen Al-Pd-Mn-Ein-Quasikristallen.

Das Verformungsverhalten wurde bisher Uberwiegend im duktilen Bereich hoher
Verformungstemperaturen Uber 600°C untersucht [4]. Dort wurden auch die Aktivierungs-
parameter der plastischen Verformung bestimmt [5]. Jedoch hat sich gezeigt, dass die im
duktilen Temperaturbereich beobachtete stationédre Verformung durch ein Gleichgewicht von
Verfestigung und Erholung gekennzeichnet ist. Dementsprechend kann man die bestimmten
Aktivierungsparameter nicht einfach der Versetzungsbeweglichkeit zuordnen, wie dies
zunéchst erfolgte [6]. Ein Ziel dieser Arbeit war daher die Untersuchung der plastischen
Verformung im sproden Bereich bei mdglichst tiefen Temperaturen, wo der Einfluss der
Erholung vernachldssigt werden kann, um Aussagen Uber den Mechanismus der
Versetzungsbewegung zu erhalten.

In den bisher durchgefiihrten Mikrostrukturuntersuchungen wurden von einer Reihe von
Versetzungen die Linienrichtungen und ihre entsprechenden Burgersvektoren bestimmt [7]. In
In-situ-Dehnversuchen im TEM wurde die Versetzungsbewegung, Versetzungsguellen,

Versetzungsreaktionen u.a. sowie die Bewegungsebenen der Versetzungen beobachtet. Es
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wurde jedoch bisher nicht die Morphologie der Versetzungsmikrostrukturen sowie deren
Entwicklung in Abhangigkeit von der Verformungstemperatur untersucht. Die Frage, ob sich
die Versetzungen durch Gleiten oder Klettern bewegt haben, wurde bisher ebenfals nicht
eindeutig bestimmt. Es war deshab ein weiteres Ziel dieser Arbeit, die Temperatur-
abhangigkeit der Versetzungsmikrostrukturen sowie der Frage, ob sich die Versetzungen
durch Gleiten oder Klettern bewegt haben, zu untersuchen. In Halle bestand die Mdglichkeit,
wegen der hohen Probendurchstrahlbarkeit im Hoéchstspannungs-Elektronenmikroskop
(HVEM; 1000 kV) die Versetzungsstruktur in der Form abzubilden, in der sie im massiven
Probenmaterial vorliegt.

Im folgenden Kapitel 2 soll das Verstandnis fur den Aufbau der ikosaedrischen
Quasikristalle vertieft und es sollen die Modelle zu deren Beschreibung eingeftihrt werden. Es
wird besonders auf die auftretenden Defekte in Quasikristallen eingegangen. In Kapitel 3
werden die Grundlagen der genutzten Untersuchungsmethoden vorgestellt, die Uberwiegend
fur Kristalle entwickelt wurden. Insbesondere wird auf die durch thermische Uberwindung
von Hindernissen kontrollierte Versetzungsplastizitdt und auf die Abbildung der
Versetzungen im TEM eingegangen. Dabei werden auch die speziellen Eigenschaften der
Quasikristalle berticksichtigt. Die bis zum Beginn dieser Arbeit gewonnenen Erkenntnisse zur
Versetzungsplastizitdt der Quasikristalle werden im Kapitel 4 beschrieben. In Kapitel 5
werden die genutzten experimentellen Methoden sowie die Auswertung der Rohdaten
erlautert. Ausgewdhlte Ergebnisse der makroskopischen Verformungsexperimente, der
Mikrostrukturuntersuchungen sowie von ersten  Rontgenbeugungsexperimenten  zur
Versetzungsdichtebestimmung werden in Kapitel 6 vorgestellt. In Kapitel 7 werden die
Ergebnisse dieser Arbeit aus dem Bereich tiefer Verformungstemperaturen im Vergleich mit
dem heutigen Stand in der Literatur diskutiert und daraus eine Vorstellung zur Versetzungs-

strukturentwicklung und V ersetzungsbewegung entwickelt.
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2. Quasikristalle

2.1 Konstruktion eines Quasikristallgitters

Der Formalismus zur Beschreibung von 3-dimensionalen Kristallen geht von einem
unendlichen Punktgitter aus, dessen Gitterpunkte durch die Kombination von ganzzahligen
Vielfachen von 3 nichtkoplanaren Vektoren, den sogenannten Basisvektoren, dargestellt
werden konnen. Die Menge der moglichen Basisvektor-Tripel ist unendlich. Das Parallel-
epiped, welches durch einen in einem Punkt beginnenden Satz von 3 Basisvektoren
aufgespannt wird, heif3t primitive Elementarzelle und enthalt genau einen Gitterpunk.

Im 3-dimensionalen Raum existieren 14 symmetrisch nicht aquivalente Punktgitter, soge-
nannte Bravaisgitter, die wiederum in 7 Kristallsysteme unterschieden werden kdnnen. Zur
Veranschaulichung der Symmetrieeigenschaften der Bravaisgitter wahlt man gewdhnlich ein
Basisvekor-Tripel mit mdglichst kurzen und orthogonalen Vektoren, dessen aufgespanntes
Volumen groRRer als das spezifische Volumen eines Gitterpunktes sein kann. Die damit
aufgespannte Elementarzelle heildt kristallographische Einheitszelle, oder einfach Einheits-
zelle. Sie soll die Symmetrie des Bravaisgitters moglichst offensichtlich widerspiegeln.

Durch Belegung der Gitterpunkte mit einer sogenannten Basis, z.B. einzelner Atome,
Moleklle usw., wird ein ideder Kristall generiert. Die Symmetrieeigenschaften der Basis
werden als Punktgruppen-Symmetrien bezeichnet. Aus der Kombination der Symmetrie-
elemente des Punktgitters mit denen der Basis ergeben sich fir 3-dimensionale periodische
Strukturen 230 sogenannte Raumgruppen, mit denen sich jede mogliche periodische
Kristallstruktur beschreiben lésst. Diese Raumgruppenelemente besitzen aufgrund der
Periodizitdt der zugrunde liegenden Punktgitter Trandationsinvarianz, d.h. die Umgebung
eines jeden Gitterpunktes ist identisch. Desweiteren kdnnen nur Rotationsachsen mit 2-, 3-, 4-
und 6-zahliger Symmetrie auftreten.

Die bei Beugungsaufnahmen von Quasikristallen beobachteten "verbotenen” Symmetrien
(z.B. 5-, 8-, 10- oder 12-zahlige) konnen aso nicht auf der Grundlage eines periodischen
Punktgitters beschrieben werden. Die scharfen Beugungsreflexe weisen jedoch auf eine
langreichweitig determinierte Phasenbeziehung zwischen den Streuzentren des Festkorpers
hin. Mit der Entdeckung der Quasikristalle wurde offensichtlich, dass die Annahme, nach der
eine langrei chweitige Ordnung mit r&umlicher Periodizitét gekoppelt sein muss, eine unndtige
Einschrankung der Allgemeinheit darstellt.
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Es gibt verschiedene Maglichkeiten, nichtperiodische Punktgitter mit langreichweitiger
Ordnung und Klassisch verbotenen Symmetrieachsen zu konstruieren, deren Fouriertrans-

formierte wiederum scharfe Punktgitter ergeben.

Abb. 2.1: Beispid eines 5-zdhliges
Penrose-Tilings @) mit einer breiten
und einer schmalen Raute al's Elemen-
tarzellen b). Die Pfeille symbolisieren
die Kantenaufbauregeln und die rot
gestrichelt eingezeichneten Rauten die
Deflationsregeln.

Eine Moglichkeit stellt dasin Abb. 2.1 dargestellte Penrose-Tiling [8] dar. Dabei wird der 2-
bzw. 3-dimensionale Raum mit Rauten bzw. Rhomboedern nach speziellen Aufbauregeln,
z.B. der Kantenaufbauregel oder der Deflationsregel, Itckenlos und aperiodisch gefillt. Bel
der Kantenaufbauregel werden die Rauten so aneinander gefligt, dass die aneinanderliegenden
Seiten jeweils die gleiche Anzahl und Richtung an Pfeilsymbolen besitzen. Beim
Deflationsverfahren werden in jedem Rekursionsschritt die vorhandenen Rauten, wie in Abb.
2.1 dargestellt, durch t-fach kleinere Rauten ersetzt. Es sind im Gegensatz zu periodischen
Gittern mindestens zwel anstait einer Elementarzelle nétig. Je nach Wahl der beiden
Grundbausteine kdnnen Muster mit beliebigen Symmetrieachsen generiert werden.

Die Darstellung einer quasiperiodischen Struktur und ihrer Gitterfehler Uber rekursive
Aufbauregeln ist unpraktisch. Eine analytische Beschreibung inkommensurabler Strukturen
wurde erstmals von Janner und Jansen [9] vorgestellt und spéter durch Duneau et. a. [10] und
Elser [11] unabhéngig voneinander fir die Beschreibung quasiperiodischer Gitter durch
Projektion einer periodischen Struktur aus einem hoherdimensionalen Raum erweitert. Zur
besseren Anschaulichkeit soll die as Schnitt-und-Projektions-Methode bekannte Technik
zuerst fur die Konstruktion eines 1-dimensionalen quasiperiodischen Gitters vorgestellt
werden.

Bel der Erzeugung eines 1-dimensionalen quasiperiodischen Gitters geht man, wie in Abb.
2.2 dargestellt, von einem 2-dimensionalen periodischen Punktgitter aus. Die Koordinaten-
achsen des sogenannten Hypergitters werden mit h; und h, bezeichnet. In dessen Ursprung
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wird ein zweites, um den Winkel o verdrehtes orthogonales Koordinatensystem mit den
Achsen x; und x; gelegt. Die xj-Achse spannt den eindimensionalen parallelen bzw.
physikalischen Raum E; auf. Sie besitzt im Koordinatensystem des Hypergitters einen
irrationalen Anstieg und schneidet daher bis auf den Gitterpunkt im Ursprung keinen weiteren
Gitterpunkt. Die x,-Achse spannt den ebenfalls eindimensionalen senkrechten Raum E, auf.
Das eindimensionale Gitter im physikalische Raum wird nun durch Projektion der
Hypergitterpunkte parallel zur x;-Achse auf die xj-Achse erzeugt. Zur Verhinderung
unphysikalisch kleiner Gitterabstande werden nur Hypergitterpunkte, die innerhalb eines
bestimmten Abstandes von der x-Achse liegen, projiziert, was in Abb. 2.2 durch die Striche
an den Orten der Hypergitterplédtze angedeutet ist. Dies entspricht einer Faltung des
Hypergitters mit einer Kastenfunktion.

5
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Abb. 2.2: Konstruktion eines elndimensionalen Quasi periodischen Gitters nach
der Schnitt-und-Projektions-Methode.

Die Abstande der erzeugten Punktfolge entsprechen dem Aufbau der sogenannten
Fibonacci-Reihe. Diese besteht aus einem kurzen (griine) und einem langen (roten) Stick und
wird durch wiederholte Anwendung einer Deflationsvorschrift generiert. Bel jedem
Rekursionsschritt wird ein kurzes durch ein langes Stiick und ein langes durch ein langes und

ein kurzes Stiick ersetzt (kurz — lang, lang — lang & kurz).



Quasikristalle

Die erwarteten Beugungsbilder konnen a's Fouriertransformierte der so definierten Struktur
dargestellt werden. Die Fouriertransformierte einer Faltung ist gleich dem Produkt der
Fouriertransformierten der einzelnen Komponenten. Die Fouriertransformierte eines

Punktgitters ergibt wieder ein Punktgitter und die Fouriertransformierte einer Kastenfunktion
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Abb. 2.3: Reziproker Hyperraum durch Fouriertransformation des direkten
Hyperraums nach der Schnitt-und-Projektions-Methode.
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ist ——=, eine mit z stark abfallende Funktion. Dabel entspricht z der Koordinate, welche die

Kastenfunktion im direkten Hyperraum beschréankt hat, also im reziproken Hyperraum q;.
Das Ergebnis ist in Abb. 2.3 schematisch dargestellt. Der reziproke Hyperraum besteht also
wieder aus einem tranglationsperiodischen Punktgitter, welches an den Gitterpunkten mit der
Funktion sing,) belegt ist. Im Unterschied zum direkten Gitter, wo nur Gitterpunkte, die
a.
sich innerhalb eines gewissen senkrechten Abstandes zur Parallelraumkoordinate befinden,
auf diese projiziert werden, werden im reziproken Raum alle Gitterpunkte projiziert. Daher ist
der physikalische reziproke Raum enes idealen Quaskristalls unendlich dicht mit
Gitterpunkten belegt. Die bel der Abbildung des reziproken Raumes in Beugungsbildern

. 2
beobachteten Reflexe haben jedoch die Intensitét (%) . Da bel realen Beugungs-
L
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experimenten nur Reflexe mit einer gewissen Mindestintensitét beobachtet werden kdnnen,
sind auf den Beugungsbildern nur endlich viele Reflexe abgebil det.

Zur Erzeugung eines 3-dimensionalen quasi periodischen Gitters geht man analog von einem
6-dimensionalen Hypergitter aus. Neben den oben erwdhnten Methoden der Kantenaufbau-
und Deflationsregeln gibt es noch die mit der Schnitt-und-Projektions-Methode vergleichbare

Streifen-Projektions-Methode [12], die hier nicht ndher erlautert werden sollen.
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2.2 | kosaedrische Quasikristalle

Die in dieser Arbeit untersuchten Quasikristalle der Zusammensetzung AlosPd21Mngs
besitzen ikosaedrische Symmetrie (Abb. 2.4). Zur Ableitung der Ikosaedersymmetrie aus der
Veralgemeinerung der Schnitt- und Projektionsmethode auf den 3-dimensionalen Fall wird

der irrationale Anstieg as tan o= 1, mit rzé(\/§+1)zl61803 der Zahl des Goldenen

Schnitts, gewdhlt. Das l|kosaeder besitzt 6 5-zahlige, 10 3-zéhlige und 15 2-zdhlige
Symmetrieachsen. Das reziproke Gitter besitzt selbstverstandlich ebenfalls Ikosaeder-
symmetrie, weshalb Beugungsbilder nicht mit 3 Basisvektoren ganzzahlig indiziert werden
koénnen. Aufgrund der Projektion des 6-dimensionalen ganzzahlig indizierbaren reziproken
Hypergitters sind fur die ganzzahlige Indizierung des 3-dimensionalen parallelen reziproken
Gitters ebenfalls 6 Basisvektoren notwendig. Je nach Wahl der Basisvektoren sind
verschiedene Indizierungssysteme moglich. Die Projektion der Hauptachsen des 6-

dimensionalen Hyperraums ergibt z.B. die 6 5-z&hligen Richtungen & in Abb. 2.4. Nutzt man
die @ as Basisvektoren bleibt die Indizierung des 6-dimensionalen reziproken Hypergitters

erhalten.

X

&
eS

Abb. 2.4: Ikosaeder mit den 6 5-zéhligen Achsen € und 3 2-z&hligen Achsen (X,
Y, Z), die jeweils senkrecht aufeinander stehen.
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Am haufigsten wird jedoch das von Cahn et. al. [13] eingefthrte Indizierungssystem genutzt.
Wiein Abb. 2.4 dargestellt, wird ein kubisches K oordinatensystem mit den Hauptachsen X, Y
und Z paralel zu 3 2-zdhligen Richtungen des Ikosaeders gelegt. Der Vortell im kubischen
System liegt in der Ubereinstimmung der Indizes fir eine Ebene und ihrem Normal envektor.
Um trotzdem irrationale Koordinaten mit ganzzahligen Indizes charakterisieren zu konnen,
mussen die Koordinaten fir X, Y und Z in folgender Form dargestellt werden: h — h + h't
etc. Die Umrechnung der 6 Indizes des Hyperraums in die Koordinaten des
dreidimensionalen physikalischen Raums hangt von der Lage des Koordinatensystems des
physikalischen Unterraums im 6-dimensionalen Hyperraum ab. Nach Cahn u.a. werden die
Indizes m; bis mg des 6-dimensionalen reziproken Hyperraums in folgender Weise in die
Koordinaten des 3-dimensionalen physikalischen reziproken Raums h, h', k, k', I, I'
transformiert:

(my—my)+1(m, +mg) h+zh'

L 1 B -1 :
gll_ao\/m Em3 Mg) + (M, +m,) —ao\/m klizlk. (2.1)

m, — M) + (M5 +Mg)

Die Gitterkonstante des 6-dimensionalen primitiv kubischen Hypergitters wird mit &
bezeichnet und betragt fur i-Al-Pd-Mn a, = 0,645 nm. Die Berechnung der Komponenten des
3-dimensionalen senkrechten reziproken Raums folgt zwangslaufig aus Gl. (2.1) zu

L (m, +mg)—t(m;, —m,) L h'—th
0, =——| (m+my)—1t(M3—my) | = —F——| kK'-1Kk |. (2.2)
BV22HD | (1 v m)—t(m,—my) ) VI _y

Fur die rechte Seite von Gl. (2.1) wird folgende verkirzte Schreibweise eingefihrt,

h+1th'
k+1k'|=(h/h" k/K'I/1") (2.3)
|+l

1
ag\/2(2+7)

und fur Gl. (2.2)
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h'—th
k'—1tk | = (h'/ﬁ, k'/K, I'/T) ) (2.4)
I'—1l

1

a/2(2+7)

Die Lage der @ relativ zu X, Y und Z in Abb. 2.4 entspricht der in Gl. (2.1) beschriebenen
Projektion. 3-z&hlige Symmetrieachsen ergeben sich aus der Vektorsumme von drei
benachbarten 5-zahligen Richtungen, z.B. aus €, &; und €,. 2-zahlige ergeben sich hingegen
aus der Summe zweier benachbarter 5-zadhliger Richtungen, z.B. € und €&,. Bei
Elektronenbeugungsexperimenten treten noch 2 zusétzliche ausgepragte Pole auf. Das sind
zum einen die 30 pseudo-2-zéhligen Pole, die sich jeweils zwischen 2 benachbarten 2-
zdhligen Polen befinden, und zum anderen die den "110"-Polen einer kubischen Struktur
entsprechenden 30 Pole, die sich mittig zwischen 2 senkrecht aufeinander stehenden 2-

zadhligen Richtungen befinden.

Abb. 2.5: Elektronenbeugungsbilder eines ikosaedrischen Al-Pd-Mn Einquasikristalls entlang
der Hauptsymmetrieachsen in 2-zéhliger (a), 3-zdhliger (b) und 5-zéhliger (¢) Richtung. Die
pseudo-2-zdhligen-(d) bzw. die "110"-Richtungen (e€) befinden sich mittig zwischen zwei
benachbarten bzw. senkrechten 2-zdhligen Symmetrieachsen.

10
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In Abb. 2.5 sind die im oberen Abschnitt beschriebenen Pole dargestellt. Die zur Einstellung
der Pole nétige Probenkippung im TEM entspricht den Winkeln zwischen den
Symmetrieachsen des Ikosaeders. Zur Unterscheidung des sich im TEM sehr dhnelnden 2-
zéhligen- (@) und des "110"-Pols (e) in Abb. 2.5 kann die Form des "Karos' dienen. Ein
"Karo" wird in Bild 2.5a z.B. durch den Priméarstrahl und die drei hellsten Reflexe der linken
Bildhdfte gebildet und tritt in dhnlicher Form auch in Bild 2.5e auf. Der spitze Winkel des
"Karos' betragt beim 2-zdhligen Pol 63,43° und beim "110"-Pol 70,53°.

Fur die Darstellung der Realstruktur der ikosaedrischen Phase der Zusammensetzung
Al7sPd1Mngs werden die Hypergitterpunkte mit sogenannten 3-dimensionalen atomaren
Hyperflachen belegt, die nur im senkrechten Unterraum x, eine Ausdehnung besitzen. Sie
bestehen aus verschiedenen Schalen, wobei jeder Schale ein Element zugeordnet ist. Je
nachdem welche Schale einer solchen atomaren Hyperflache von der Projektionslinie des
physikalischen Unterraums geschnitten wird, befindet sich auf dem projizierten Gitterpunkt
im Realraum das entsprechende Element.

Durch Anpassung von Strukturmodellen an Ergebnisse von Rontgen- und Neutronen-
beugungsexperimenten wurde ein flachenzentriertes kubisches Hypergitter mit einer Gitter-
konstanten 2a, gefunden. Die Flachenzentrierung folgt aus einer geordneten Uberstruktur
eines zugrundeliegenden primitiven Gitters mit einer Gitterkonstanten &, dessen Gitterpunkte
alternierend mit 2 verschiedenen atomaren Hyperflachen dekoriert sind.

Die komplizierte Anordnung der Atome im physikalischen Raum kann auch durch ein
hierarchisches Clustermodell beschrieben werden. Nach einem Modell von Boudard [14]
bildet dafUr der schalenartig aufgebaute sogenannte Pseudo-Mackay-Cluster mit 51 Atomen
und einem Durchmesser von ca. 1 nm die Grundlage. Dieser besteht aus einem Zentralatom
umgeben von der inneren Schale in Form eines unvollstandigen Dodekaeders mit 8 Atomen,
der mittleren Schale aus einem lkosaeder mit 12 Atomen und der &ufRReren Schale als
Ikosidodekaeder aus 30 Atomen. Im Unterschied dazu besteht die innerste Schale eines
richtigen Mackay-Clusters aus einem lkosaeder mit 12 Atomen. Die Besetzung der
Atompositionen des Clusters mit den Elementen Al, Pd und Mn ist aufgrund der
Quasiperiodizitdt variabel. Diese kleinsten Struktureinheiten dienen wiederum einer um den
Faktor 1° groReren Struktur als Bausteine, welche wiederum die Bauelemente einer um den
gleichen Faktor grofRReren Struktur bilden usw.. Aus diesem Aufbauprinzip wird die
Selbstahnlichkeit quasikristalliner Strukturen anschaulich klar.

11



Quasikristalle

2.3 Defektein Quasikristallen

Die von Kristalen bekannten Fehlstellen und Baufehler existieren in Quasikristallen
ebenfalls. Es treten Punktdefekte wie Zwischengitteratome und Leerstellen [15, 16, 17],
linienhafte Defekte wie Versetzungen [18] und flachenhafte Fehler wie Korngrenzen [46],
Antiphasengrenzen [19] und Zwillinge [20] auf. Bel Quasikristallen tritt ein zusétzlicher
Defekt, der sogenannte Phasonenfehler auf. Im folgenden sollen die fur diese Arbeit
relevanten Leerstellen, Phasonenfehler und Versetzungen erlautert werden.

L eerstellen:
Untersuchungen zur Diffusion von >*Mn und *°Fe in ikosaedrischem Al-Pd-Mn [15] zeigen
ein dhnliches Verhalten wie in den entsprechenden reinen Metallen, was auf Diffusion tber

einen Leerstellenmechanismus hindeutet. Mit zeitdifferentieller Dilatometrie wurde fir

thermische Leerstellen eine Bildungsenthalpie von AH{ =0,6 eV und fur die Wanderungs-

enthalpie AH{=0,8eV ermittelt [21]. Diese Werte liegen in der GroéRenordnung wie in

reinem Aluminium [22]. Positronenannihilations-Spektroskopie zeigt eine durch Aluminium
dominierte Umgebung der Leerstellen [23].

Neben thermischen Leerstellen treten noch strukturelle Leerstellen im Konzentrationsbereich
von 107 auf. Strukturellen Leerstellen im Zentrum von Clustern aus 12 Aluminium-Atomen
wird in enigen Arbeiten eine stabilisierende Wirkung fir die quasikristalline Phase
zugeschrieben (z.B. [24]). Die Abhéngigkeit der thermischen Leerstellenkonzentration ¢, von
der Temperatur ist durch die Gleichung

c, = exp[— AR } (2.5)
KT

gegeben. k ist der Boltzmann-Faktor und T die absolute Temperatur. Fir eine Temperatur von
580°C am Beginn des duktilen Verformungsbereichs ergibt sich nach GI. (2.5) ¢, = 2,9*10™.

Phasonen:

Neben Leerstellen treten in Quasikristallen noch Phasonen als eine Art O-dimensionaler
Baufehler auf. Betrachtet man im realen 3-dimensionalen physikalischen Raum eine relative
Verschiebung zweier Halbraume eines Quasikristalls entlang der Schnittflache, so existiert im
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Gegensatz zu Kristallen aufgrund der fehlenden Trandlationsperiode kein 3-dimensionaler
Verschiebungsvektor, der wieder zu einem ungestérten Quasikristall fdhrt. Auf der
Schnittflache werden die Aufbauregeln verletzt. Die entsprechenden Defekte bezeichnet man
als Phasonendefekte.

g S
P

.

Abb. 2.6: Vergleich der Gitterpunktgenerierung durch die Schnitt- und
Projektionsmethode zwischen dem ungestorten (durchgezogene Koordinaten-
achsen) und dem phasonisch gestorten (gestrichelte Koordinatenachse, X))
Bereich.

In der Schnitt-und-Projektions-Methode (Abb. 2.6) stellt sich der oben geschilderte Vorgang
folgendermal3en dar. Die Komponenten des parallelen und des senkrechten Antells eines

Verzerrungsfeldes U im 6-dimensionalen Hyperraum werden nach Gleichung
U=, (x)+0,(x) (2.6)

als phononische und phasonische Verzerrungen bezeichnet. Sie dirfen aufgrund der
ausschliefdlichen Abhéngigkeit aller physikalischen Eigenschaften des Quasikristalls von den
Koordinaten des 3-dimensionalen physikalischen Raumes x; ebenfalls nur von diesen
abhangen. Ist der Verschiebungsvektor U eines Halbraumes ein vollstandiger Gittervektor

des 6-dimensionalen Hyperraums, liegt nach der Verschiebung wieder ein ungestorter
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Quasikristall vor. Wurde hingegen der Halbraum z.B. nur um den parallelen Anteil U,
verschoben, verbleibt die phononische Verzerrung U, bzw. der fehlende Schlief3ungsvektor

zum vollsténdigen 6-dim. Gittervektor -U, as Fehler. In Abb. 2.6 bedeutet dies eine
Verschiebung des Koordinatensystems um U, im Bereich des gestorten Quasikristalls.

Die in Abb. 2.6 fir den gestorten Bereich erzeugte Fibonacci-Folge liegt auf der
gestrichelten Koordinatenachse x'j. Im Vergleich zu der im ungestorten Bereich generierten
Punktreihe stimmen die meisten Punkte Uberein (schwarz). Es gibt nur einige, gegentiber dem
ungestorten Bereich diskret verschobene Punkte (grau), die als Phasonenflips bezeichnet
werden. Im 2- und 3-dimensionalen Bild entspricht dies einer lokalen Verletzung der
Aufbauregeln, nach denen die dicken und diinnen Rauten oder Rhomboeder angeordnet sind.

Ein Phasonenflip entspricht einer Atomverschiebung auf eine virtuelle Leerstelle (Abb. 2.7).

Abb. 2.7: Phasonenflip in einer Rautenanordnung eines 2-dimensionalen Penrosemusters

Phasonendefekte konnen einzeln (random phasons) oder im Kollektiv in Form von Reihen
(worms) oder Ringen auftreten, wobel sich die Phasonenflips zum Abbau der phasonischen
Verzerrung gegenseitig induzieren konnen. Phasonen fuhren zu struktureller und chemischer
Entordnung des perfekten Quasikristalls und werden in grof3er Dichte as Phasonenunordnung
bezeichnet (phason disorder). Durch Diffusion der Phasonen zu Oberflachen oder anderen
Senken kann die Entordnung riickgangig gemacht werden (retiling).

Phasonen wurden in realen Quasikristallen mithilfe von hochauflésender Elektronenmikros-
kopie nachgewiesen [25]. Gitterlinien einer solchen HochauflGsungsaufnahme zeigen an der
durch die Schnittflache der beiden Halbrdume und der Probenoberfléche gebildeten
Schnittlinie eine sprunghafte Verschiebung, die der Phasonenverzerrung des verschobenen

Hal braumes entspricht.

14



Quasikristalle

Versetzungen:

In volliger Analogie zu Kristallen treten in Quasikristallen ebenfalls Versetzungen als Tréger
der plastischen Verformung auf [25]. Sie sind gleichermal3en durch ihren Burgersvektor und
ithre Linienrichtung charakterisiert. Die Konstruktion einer Versetzung mit Hilfe eines
Volterra-Prozesses erfolgt jedoch im 6-dimensionalen Hyperraum. Damit muss der as
Schliefdvektor definierte Burgersvektor B ein 6-dimensionaler Gittervektor des Hyperraums
sein.

Die Konstruktion einer Stufenversetzung erfolgt Gber das Einschieben einer 5-dimensionalen
Halbebene, die den gesamten orthogonalen Raum enthdlt. Die Versetzungslinie entspricht
analog zu Kristallen dem Weg, entlang dessen sich das Verzerrungsfeld nicht andert. Es ergibt
sich eine eindimensionale Linie im physikalischen Raum plus dem gesamtem orthogonalen

Raum, da nach Gl. (2.6) ein Verzerrungsfeld prinzipiell nicht von den Koordinaten des

orthogonalen Raumes abhangen darf. Die Linienrichtung | im physikalischen Raum ist ein in

jedem Punkt der Versetzungslinie tangential dazu verlaufender Einheitsvektor.

Der Burgersvektor B wird ebenfalls in Analogie zu Kristallen [26] durch einen

Burgersumlauf, bel dem auf der geschlossenen Kurve C um die Versetzung Uber das

Verzerrungsfeld U integriert wird, bestimmt.

B =$dU = §(du, +du,)=b,+b, (2.7)
C C

Die Integration Uber das phononische Verzerrungsfeld einer Versetzung ergibt den parallelen
Antell 5” des Burgersvektors. Dieser entspricht dem von Kristallen bekannten Burgersvektor,
der die kontinuierliche elastische Verschiebung von Gitterpldtzen beschreibt. Bei einer

Stufenversetzung steht B” senkrecht und bel einer Schraubenversetzung parallel zur Linien-

richtung 1. In den fiir Kristalle entwickelten und weiter unten beschriebenen Formalismen

zur plastischen Verformung tbernimmt 5” die Rolle des klassischen Burgersvektors. Der dem

phasonischen Verzerrungsfeld zugehdrige Anteil des Burgersvektors b . beschreibt hingegen

eine Dichteverteilung an Phasonendefekten um die Versetzungdlinie.
Nach Ricker [27] wirkt auf eine Versetzungdinie in ikosaedrischen Quasikristalen eine
verallgemeinerte Peach-K oehler-Kraft

15



Quasikristalle

FVPK = (B”G” + BJ_GJ_ )XT (28)

die neben den Kraften auf die phononischen Komponenten auch den phasonischen
Komponenten Rechnung tréagt, jedoch selbst wiederum nur Komponenten im Parallelraum
besitzt. Wirkt auf die Versetzung eine Kraft unter der sie sich bewegt, kann unter Umsténden
der phasonische Anteil nicht folgen, z.B. wenn bei tiefen Temperaturen Diffusionsprozesse zu

langsam ablaufen. In diesem Fall befindet sich am Ort der Versetzungslinie nur der

phononische Anteil des Burgersvektors B” und in der Spur der Versetzungsbewegung bleibt

dasdurch b , Charakterisierte phasonische Verzerrungsfeld zurtick.

Nach Caillard [28] muss man fir die weitere Betrachtung zwei Typen von Versetzungen und

der inihrer Spur zurtickbleibenden Fehlerflachen unterscheiden.

a) Ist der parallele Anteil des Burgersvektors einer Versetzung gleich der Projektion
eines rationalen Teils eines 6-dimensionalen Gittervektors, so nennt man diese
Versetzung partial und die erzeugte Fehlerflache einen Stapelfehler.

b) Ist der paralele Anteil des Burgersvektors einer Versetzung gleich der Projektion
eines vollstandigen 6-dimensionaen Gittervektors, so nennt man diese Versetzung
perfekt und die erzeugte Fehlerflache eine Phasonenwand.

b ~ . b
B . R = b,oder -b, !
X, X

e

Abb. 2.8: Schematische Darstellung eines Zerfals einer perfekten Versetzung in
ihren parallelen und senkrechten Anteil. Die dazwischen liegende Fehlerflache

kann &quival ent beschrieben werden durch by oder b, . (Nach [28])

Abbildung 2.8 zeigt schematisch die Bewegung einer perfekten Versetzung von X, nach Xe.

Unter dem Einfluss einer Spannung bewegt sich der Phononenanteil des Burgersvektors B”.

Kann der Phasonenanteil b |, z.B. durch zu geringe Diffusionsgeschwindigkeit der Phasonen
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bei niedriger Temperatur, nicht folgen, bleibt eine Fehlerflache in Form eines Phasonenwand
zurick.
Dieser Fehlerflache wurde in verschiedenen Arbeiten eine Fehlerflachenenergie von y =22

mJ/m? bzw. y = 16 m¥m? zugeschrieben [52], die sich wiederum in einer Riickspannung von
Y|, | = 45 MPafiir by = 0,48 nm bzw. y/|b,|= 96 MPafir b, = 0,183 nm auf die Versetzung

auswirkt. Die abgeschétzten Rickspannungen sind klein gegen die bel der plastischen
Verformung bel tiefen Temperaturen aufgebrachten auf3eren Spannungen ¢ von dber 1000
MPa (siehe Kapitel 6.1). Der von dem phononischen Anteil passierte Bereich des
Quasikristalls liegt erst wieder in einer ungestérten Konfiguration vor, wenn das zu einer
perfekten Versetzung im Gleichgewicht gehorige phasonische Verzerrungsfeld durch
Diffusion vollsténdig gefolgt ist.

Elektronenmikroskopische post-mortem Untersuchungen makroskopisch verformter
Einquasikristalle zeigten hauptséchlich Burgersvektoren in 2-zahligen Richtungen mit Betrag
des Pardlelanteils des Burgersvektors von 0,183 nm (seltener: 0,113 nm und 0,296 nm),
wobei as Bewegungsmodus Gleiten vermutet wurde [7].

In anderen Arbeiten wurden von Versetzungen begrenzte Fehlerflachen beobachtet. Mit

einem 5” senkrecht zu den Fehlerflachen kommt fur die Versetzungsbewegung nur Klettern
in Frage. Versetzungen die 2-zdhlige Fehlerflachen begrenzten wiesen ein |B”| =0,48 nm auf
[30]. Fir die 5-zdhlige Fehlerflachen begrenzenden Versetzungen wurden |B”| =0,185nm

und |B”|:O,297 nm ermittelt [29]. Die Paralelanteile aller Burgersvektoren lagen in 2-

zahliger Richtung.

Die Energie einer Versetzung wird in Quasikristallen durch die von ihr erzeugten elastischen
und phasonischen Verzerrungen bestimmt. Der elastische Anteil erzeugt wie in normalen
|2

Kristallen eine Energie proportional zu |5” . Die Energie der phasonischen Verzerrung ist

nach einer ersten Abschétzung von Wollgarten u.a. [31] proportiona zu |B |- In[30] wird die
Maoglichkeit der Dissoziation einer Versetzung mit Burgersvektor B” in zwei Versetzungen
mit den Burgersvektoren by, und b, diskutiert. Die Betrage der drei kolinearen parallelen

2

Burgervektoren verhalten sich wie 1:t':72 Die eastische Energie sinkt, da

by + by P < b, ist. Tritt kein Retiling auf, entspricht die phasonische Verzerrung

zwischen den beiden Versetzungen |5u |. Allgemein gilt fir perfekte Versetzungen, dass |5l |
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um so grofder ist, je kleiner |B”| ist und umgekehrt. Die Energie der phasonischen Fehlerflache

infolge der Bewegung von by, ist gréRer as die von by, da |by, |>|b, |. Der Abstand der

beiden V ersetzungen entspricht dem Gleichgewicht zwischen der abstol3enden Kraft durch die
Reduzierung der elastischen Versetzungsenergien infolge der kirzeren Parallelanteile der

Burgervektoren mit der anziehenden Kraft durch die Bildung einer, im Vergleich zur Spur
von 5” , energiereicheren Fehlerflache zwischen den beiden dissoziierten Versetzungen.

Betrachtet man den gleichen Fall bel einer hdheren Temperatur, wo retiling in grof3erem
Mal3e auftritt, 16sen sich die vorher relativ scharfen Fehlerflachen durch retiling auf und die
daraus resultierende anziehende Kraft félt weg. Die abstofRende elastische Kraft ist die
gleiche. Dies fuhrt zur Entkopplung der beiden Versetzungen. Dieser Prozess kann sich an
den beiden neuen Versetzungen wiederholen, bis der an der Aufspaltung beteiligte Phasonen-
fehler zu komplex fur effektives retiling wird. Als eine Konsequenz werden bei niedrigen
Temperaturen grol3ere Burgersvektoren erwartet, da das fur die Auflosung der Fehlerflachen
notige Retiling langsamer abl &uft.

In einer anderen Arbeit von Caillard u.a. [32] wurde der Unterschied im Charakter der
Fehlerflachen nach Gleiten oder Klettern entlang einer 2-zéhligen Ebene anhand eines
Penrose-Musters betrachtet. Danach scheint das Klettern durch Bildung oder Annihilation
eines Wurms einfacher vorstellbar als das Gleiten auf einer rauen Ebene. Nach dem Gleiten

verbleiben demnach Zonen, die nicht durch Retiling geordnet werden kdnnen.
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3. Theoretische Grundlagen zu den Plastizitdtss und Mikro-

strukturunter suchungen

3.1 Theoretische Grundlagen der plastischen Verformung von Kristallen

Eine ausfiihrliche Darstellung der Theorie der plastischen Verformung findet man z.B. in
Kocks u.a. [33]. Fiir die makroskopischen Verformungsversuche wurden quaderformige
Proben der Lange Iy und der Querschnittsflaiche Ay benutzt. Wirken auf die Stirnflichen dieser
Probe zwei entgegengesetzt gleichgrofe Krifte F, so erzeugt dies in dem Korper eine

Normalspannung G

c=—o. (3.1)

Ist das Produkt der Stirnflichennormalen mit der jeweils angreifenden Normalkraft negativ,
handelt es sich um eine Druckspannung, im umgekehrten Fall um eine Zugspannung.
Die Normalspannung ¢ fiihrt zu einer Lingendnderung des Korpers um Al, die proportional

zur Gesamtlange | ist, und als Gesamtdehnung & bezeichnet wird

€ =—. (3.2)

Fiir Spannungen unterhalb der Proportionalititsgrenze Gp gibt es einen reversiblen, linearen
Zusammenhang zwischen der Spannung ¢ und der totalen Dehnung &, welcher durch das

Hooke sche Gesetz

€, =

el

O
— 33

B (3.3)

beschrieben wird. E ist der Elastizititsmodul. Erfolgen die reversiblen Anderungen innerhalb
der Zeit, die der Schall zur Durchquerung des Korpers benétigt, werden sie als elastisch
bezeichnet. Stellen sich die Verformungen langsamer ein, handelt es sich um einen
anelastischen Bereich. Uberschreitet die Spannung die Elastizititsgrenze o, bleibt auch nach

vollstédndiger Entlastung eine bleibende, irreversible Forménderung des Festkorpers zuriick.
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Dieser Bereich wird als plastischer Bereich bezeichnet. Die Gesamtdehnung &; kann dann in

einen elastischen Anteil €, und einen plastischen Anteil € getrennt werden
€, =€, tE. (3.4)

In verschiedenen Arbeiten (z.B. [2, 3]) wurde gezeigt, dass die plastische Verformung in

Quasikristallen dhnlich wie in Kristallen iiber die Bewegung von Versetzungen erfolgt. In
Kristallen werden die Versetzungen durch ihre Linienrichtung 1 und den 3-dimensionalen
Burgersvektor b charakterisiert. Die Erweiterung fiir den Fall der Quasikristalle wurde

bereits in Kapitel 2.3 beschrieben. Wie dort dargelegt wurde, entspricht der Parallelanteil BH

des 6-dimensionalen Burgersvektors dem Burgersvektor b in Kristallen. Wesentliche
Verformungseigenschaften der Quasikristalle lassen sich mit der Theorie der Verformung der
Kristalle deuten, die im folgenden beschrieben wird.

Entlang der von der Versetzung iiberstrichenen Fliache ist der obere gegen den unteren Teil
der Probe um den Vektor b verschoben. Man unterscheidet Stufenversetzungen, bei denen b

senkrecht zu 1 steht, und Schraubenversetzungen, wo diese parallel sind. Die Versetzungs-
bewegung kann konservativ oder nichtkonservativ sein. Sie ist konservativ, wenn das durch
Burgersvektor, Linienrichtung und Bewegungsrichtung aufgespannte Volumen Null ist. Das
bedeutet, dass fiir die Bewegung kein lokaler Materialtransport, z.B. ein Atom- oder
Leerstellenstrom, notwendig ist. Im umgekehrten Fall spricht man von nichtkonservativer

Versetzungsbewegung.

Gleiten:
Der wichtigste Mechanismus zur plastischen Verformung von kristallinen Festkorpern ist

die konservative Versetzungsbewegung, das Gleiten. Wie in Abb. 3.1 dargestellt, wird die

Bewegungsebene von 1 und b aufgespannt und Gleitebene genannt. Fiir Schrauben-

versetzungen ist jede die Versetzungslinie enthaltende Ebene eine mdgliche Gleitebene.
Uber die durch b bestimmte elastische Verzerrung erfahrt die Versetzung im Spannungsfeld

pro Einheitslidnge die sogenannte Peach-Koehler Kraft

Foe = (ob)x1 . (3.5)
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Diese wirkt an jedem Ort der Versetzung senkrecht zur Linienrichtung. Die Erweiterung fiir
Quasikristalle wurde bereits in Abschnitt 2.3 beschrieben. Beim Versetzungsgleiten spielt nur
die Kraft in Gleitrichtung eine Rolle. Es braucht daher nur die in dem durch
Gleitebenennormale und Gleitrichtung charakterisierten Gleitsystem (Abb. 3.1) wirkende
Schubspannung T betrachtet zu werden. Aus rein geometrischer Uberlegungen ergibt sich der

Zusammenhang zur angreifenden Normalspannung

T=mO (3.6)
mit dem Schmidtfaktor
mg = cos(d)cos(N). (3.7)

¢ ist der Winkel zwischen der Druckachse und der Gleitebenennormale und A derjenige

zwischen der Druckachse und der Gleitrichtung.

Druckrichtung
Gleitebenen-

normale |
\Yd) s
GleitebeV Iy

_ 4

/| Versetzungslinie

b

Gleitrichtung

Abb. 3.1: Durch Gleitebene und Gleitrichtung definiertes Gleitsystem
Pro Einheitsldnge der Versetzung wirkt dann in Gleitrichtung senkrecht zur Versetzungslinie

eine Kraft
Fy=1bh. (3.8)
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Oberhalb eines kritischen Wertes konnen die Versetzungen unter dem Einfluss dieser Kraft
gleiten. Bewegen sich Versetzungen eines Gleitsystems mit der Versetzungsdichte p,, mit der

Geschwindigkeit v, so erzeugt dies eine plastische Dehnrate
E€=p,mbv. (3.9)

Diese Beziehung wird Orowan-Beziehung genannt. Bei einem realen Verformungsexperiment
werden gewohnlich mehrere Gleitsysteme aktiviert. Zudem bewegen sich nicht alle
Versetzungen mit der gleichen Geschwindigkeit und die Gleitversetzungsdichte ist meist nicht
konstant. Fiir die Interpretation makroskopischer Messwerte eines Verformungsexperimentes
sind die mikroskopischen Groflen der rechten Seite von GI. (3.9) als Mittelwerte zu verstehen.

Wirken keine Krifte auf eine Versetzung, verbleibt diese in einem lokalen Minimum der
Wechselwirkungsenergie des Spannungsfeldes der Versetzung mit dem Gitter in Ruhe. Fiir
die Bewegung der Versetzung zum néchsten Minimum muss eine Energiebarriere
iberwunden werden. Dies kann z.B. durch das Peierls-Modell beschrieben werden. Die Kraft,
mit der zwei durch die Gleitebene getrennte Halbrdume aneinander vorbeigleiten, muss
antisymmetrisch beziiglich der Verschiebung x sein und fiir kleine Verschiebungen x—0 der
Definition des Schubmoduls entsprechen. Die Gitterkonstante wird mit a bezeichnet. Daraus

folgt fiir die Wechselwirkungskraft das Sinus-Gesetz [22]

F,, (x)=G(x)b’ = f—ésin(z%). (3.10)

Zur Uberwindung der Peierls-Barriere muss an der Versetzung die Peierls-Energie W,

2
W, = Gb exp{— 2’“} 3.11)
2nK, Kb

geleistet werden. Der maximale Widerstand wird hiufig Peierlsspannung 1, genannt. Diese

muss fiir die Bewegung der Versetzung iiberwunden werden.

2G 2ma
Tp = ?exp{— K—b} (312)

22



Theoretische Grundlagen

Hierbei ist fiir Schraubenversetzungen K, = 1 und fiir Stufenversetzungen K, = 1-v. v ist die
Poisson'sche Zahl. Gleichung (3.12) stellt die Peierlsspannung bei T=0K dar. Die
Versetzungsbewegung bei endlichen Temperaturen wird durch das Doppelkinkmodell
beschrieben. Trotzdem zeigt Gl. (3.12), dass die zur Bewegung der Versetzungen und damit
zur plastischen Verformung notwendigen Spannungen viel kleiner sind als die theoretische
Schubfestigkeit von etwa Tp = G/6. AuBBerdem wird klar, dass der Netzebenenabstand a der
Gleitebenen groB3 und der Burgersvektor b klein sein muss, um eine moglichst geringe
Peierlsspannung zu erhalten. Experimente zeigen, dass sich die Versetzungsgeschwindigkeit
im Bereich niedriger Geschwindigkeiten durch eine Arrhenius-Beziehung

AF_—VT*} (3.13)

V=V, exp{— T
darstellen 14Bt. Diese Gleichung beschreibt die thermische Uberwindung einer Barriere der
Freien Energie AF mit Hilfe einer am Ort der Versetzung wirkenden -effektiven
Schubspannung T bei einer endlichen Temperatur T und wird in Abb. 3.2 schematisch
dargestellt. Der Vorfaktor vy wird als konstant angenommen. Er ergibt sich aus dem Produkt
der Anlauffrequenz der Versetzung gegen das Hindernis vp mit der Sprungdistanz d. Die
Sprungdistanz ist die freie Weglinge zwischen zwei durch thermische Aktivierung zu
tiberwindenden Hindernissen. V ist das sogenannte Aktivierungsvolumen und k die

Boltzmannkonstante.

Tl
L
>

Lot Lt

\\\\\\\\\\\\\\

Abb. 3.2: Schematische Kraft-Abstandskurve fiir eine thermisch aktivierte
Versetzungsbewegung.
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Eine Versetzung sei an zwei Hindernissen mit dem Abstand 2-L gepinnt und trifft beim
Ausbauchen auf ein dazwischen liegendes Hindernis. Die Versetzung greift dann mit einer
Kraft

F=Lbt (3.14)

am Hindernis an. Ist die sogenannte Hindernisstirke F; >F, verweilt diese bei T=0K im
Gleichgewicht im Punkt x;. Um das Hindernis zu iliberwinden, muss die Versetzung die
Aktivierungsdistanz Ax bis zum Punkt x, zurlicklegen und dabei die Freie Energie AF
aufbringen. Liegt eine endliche Temperatur vor, kann das Hindernis mit einer endlichen
Wahrscheinlichkeit durch thermische Aktivierung iiberwunden werden. Dabei muss das
Wirmebad kurzzeitig die Freie Aktivierungsenergie AG aufbringen, welche sich aus der um

die Arbeit der duBeren Spannung AW verringerten Freien Energie ergibt:

AG = AF - AW (3.15)
mit

AW = T Lb-Ax (3.16)

Das Produkt L-b-Ax ist das oben eingefiihrte Aktivierungsvolumen V, und L-Ax wird als

Aktivierungsfliche AA bezeichnet.
V=L1b-Ax =b-AA (3.17)

Im allgemeinen ist die am Ort der Versetzung angreifende effektive Schubspannung T nicht
gleich der von der dufleren Spannung ¢ nach Gl. (3.6) induzierten Schubspannung 1. Die
durch den Burgersvektor b charakterisierten Versetzungen verursachen durch die elastische

Verzerrung des Gitters ein Spannungsfeld. Fiir den einfachen Fall einer Schrauben-

versetzungen hat das Spannungsfeld in Polarkoordinaten (z.B. [34]) die Form

T :% (3.18)

mit dem Schubmodul p und dem senkrechten Abstand r zur Versetzung. Die Uberlagerung

aller weitreichenden Spannungsfelder der Versetzungen im Kristall erzeugt eine
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ortsabhéngige innere Spannung T;. Nach Seeger [35] reduziert die innere Spannung die

dullere, so dass
T=1-1,. (3.19)

Fiir parallele Versetzungen ist T; nach Taylor [36] durch die Versetzungsdichte p bestimmt,
mit

T = obp . (3.20)

Die numerische Konstante o liegt in Kristallen zwischen 0,2 und 1. Fiir Quasikristalle ist
wenig iiber die elastische Wechselwirkung von Versetzungen bekannt, so dass fiir spétere
Rechnungen o= 0,5 eingesetzt wird. Mit Hilfe der Orowan-Beziehung (3.9) kann von der

Versetzungsgeschwindigkeit v nach Gl. (3.13) auf die Dehnrate geschlossen werden.

(3.21)

AF—-VT1*
kT

€=p,bvy exp{—

Die Beziehungen (3.3), (3.4), (3.6), (3.19), (3.20) und (3.21) stellen zusammen mit einer
kinetischen Gleichung fiir die Versetzungsdichte p ein Gleichungssystem zur phenomeno-
logischen Beschreibung der plastischen Verformung dar. Das Aktivierungsvolumen kann

unter der Voraussetzung, dass wahrend des Messvorgangs pp, und T; konstant bleiben, mit

V:_(dAG) :k_T(dln(e/eo)j _ kT (3.22)
dt ); m, do S S
bestimmt werden.
do
r = 3.23
* dlné¢ (3:23)

wird experimentelle Dehnratenempfindlichkeit der FlieBspannung genannt.
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Klettern:

Der zweite Grenzfall der Bewegung der Versetzungen ist die nichtkonservative Bewegung,
das sogenannte Klettern. Aufgrund des notwendigen Materietransports ist Leerstellen- oder
Zwischengitteratomdiffusion notwendig, welche nur bei hoheren Temperaturen effektiv
stattfinden. Man bezeichnet die Entfernung einer Atomreihe einer eingeschobenen Halbebene
einer Stufenversetzung durch Absorption von Leerstellen oder Emission von Zwischengitter-
atomen als positives Klettern und den umgekehrten Fall als negatives Klettern. Die
Bildungsenergie von Zwischengitteratomen ist im allgemeinen grofBer als diejenige fiir
Leerstellen, weshalb fiir die Kletterprozesse hauptsidchlich Leerstellenmechanismen in Frage
kommen.

Betrachtet wird der Fall einer parallel zur Stirnfliche einer Druckprobe eingeschobenen
Halbebene. Bei einer Druckspannung wird der Hauptteil der Peach-Koehler-Kraft (3.5) durch
die duBere Spannung bestimmt. Diese wirkt auf die am Ende der Halbebene befindliche
Stufenversetzung und fiihrt zur Verkleinerung der Halbebene unter Leerstellenabsorption. Die
Stufenversetzung klettert positiv. Allgemein tritt bei Druckspannung Leerstellenabsorption
bei allen Kletterbewegungen in Richtung der durch die Spannungen hervorgerufenen Kréfte
auf. Durch die Leerstellenabsorption in der Ndhe der kletternden Versetzung entsteht ein
Leerstellen-Konzentrationsgradient gegeniiber dem umgebenden Material, der wiederum zu

einer chemischen Kraft

F, = bk—Tln[c—Oj (3.24)
Q Cs

auf die kletternde Versetzung fiihrt, die der dulleren Kraft entgegen wirkt. Im Gleichgewicht

der beiden Kréfte stellt sich an der kletternden Versetzung eine Gleichgewichtskonzentration

E'-0'Q cQ
Co = exp[— <fk—"[)} =c, exp[ﬁ} (3.25)

der Leerstellen unter dem Einfluss einer Spannung ein.

Co = exp[— E’ﬂ (3.26)
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ist die Gleichgewichtskonzentration der Leerstellen ohne angreifende Spannung. Fiir den Fall
einer Druckspannung ist die effektiv auf die Versetzung wirkende Spannung o negativ und
nach GI. (3.25) ist ¢5 < ¢o. Im Gleichgewicht zwischen der duBBeren und der chemischen Kraft
wird die Versetzungsgeschwindigkeit durch der Leerstellenstrom zur kletternden Versetzung
bestimmt. Als Leerstellenquellen konnen Oberflichen oder andere, sich nichtkonservativ

bewegende Versetzungen dienen.
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3.2 Theoretische Grundlagen der Mikrostrukturanalyse im Transmissions-

elektronenmikroskop

Die Untersuchung der durch die makroskopischen Druckversuche gebildeten Verformungs-
strukturen erfolgte mit einem TEM. Es handelt sich dabei um en Hoéchstspannungs-
Elektronenmikroskop (HEM) mit einer Beschleunigungsspannung von 1 MeV. Die Kontrast-
entstehung bel der Abbildung von Quasikristallen erfolgt in @hnlicher Weise wie in
kristallinen Materialien, welche z.B. in [37] ausfuhrlich beschrieben ist. Auf Unterschiede
wird besonders aufmerksam gemacht. Die Versetzungsstrukturen und flachenhaften Fehler
werden im Beugungskontrast as zweidimensionale Projektion des durchstrahlten
Probenvolumens abgebildet. Mit Hilfe sogenannter Ausléschungsbedingungen kann der
Charakter einzelner Gitterbaufehler bestimmt werden. Im folgenden sollen die genutzten
Methoden zur Mikrostrukturanalyse auf der Grundlage der kinematischen Theorie etwas
genauer betrachtet werden.

Zur Bildentstehung im TEM wird ein Strahl schneller Elektronen durch eine diinne Folie des
zu untersuchenden Probenmaterials geschickt. Die maximal durchstrahlbare Foliendicke tiax
héngt von der chemischen Zusammensetzung des Probenmaterials und von der Energie der
Elektronen ab. Aufgrund der hohen Beschleunigungsspannung des HEM konnen relativ dicke
Folien durchstrahlt und damit grof3e Probenvolumina abgebildet werden. Fir den Fall von
Al7sPd1Mngs und einer Beschleunigungsspannung von Upes =1MeV kann man als
maximal durchstrahlbare Foliendicke etwa 1lum annehmen. Zur Abbildung wird der
Wellencharakter der Elektronen genutzt, die an den Atomen gestreut werden. Bel geeigneter
Lage der Probe zum Primérstrahl wird ein Tell der einfallenden Elektronen in eine bestimmte
Richtung gebeugt. Die genaue Geometrie einer solchen Lage, wird anhand der Ewald-
Konstruktion (Abb. 3.3) klar.

Ein mit k, bezeichneter Wellenzahlvektor zeigt in Richtung des einfallenden Primérel ek-
tronenstrahls und besitzt den Betrag 1/A, mit der de Broglie-Wellenlange A der Elektronen.
Schneidet die Ewald-Kugel mit dem Radius |E0| einen Punkt des reziproken Gitters, so ist fur

diedurch g représentierte Netzebenenschar die Bragg’ sche Beugungsbedingung

Nk =2d-sind (neN) (3.27)
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erfiillt. Der Netzebenenabstand betragt d = 1/|g|. Ein Teil der Strahlintensitét wird in die

Richtung k gebeugt. Der Winkel zwischen k, und k wird mit 20 bezeichnet.

Abb. 3.3: Ewaldkonstruktion fur die Beugung an einer dinnen Folie. Die rezi-
proken Gitterpunkte sind in Richtung der Foliennormale zu Stébchen entartet.

Die Intensitét des gebeugten Strahls hangt vom sogenannten Anregungsfehler s=|s| ab, der
die Abweichung der Ewald-Kugel von der exakten Bragg-Lage beschreibt:

$=(k-Ko)-g (328)

Ist to die Probendicke in Richtung des Nullstrahls und &g die Extinktionslénge, so ist diein

Richtung k gebeugte Intensitét

I L )

"TE sy

(3.29)

Im Fale einer dinnen Folie sind die reziproken Gitterpunkte zu Stabchen, parallel zur

Foliennormal e entartet.
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Werden mehrere reziproke Gitterpunkte angeregt, so spricht man vom Mehrstrahlfall. Wird
neben dem am Ende von Ro befindlichen, nur ein weiterer reziproker Gitterpunkt angeregt, so

spricht man vom Zweistrahlfall.

Im Zweistrahifall teilt sich die gesamte Strahlintensitét nach dem Probendurchlauf in die
Richtungen des ungebeugten Primérstrahls und des gebeugten Strahls. Mittels eines elektro-
magnetischen Linsensystems wird das in Richtung des enfalenden Strahls auf die
Folienunterseite projizierte Probenvolumen vergrof3ert abgebildet. Im Modus des Beugungs-
kontrasts wird in der hinteren Brennebene der Objektivlinse unter Verwendung der Objektiv-
Apertur-Blende nur ein Strahl zur Abbildung durchgelassen. Bildet man mit dem Primérstrahl
ab, entsteht eine Hellfeldabbildung, benutzt man einen abgebeugten Strahl, so ist es eine
Dunkel feldabbildung.

Wird ein reziproker Gitterpunkt im Zweistrahlfall mit einem endlichen Anregungsfehler s
angeregt, so wird ein durch Gl. (3.29) bestimmter Tell des einfalenden Primérstrahls in

Richtung k gebeugt und von der Objektiv-Apertur-Blende ausgeblendet. Das mit dem
Priméarstrahl beobachtete Bild ist um so dunkler je kleiner sist. Liegt in dem durchleuchteten

Probenbereich eine Versetzung mit einer durch den Burgersvektor b beschriebenen Gitter-
verzerrung, existieren bei geeigneter Lage von @ zu b in der Nahe der Versetzung verbogene
Netzebenen mit einem kleineren Anregungsfehler als fir den ungestorten Bereich (Abb. 3.4).

Aus diesem Bereich nahe der Versetzung wird lokal mehr Strahlintensitét in Richtung k
gebeugt. In der Hellfeldabbildung wird dieser Strahl spater ausgeblendet, und im Bild
erscheint dieser Bereich dunkler as seine Umgebung. Im Zweistrahifall verhdt sich das
Dunkelfeldbild komplementar zum Hellfeldbild.

Linienrichtung T

S <0 ®

Burgersvektor b
P

Abb. 3.4: Anregungsfehler in der Ewald-Konstruktion und Beugung an den ver-
bogenen Netzebenen in der Nahe einer Stufenversetzung.
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Die beobachtete Versetzungslinie liegt im Bild neben dem Versetzungskern. Der
Versetzungskontrast erscheint in Linienrichtung | gesehen fiir

(3.30).

© B) S > 0linksneben Kern
g < Orechtsneben Kern

Bel der Abbildung im HEM ist der Radius der Ewald-Kugel wegen der kleinen de Broglie-
Wellenlange der Elektronen [A (IMeV) =8,71-10" m] sehr groR. Zusammen mit dem bei
ikosaedrischen Quasikristallen sehr dicht mit Gitterpunkten belegten reziproken Raum ist die
Einstellung eines exakten Zweistrahlfalls nicht moglich. Es werden meistens sogenannte
systematische Rethen von reziproken Gitterpunkten angeregt. Der Kontrast im Hellfeldbild
des Mehrstrahifalles setzt sich as Superposition der "enthaltenen Zweistrahlféle" zusammen.

Die mit den verschiedenen Anregungen erzeugten Dunkelfeldbilder entsprechen hingegen

ithrem Pendant des jeweiligen Zweistrahlfalles.

Eine Versetzung kann bel der Abbildung im Beugungskontrast aber auch ausgeldscht, also
nicht sichtbar sein. In kristallinen Materiaien tritt dieser Fall ein, wenn das Verzerrungsfeld
der Versetzung keine Anteile in Richtung der Flachennormale der in Braggreflektion
stehenden Netzebenenschar besitzt. Fir Schraubenversetzungen lautet die Bedingung fur Aus-

|6schung des Kontrastes:

g-b=0 (3.31)

Bel Stufenversetzungen liegen unter der Bedingung (3.31) jedoch immer noch geringe
Verzerrungen in Normalenrichtung der reflektierenden Netzebenenschar vor, was zu einem

geringen Restkontrast fihrt. Erst wenn zusétzlich noch die Bedingung 1|g erfillt ist,
verschwindet der Kontrast vollstéandig.
Fir Quasikristalle gelten ahnliche Bedingungen, jedoch muss die durch b | Charakterisierte

phasonische Verzerrung berticksichtigt werden. Nach Wollgarten u.a. [38] muss Gl. (3.31) fir

Quasikristalein der Form
G-B=0& g -b+g,-b, =0 (3.32)
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erweitert werden. Fur die Erfullung von Gl. (3.32) gibt es zwei Moéglichkeiten. Die erste ist

eine sogenannte starke Ausldschung (strong extinction condition: SEC), wo g, - B” =0 ist. In

diesem Fall ist g, -b, =0 automatisch auch erflllt. Die zweite Mdglichkeit ist eine schwache
Ausldschung (weak extinction condition: WEC) bei der §,-b,=-0, ‘b, ist. Fir den ersten

Fall tritt fir jeden Reflex einer systematischen Reihe Ausldschung auf. Im zweiten Fall ist nur
fur einen Reflex (und 6-dimensional linear abhéngige) einer systematischen Reihe der
Versetzungskontrast ausgeloscht. Dieses Phdnomen ist quasikristallspezifisch  und
verdeutlicht, dass nicht nur kontinuierliche phononische Verschiebungen sondern auch
diskrete phasonische Fehlordnung zur Anderung der Interferenz der an den Atomen
gestreuten Wellen fuhrt.

Die Bestimmung der Richtung des Parallelanteils des Burgersvektors erfolgt in Analogie zu

Kristallen durch Bildung des Kreuzproduktes linear unabhéngiger Anregungsvektoren @

zweier starker Ausldschungen. Findet man zusétzlich noch eine schwache Ausl6schung kann
die Richtung des 6-dimensionalen Burgervektors bestimmt werden. Der Betrag kann mit
Ausloschungen aufgrund ihres Charakters einer Orthogonalitétsabfrage nicht bestimmt
werden. Im HEM ist die Einstellung eines Zweistrahifalls als Voraussetzung fir eine WEC
nicht moglich, weshalb die Richtung des vollstandigen 6-dimensionalen Burgersvektors nicht

bestimmt werden konnte.

Neben der Burgersvektorrichtung ist auch die Linienrichtung einer Versetzung von Interesse.
Zusammen lassen sich Aussagen Uber den Charakter der Versetzung (Stufe, Schraube) und
der Gleitebene treffen. Die Linienrichtung ist in einer einfachen Abbildung jedoch nur in der
Projektion zu sehen, was keine Aussagen Uber den Anstieg innerhalb der Probe erlaubt.
Mittels einer Stereoabbildung kann jedoch die rdumliche Lage der Versetzungen sichtbar
gemacht werden. Ein Beispiel ist in Abb. 3.5 dargestellt. Dazu wurden von der zu unter-
suchenden Probenstelle zwei Bilder mit dem gleichen Anregungsvektor gemacht, wobel die
Probe um die Richtung des Anregungsvektors jeweils um ca. 5° nach links und rechts gekippt
wurde. Betrachtet man die beiden Bilder unter einem Stereobetrachter, wo jedes Auge nur
jewells eines der beiden Bilder sieht, ergibt sich ein rdumlicher Eindruck der in Kontrast
befindlichen Mikrostruktur. Bei Kenntnis des Kippwinkels zwischen den beiden Bildern kann
die Tiefe von Strukturen bestimmt werden.

Abgesehen von quadlitativen Aussagen ist fur viele Betrachtungen eine quantitative
Beschreibung der Verformungsmikrostruktur nétig. So dient die Versetzungsdichte z.B. fir
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die Berechnung von inneren Spannungen oder die modellhafte Beschreibung
makroskopischer Dehnraten (siehe Kapitel 3.1). Die Versetzungsdichte ist definiert als

gesamte Linienlange L pro Volumen V

L
P=y" (3.33)

Da im Bild nur die projizierte anstatt der tatséchlichen Linienlénge zu sehen ist, muss die
raumliche Anordnung der Versetzungen bekannt sein, oder es missen entsprechende
Annahmen gemacht werden. Im folgenden soll die in dieser Arbeit verwendete
Schnittpunktmethode [39] zur V ersetzungsdichtebestimmung vorgestellt werden (Abb. 3.6).
Wie in der verwandten Durchstol3punktmethode geht man von einer isotropen Verteilung der
Linienrichtungen aus. Legt man in das Bild eine beliebig orientierte Strecke der Lange Ls und
ermittelt die Zahl der Schnittpunkte mit Versetzungslinien Ng, erhdlt man bel Kenntnis der
Probendicke t eine Schnittpunktdichte

s (3.34)

Der Faktor f zur Korrektur der ausgel6schten Versetzungen wurde von Rosenfeld [40] zu
f = 1,84 + 0,12 bestimmt. Zwischen der Schnittpunktdichte ps und der in Gl. (3.33) definierten
Versetzungsdichte p besteht der Zusammenhang

2-N
p:2-ps:f-L tS (3.35)
S

Fur Versetzungsstrukturen, fur die eine isotrope Linienrichtungsverteilung nur eine schlechte
Néherung darstellt, wurden die mit der Schnittpunktmethode ermittelten Werte der
Versetzungsdichte fir verschiedene Richtungen und Lagen der Schnittlinie arithmetisch
gemittelt. Neben der Mdéglichkeit, die Versetzungsdichte stichprobenartig in sehr kleinen
Bereichen zu bestimmen, kann durch Roéntgenbeugung eine integrae Messung der
Versetzungsdichte Uber relativ grof3e Probenvolumina durchgefihrt werden. Dabei wird die
von den Versetzungen erzeugte elastische Verzerrung des Gitters Uber die Vergrol3erung der
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Versetzungslinie

Schnittlinie Ny

Abb. 3.6: Schematische Darstellung der Schnittpunktmethode. Die zur Bestim-
mung der Schnittpunktdichte benutzte Schnittlinie entspricht der Projektion der
grauen Schnittebene.

Habwertsbreite der Rontgenreflexe gemessen. Das elastische Verzerrungsfeld der
Versetzungen fuhrt in ihrer N&he zu einer leichten Verkippung der Netzebenen und damit, im
Vergleich zum unverzerrten Gitter, zu lokal abweichenden Beugungswinkeln. Bei der
Anayse der Peakprofile nach Williamson und Hall [41] werden die Halbwertsbreiten der
Rontgenreflexe tber einen die Ordnung der Reflexe enthaltenden Wert in einem sogenannten
Williamson-Hall-Plot dargestellt, wobel die Habwertsbreiten mit héheren Ordnungen
zunehmen. Aus der Parameteranpassung einer speziellen Funktion an diese Messpunkte kann
sowohl die Partikelgrof3e as auch die Versetzungsdichte bestimmt werden. Entsprechende
Messungen existieren bisher nicht. Erste Ergebnisse aus einer Zusammenarbeit mit der
Arbeitsgruppe von Prof. Hoche von der Martin-Luther-Universitét Halle/Wittenberg werden
in Abschnitt 6.2 vorgestellt.
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4. Stand der Forschung

Erste Uberlegungen schlossen aufgrund der fehlenden Translationssymmetrie die plastische
Verformung von Quasikristallen Uber die Bewegung von Versetzungen aus [42, 43, 44, 45].
Elektronenmikroskopische Untersuchungen [46] an dekagonalen Quasikristallen und eine
hydrodynamische Theorie der Versetzungsbewegung [47] gaben jedoch erste Hinweise auf
einen Versetzungsmechanismus. Die ersten Untersuchungen an ikosaedrischen
Quasikristallen [18,48] ener AlgsCuxpCos-Phase zeigten Versetzungen, deren
Ausl6schungsverhalten auf Burgersvektoren parallel zu 2-z&hligen Richtungen hinwiesen. Die
dramatische Erhéhung der Versetzungsdichte in ikosaedrischen Al-Pd-Mn-Einquasikristallen
nach makroskopischer Verformung bei 750°C war der erste Beweis fir enen
V ersetzungsmechanismus der plastischen Verformung [2].

Die fur Kristalle entwickelte und fur Quasikristalle schon experimentell genutzte Methode
der Kontrastausldschung zur Bestimmung der Burgersvektorrichtung wurde von Wollgarten
[38] fur Quasikristalle erweitert, wie in Abschnitt 3.2 beschrieben wurde. Bel In-situ-
Verformung von ikosaedrischen Al-Pd-Mn-Einquasikristallen mit einer Hochtemperatur-
Dehnelnrichtung im HEM konnte durch Kooperation der Jilicher Quasikristallgruppe mit der
Arbeitgruppe in Halle [3] Versetzungsbewegung erstmals direkt beobachtet werden.

Die ersten Untersuchungen der intrinsischen makroskopischen Verformungsei genschaften
wurden von Feuerbacher u.a. [6] durchgefuhrt. Mit Hilfe der in dieser Arbeit nicht
angewendeten Methode der Beugung im konvergenten Strahl wurden 6-dimensionale
Burgersvektoren einer Reihe von Versetzungen ermittelt [40]. Dabei wurde unverformtes
sowie bel hoheren Temperaturen (>680°C) verformtes Probenmaterial untersucht. Am

haufigsten wurde ein 2-zdhliger Burgersvektor mit |5|||=O,183 nm ermittelt, dessen
senkrechter Anteil um den Faktor 1> groRer ist as der Paralelanteil. Im Ensemble der
untersuchten Versetzungen zeigte sich ein erhohter Stufenanteil. Fur die Versetzungs-
bewegung wurde Versetzungsgleiten angenommen, ohne jedoch die Bewegungsebene zu
kennen.

Elektronenmikroskopische Untersuchungen [49, 50] zeigten im Bereich der oberen
Streckgrenze (siehe Kap. 6.1) der Verformungskurve eine starke Zunahme der
Versetzungsdichte und erst an der unteren Streckgrenze ein Maximum, mit einer im
anschlief3enden stationdren Bereich leicht abnehmenden Dichte.
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Die Verformungskurven von Temperaturen tUber 630°C zeigen nach einem elastischen
Anfahrtsbereich eine starke Verfestigung bis zur oberen Streckgrenze, was mit dem starken
Anwachsen der Versetzungsdichte verbunden ist. Die Versetzungsbildung soll dabei Uber
einen Multiplikations-Mechanismus dhnlich wie in vielen Kristallen ablaufen. Nach der
oberen Streckgrenze falt die Spannung auf den Wert der unteren Streckgrenze ab und bleibt
dann néherungsweise Uber einige Prozent plastischer Verformung konstant. Die experimentell
ermittelten grof3en Werte fur die Aktivierungsenthalpie von bis zu 7 €V und die des
Aktivierungsvolumens von V = 1 nm® wurden im Rahmen des sogenannten Cluster-Reibungs-
Modells diskutiert [49]. Danach bilden die stark gebundenen Pseudo-Mackey-Cluster lokale
Hindernisse, die, wie in Abb. 4.1a oben schematisch dargestellt, von den Versetzungen
einzeln thermisch aktiviert Uberwunden werden muissen. Raster-Tunnel Mikroskopie-
Aufnahmen von Spaltflachen sollen die Annahme stark gebundener Cluster untermauern [51].

Nach Gl. (3.17) ergibt sich aus dem Durchmesser der Cluster (ca. 0,9 nm), dem mittleren

Abstand (ca. 1 nm) und dem Betrag des Burgersvektors (|by|=0,183 nm) ein maximales
Aktivierungsvolumen von 0,16 nm® fir dieses Model, was markant kleiner als der oben
angegebene Wert von 1nm® ist. Zur Beseitigung dieser Diskrepanz und zur besseren
Erkldrung der experimentell gefundenen hohen Aktivierungsenergien wurde dieses Modell
modifiziert [52].

b)

3) AA
Abb. 4.1: Schema des Cluster-Reibungs-Modells in der Originalversion [49] oben in Bild a)
und der verfeinerten Version [52] unten. AA =V/b ist die Aktivierungsflache. Der Pelerls-

Mechanismus st auf atomarer Skalain Bild b) oben dargestellt und auf Cluster-Niveau unten.
Die 5-zéhlige Ebene entstammt dem Strukturmodell von Boudard u.a. [14].
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Die Cluster stellen demnach schwache Hindernisse dar, die nach der Theorie der
Mischkristallhartung von Labusch und Schwarz [53] nicht individuell, sondern wie im
unteren Teil von Abb. 4.1a skizziert, in einem kollektiven Vorgang Gberwunden werden. Die
bei Brunner u.a. [54] beobachtete Verformungsentfestigung wird im Cluster-Reibungs-Modéell
durch die Abnahme der Hindernisdichte infolge der Zerstorung der Cluster mit
fortschreitender plastischer Verformung erklart.

Ein aternatives Modell zur Beschreibung der experimentell ermittelten Aktivierungs-
parameter basiert auf einem Gitterrelbungsmodell in Anlehnung an das Pelerlsmodell fir
Kristalle. Es wurde urspringlich mit Kinkhdhen von atomarer Dimension eingeftihrt [55]. Zur
Erklarung der grof3en Werte der Aktivierungsparameter wird die Doppelkinkenbildung besser
nicht auf atomarem Niveau (Abb. 4.1b oben) sondern auf Clusterniveau (Abb. 4.1b unten)

angenommen [56].

Die starke Abnahme der stationdren Fliel3spannung mit zunehmender Temperatur konnten
diese beiden Modelle jedoch nicht erkldren. Zur Interpretation der Temperaturabhangigkeit
der Flief3spannung [4] sowie der fur verschiedene Grade plastischer Verformung ermittelten
Versetzungsdichten [50] wurden drel Prozesse diskutiert [5]. Prinzipiell muss bel der
Beschreibung der Fliefl3spannung bei der Verformung von Quasikristallen der Spannungsanteil

fur die Bildung der Phasonenfehlerfléche Tpnason in der Form

T=T +7+ Tphason (4.1

berticksichtigt werden. Der Einfluss von Tyhason Wird weiter unter diskutiert.

Der erste flief3spannungskontrollierende Prozess ist die innere Spannung 7; (Gl. 3.20) infolge
der langreichweitigen Versetzungswechselwirkung. Auf der Basis der beobachteten
Versetzungsdichten wurde ihr Anteil bel mittleren bis hohen Temperaturen auf 30% der
Flief3sspannung geschétzt. Der zweite Prozess ist der die Gleitgeschwindigkeit der Versetzung
bestimmende Reibungsmechanismus. Dieser folgt einer Arrhenius-Beziehung nach Gl. (3.13)
und wird durch das Cluster-Reibungs- bzw. Peierlsmodell auf Cluster-Niveau beschrieben. Er
dient vor alem der Interpretation der Aktivierungsparameter. Als dritter Prozess spielt
Erholung durch gegenseitige Annihilation von Versetzungen wahrend der plastischen
Verformung eine bedeutende Rolle. Statische Temperexperimente bel  Verformungs-
temperatur zeigten schon in den ersten 10 min einen rapiden Abfall der Versetzungsdichte
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[50]. Unterschiede zwischen origindlen und wiederholten Relaxationen gaben ebenfalls
Hinweise auf Erholung [4]. Die reversible Abhangigkeit der Dehnratenempfindlichkeit von
der Spannung kann im Sinne einer erholungskontrollierten Verformung im stationéren
Bereich interpretiert werden, was auf einen wesentlichen athermischen Anteil t; an der
Flief3sspannung hindeutet. Unabhéngig von den anderen Hinweisen ist Erholung im Bereich
stationdrer Verformung zur Kompensation der im Anfahrtsbereich beobachteten Verfestigung
als Folge von Versetzungsverviel fachung notwendig.

Die Wichtung dieser drei Prozesse hangt von der Temperatur ab [5]. Unterhalb von 630°C
soll Erholung wegen der nétigen Diffusion keine bedeutende Rolle spielen. In diesem
Temperaturbereich wird die Fliel3spannung durch die Versetzungsbeweglichkeit und
Verfestigung bestimmt, was durch die gute Ubereinstimmung der nach dem Peierlsmodell im
Clustermal3stab berechneten mit der experimentell bestimmten totalen Aktivierungsenergie
von 2 eV belegt wird. Fir Temperaturen tUber 670°C sind die ermittelten Werte zu grof3, um
durch den oben beschriebenen Reibungsmechanismus erklért zu werden. Die Fliel3spannung
wird in diesem Bereich durch die athermische Spannung infolge der Versetzungswechsel-
wirkung bestimmt und stellt sich im Gleichgewicht von Verfestigung und Erholung ein. Die
experimentell bestimmte Aktivierungsenergie von ca. 3,5 eV stimmt relativ gut mit den for
Erholung berechneten Werten von 4 eV lberein. Es besteht jedoch eine Diskrepanz zu den
Selbstdiffusionsenergien fur Pd von 2,32 eV [17] und Mn von 1,99 eV [15], wobei der
langsamste Diffusor die Kletterprozessen kontrollieren sollte, die fir die Erholung
verantwortlich gemacht wurden.

Die entwickelten Modelle dienten der Interpretation experimenteller Daten der plastischen
Verformung und elektronenmikroskopisch ermittelter Versetzungsdichten verformter Proben
fUr einen Temperaturbereich bis ca. 600°C. Dabel war bis ca. 630°C [4] Verformung im
stationéren Bereich der FlieRspannung mit ca. 800 MPa bel £, = 10°s* médglich. Unterhalb
von 630°C konnte die Streckgrenze bel Fliel3spannungen bis 1000 MPa nicht mehr

Uberwunden werden.

Die mit Hilfe von TEM beobachteten Mikrostrukturen verformter Proben beschrénkten sich
auf Temperaturen oberhalb von 700°C. Bis auf die Bestimmung der Versetzungsdichten und
der Burgersvektor-Analyse einzelner Versetzungen wurden sie keiner genaueren
Interpretation unterzogen. Aus den ermittelten Burgersvektoren und Linienrichtungen einiger
Versetzungen wurden ihre zugehorigen Gleitebenen bestimmt. Da jedoch keine
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Versetzungsbewegung oder die Spur einer solchen beobachtet werden konnte, war die
Annahme, die Versetzungen hétten sich durch Gleiten bewegt, unbewiesen.

Bel In-Situ-Dehnversuchen wurden sich viskos bewegende V ersetzungen mit Geschwindig-
keiten im pum/s-Bereich beobachtet. Die Spuren der Versetzungsbewegung lagen auf Ebenen
mit pseuso-2-, 2-, 3- und 5-zéhliger Symmetrie [57]. FUr den Bewegungsmodus wurde
Gleiten angenommen, ohne jedoch die Richtung des Burgersvektors bestimmt zu haben.
Einige sehr schmale Gleitspuren, die nahezu senkrecht zur Zugrichtung verliefen, gaben
jedoch schon bel diesen Experimenten Anlass, Versetzungsklettern in Betracht zu ziehen.
Somit gab es bis zum Beginn dieser Arbeit keinen klaren Beweis fur Gleiten oder Klettern der
beobachteten Versetzungen, da entweder die Bewegungsebene oder der Burgersvektor aber
niemals beide gleichzeitig bestimmt worden sind. Caillard [30, 29] berichtet in aktuellen
Arbeiten Uber die eindeutige Charakterisierung von Kletterversetzungen in "as-grown"
ikosaedrischen Al-Pd-Mn- Einquasikristallen auf 5-zdhligen Ebenen mit 2-z&hligen
Linienrichtungen. Bel In-situ Heizexperimenten bis 1000 K konnte auf dem gleichen System
Versetzungsbewegung zum Abbau der inneren Spannungen beobachtet werden. Schall [58]
konnte fir verformte dekagonale Al-Ni-Co-Einquasikristalle zeigen, dass Versetzungsklettern
einen wesentlichen Betrag zur plastischen Verformung liefert.

Die Aufgabenstellung dieser Arbeit bestand in der Erweiterung des Temperaturbereichs der
plastischen Verformung hin zu tiefen Temperaturen, um die Erholungsvorgange zu
reduzieren. Neben den mit makroskopischen Druckversuchen ermittelten Verformungs-
parametern sollten vor allem die Versetzungsstrukturen der tieftemperaturverformten Proben
charakterisiert werden. Dabel sollte auch der Bewegungsmodus der Versetzungen, aso
Gleiten oder Klettern, bestimmt werden.

40



Experimentelle Methoden

5. Experimentelle Methoden

5.1 Makroskopische Verformungsexperimente

Die makroskopischen Verformungsuntersuchungen wurden als Druckexperimente in einer
Einspindel-Priifmaschine mit elektromechanischem Antriecb vom Typ Instron 8562
durchgefiihrt. Die Ein-Quasikristall-Proben P mit ihren typischen Abmessungen von 2x2x6
mm® wurden, wie in der Abb. 5.1 schematisch gezeigt, mit ihrer Lingsachse parallel zur
Druckachse eingebaut. Die Kraftiibertragung erfolgt {iber zwei Stempelrohre aus Aluminium-
oxid, die probenseitig von Stempelplatten aus Siliziumkarbid begrenzt werden. Zwischen der
Probe und den Stempelplatten befindet sich zusétzlich noch je ein Siliziumnitrid-Scheibchen.
Siliziumnitrid zeigt im Vergleich zu Siliziumkarbid eine geringere Reaktivitit mit dem
Probenmaterial, und es kommt besonders bei hohen Verformungstemperaturen zu einem
geringeren Anhaften der Probe an der Unterlage. Das Anhaften von Proben an Siliziumkarbid
hat bei fritheren Versuchen teilweise zum Ausbrechen der Stirnflichen beim Abldsen der
Proben gefiihrt. AuBlerdem schiitzten die Scheibchen die Stempelplatten vor Beschadigung.

Zwischen dem feststehenden oberen Stempelrohr und dem Querhaupt befindet sich zur
Kraftmessung die Kraftmessdose L, die fiir eine Maximalkraft von 10 kN ausgelegt ist. Der
bewegliche untere Stempel befindet sich auf der Antriebsspindel A.

Abb. 5.1: Schematische Darstellung der Priifmaschine.
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Die Messung der Probenldngendnderung erfolgt durch einen induktiven Wegaufnehmer mit
Messstdben D aus Aluminiumoxid. Der Wegaufnehmer mit einem Linearititsbereich von
1000 um befindet sich in der unteren, wassergekiihlten Stempelhalterung. Dabei driickt der
mittlere Messstab gegen die Unterseite der unteren Stempelplatte und die beiden dufleren
driicken gegen die obere Stempelplatte. Die Position der beiden dulleren Messstibe wird iiber
ein Wippsystem gemittelt. Dadurch wird wihrend eines Verformungsexperiments nur die
Langendnderung der Probe, der beiden Siliziumnitridscheibchen und von Teilen der
Stempelplatten gemessen. Auflerdem entsteht wegen der nicht vollsténdig planen Probenend-
und Auflageflichen ein nichtlinearer elastischer Verformungsanteil. Dabei sind die
elastischen Dehnungen der Fassungsteile klein gegen die elastische und plastische Dehnung
der Probe. Durch den geschlossenen Regelkreis der Maschine, bei der die Spindelstellung in
Abhingigkeit von der vorgegebenen Langendnderung digital geregelt wird, ergibt sich eine

hohe effektive Steifigkeit der Maschine.

Die Temperatur der Probe kann mit einem an Luftatmosphire arbeitenden Ofen O der Firma
Severn Furnance Limited eingestellt werden. Die Kanthal-Super-33-Heizelemente werden mit
einem Eurotherm 818P-Regler geregelt. Die Temperaturmessung erfolgt direkt neben der
Probe mit zwei Platin-Rhodium-Thermoelementen T. Diese fiihren durch das obere Stempel-
rohr und zwei Locher in der oberen Stempelplatte auf der einen Seite an das obere Ende und
auf der anderen Seite an das untere Ende der Probe. Somit konnen auch etwaige Temperatur-
gradienten entlang der Probe festgestellt werden. Zur Verringerung von Temperaturgradienten
wurde der Probenbereich zuséitzlich durch zwei Aluminiumoxid-Halbrohren, die einem
Durchmesser von etwa 2 cm haben, abgeschirmt. Die Maximaltemperatur des Ofens betréigt
1500°C. Die duBlere Hiille sowie die Stempelhalterungen werden mit einem Colora FK 3500
Fliissigkeits-Umwalzkiihler wassergekiihlt. Die Heiz- bzw. Abkiihlraten sollten zum Schutz
der Stempel vor Beschiddigung durch temperaturinduzierte mechanische Spannungen
12 K/min nicht {iberschreiten.

Bei einigen Versuchen wurde eine selbstgebaute Zelle mit Argonspiilung um den
Probenbereich installiert. Da weder ein Einfluss auf das Verformungsverhalten noch auf die
Mikrostruktur festgestellt werden konnte, wird im weiteren keine Unterscheidung zwischen

Verformung unter Luft- oder Argonatmosphére getroffen.

Die Priifmaschine Instron 8562 gibt die Daten der Liangen- und Kraftmessung analog und
digital aus. Die Analogdaten wurden auf einem XYt-Recorder Philips PM 8272 zur
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Uberwachung mitgeschrieben. Die Digitaldaten wie Linge, Kraft, Zeit und Status der
Maschine wurden mit Hilfe eines Personalcomputers mit einem Turbo-Pascal-Programm [59]
aufgenommen. Die maximale Samplingrate betrdgt 20 Hz. Um die Datenmenge
einzuschrinken, wurde ein frei einstellbares Kriterium fiir das Auslesen der Daten festgelegt.
Im dehnungskontrollierten Zustand der Maschine wird nur nach Uberschreiten eines
festgelegten Kraftintervalls (meist 2N) und bei Lastkontrolle nach einer gewissen

Langendnderung (meist 2 um) ein Datensatz aufgezeichnet.

Das Probenmaterial bestand aus ikosaedrischen Ein-Quasikristallen der Zusammensetzung
Aly05sPd21Mng s die im Forschungszentrum Jiilich nach dem Czochalski-Verfahren hergestellt
wurden. Aus den mit Laue-Aufnahmen orientierten Ein-Quasikristallen wurden mit einer
Funkenerosions- bzw. Fadensdge rechteckige Quader mit einer Lénge von 4,5 - § mm und
einer Grundfliche von 1,5 - 4,5 mm? gesigt. Die Lingsachse entsprach dabei meistens einer
2-zdhligen Symmetrierichtung und in wenigen Fillen einer 5-zdhligen Richtung. Die
Seitenflichennormalen zeigten entweder ebenfalls entlang 2-zdhliger Symmetrierichtungen
oder entlang einer pseudo-2-zéhligen und einer 5-zdhligen Symmetrierichtung des Ein-
Quasikristalls. Die Seitenflaichen wurden auf einer Logitech Precision Lapping Machine CL30
mit Siliziumkarbid-Nassschleifpapier der Kérnung 1200, 2400 und zum Schluss mit 4000 der
Firma Struers geschliffen. Nachfolgend wurde zur weiteren Verringerung von Kratzern, die
als Risskeime dienen kdnnen, mit Aluminiumoxid Schleifsuspension auf Wasserbasis der
Firma Buehler mit einer Kérnung von 1 um poliert. Die Kanten zwischen den Seitenflachen
wurden ebenfalls zur Reduzierung der Rissbildungswahrscheinlichkeit mit einer sehr feinen
Fase versehen. AbschlieBend wurden die Stirnflichen auf der Logitech Precision Lapping
Machine CL30 mit einem 1200er Siliziumkarbid-Nassschleifpapier mit mdoglichst hoher
Prizision planparallel geschliffen. Auf weiteres Polieren der Stirnflichen wurde verzichtet, da
dies erfahrungsgemif zur Erhohung der Balligkeit und damit bei kleinen Spannungen zur

Abweichung von der elastischen Geraden im Anfahrbereich der Verformungskurve fiihrt.

Die Auswertung der Verformungsdaten erfolgt mit dem Programm Origin 6.0 von Microcal
und einer in der Origin-eigenen Scriptsprache geschriebenen Routine (siche Anhang). Aus der
Kraft F und dem Probenquerschnitt A, berechnet sich die auf die Probe wirkende duflere
Spannung & nach Gl. (3.1). Die Anderung des Probenquerschnitts durch die Stauchung

wiéhrend der Verformung wurde aufgrund der geringen Gesamtdehnungen von wenigen
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Prozent vernachldssigt. Die totale Dehnung & wird als technische Dehnung aus der
Léngendnderung Al der Probe im Verhéltnis zur Ausgangsldnge 1y nach Gl. (3.2) berechnet.

In der Spannungs-Dehnungs-Kurve, auch Verformungskurve genannt, wird die dufere
Spannung ¢ iiber der totalen Dehnung €, aufgetragen. Sie zeigt die wichtigsten elastischen
und plastischen Eigenschaften der Probe. Der Beginn der Verformung eines Festkorpers ist
durch einen elastischen Bereich gekennzeichnet, der bei idealer Probengeometrie durch das
Hooke’sche Gesetz beschrieben wird. Wegen des oben beschriebenen Einschlusses von
Teilen der Probenfassung in die Dehnungsmessung entspricht der nach Gl. (5.1) ermittelte

Elastizititsmodul E dem System aus Probe und Maschine.

do=E- dgelast (5 1)

Zusitzlich zum elastischen Anteil tritt der plastische Anteil der Probenverformung de auf. Die

Anderung der Gesamtdehnung der Probe wird dann beschrieben mit:

de, =de

elast

+d£:d§+de (5.2)

Der Elastizititsmodul E kann ndherungsweise aus dem Anstieg der Verformungskurve im
Anfahrbereich bzw. bei schnellen Entlastungen ermittelt werden. Dabei muss der plastische
Anteil an der Anderung der Gesamtdehnung vernachlissigbar sein.

Eine Zunahme der Spannung ¢ wihrend der plastischen Verformung wird als Verfestigung
bezeichnet. Der Verfestigungskoeffizient 6 kann mit GIl. (5.2) in Abhédngigkeit vom

Elastizitdtsmodul E und dem Anstieg der Verformungskurve wie folgt dargestellt werden.

do 1
e:—:—
de (det_lJ
de E

Durch Umformung der Gl. (5.3) erhdlt man die plastische Dehnungsrate € als Funktion der

(5.3)

von auflen aufgeprigten totalen Dehnungsrate €, des Elastizititsmoduls E und des Anstiegs

der Verformungskurve 6(g;) bzw. der Verfestigung 0.
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e:s{Lnlggj: £, (5.4)

Nach Gl. (5.4) wird fiir den Fall einer stationdren Verformung, die durch einen Anstieg der

Verformungskurve von ((11—0 =0 gekennzeichnet ist, die plastische Dehnungsrate € gleich der
t

totalen Dehnungsrate €. Bei tiefen Verformungstemperaturen, wo der Verfestigungs-

koeffizient 6 das mehrfache von E betrigt, folgt €< €, .

In der vorliegenden Arbeit wurde die experimentelle Dehnratenempfindlichkeit der Flie(3-
spannung r.x meist aus Spannungsrelaxationsversuchen bestimmt. Bei diesen Versuchen wird
die Priifmaschine angehalten, so dass € = 0 ist. Durch die weitere plastische Verformung
verkiirzt sich die dem lastfreien Zustand entsprechende Probe mit der Zeit weiter, wodurch
die elastische Verformung und somit die gegen die Maschine wirkende Spannung ¢ der Probe
abnimmt. Charakterisiert sind die Spannungs-Relaxationen durch den zeitlichen Verlauf der

duBeren Spannung o(t). Die zeitliche Anderung der #uBeren Spannung ergibt sich dann nach

Gl (5.2) zu:

6=-E-¢ (5.5)
Wenn E konstant ist, folgt

dIng =dIn(- &) (5.6)
und der Ausdruck fiir rex von GI. (3.23) kann ersetzt werden durch

P =90
* dIn(-6)

(5.7).

Deshalb ist es zweckméBig, die Relaxationskurven als In(-6 ) gegen ¢ darzustellen. Die
Dehnratenempfindlichkeit entspricht dann dem inversen Anstieg der Relaxationskurve. Zur
Bestimmung der Aktivierungsparameter, die der Verformung vor dem Beginn der

Relaxationstests entsprechen, kann nur ein kurzes Zeitintervall von einigen Sekunden am
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Beginn der Relaxation genutzt werden, da sich in dem typischen Zeitraum fiir eine Relaxation
von groflenordnungsméfig 30 min die Mikrostruktur erheblich dndern kann. Allgemein ist das
Aktivierungsvolumen spannungsabhidngig. Der Spannungsabfall im Zeitintervall fiir die
Bestimmung des Aktivierungsvolumens ist jedoch gering und die Anderung des
Aktivierungsvolumens vernachldssigbar. Zusitzlich miissen fiir die spitere Verwendung der
Dehnratenempfindlichkeit zur Berechnung des Aktivierungsvolumens, wie in Kapitel (3.1)
ndher beschrieben, einige Voraussetzungen erfiillt sein.

Bei Relaxationen aus dem stationdren Bereich der FlieBspannung geniigt die Annahme einer
konstanten Mikrostruktur, um das aus dem Startbereich der Relaxationskurve ermittelte re, zur
Berechnung des Aktivierungsvolumens benutzen zu kénnen. Diese Annahme ist flir einen
stationdren Verformungsbereich gut erfillt. Wéhrend der Relaxation liegen zwar
nichtstationdre Bedingungen vor, jedoch kann sich die Mikrostruktur in dem kurzen
Zeitintervall fiir die Bestimmung von re nur wenig dndern. Denn einerseits laufen
Erholungsvorgénge durch Versetzungsannihilation nur langsam in der Zeit ab, und
andererseits ist flir die Versetzungsbildung, z.B. durch Versetzungsmultiplikation, ein
Zuwachs an plastischer Dehnung notwendig, der bei den relativ geringen plastischen
Dehnungsraten in dem kurzen Zeitintervall zur Bestimmung von re ebenfalls vernachldssigt
werden kann.

Im Anfahrbereich ist die Voraussetzung einer konstanten Mikrostruktur nicht erfiillt. Ein
erheblicher Teil der durch die weitere plastische Verformung reduzierten Spannung wird
durch Verfestigung kompensiert, d.h. die effektive Spannung o ist erheblich stirker
gesunken als die gemessene duflere Spannung 6. Die mit Hilfe von Relaxationen in diesem
Bereich ermittelten Dehnungsratenempfindlichkeiten rex miissen deshalb auf Verfestigung

korrigiert werden.

0
Leorr = Lex (1 + Ej (5 8)
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5.2 Mikrostrukturuntersuchungen im TEM

Die makroskopischen Verformungsproben wurden zur mikrostrukturellen Charakterisierung
mit einer Fadensége in Scheiben von ca. 350 um Dicke zersagt. Die Flachennormalen der
Scheiben wurden meist in Richtung der Druckachse gelegt und die daraus praparierten TEM-
Proben als Querschnittsproben bezeichnet. Daneben wurden auch vereinzelt Scheiben mit
einer dazu senkrechten Flachennormale prépariert, die als Seitenflachenproben bezeichnet
wurden.

Anschlief3end wurden beide Flachen planparalel bis zu einer Dicke von ca. 120 pm
geschliffen und eine Seite poliert. Auf der anderen Seite wurde mit einem Schleifrad und
1 um Al,Os-Schleifpaste bei gleichzeitiger Rotation der Probe eine Mulde in Form eines
Kugelschnittes geschliffen. Nach diesem sogenannten Dimpeln betrug die Probendicke am
Boden der Mulde noch ca. 50 pm.

Die fur die Durchstrahlung mit einem Elektronenstrahl nétigen diinnen Bereiche der Probe
wurden anschlief3end durch elektrolytisches Dinnen in einer Tenupol-3-Apparatur erzeugt.
Die Probe wurde dazu in einem speziellen Probenhalter mit Platinblenden in den Strahl eines
Elektrolytbades bei einer Temperatur von ca. -37°C gehalten. Die Stérke des Elektrolytstrahls
wurde mit der Flussrate auf ca. 9 eingestellt. Der Elektrolyt wurde aus Methanol und
Salpetersaure im Verhdtnis 2:1 gemischt. Zwischen dem Elektrolytbad und der durch die
Platinblenden el ektrisch kontaktierten Probe wurde eine Spannung von 20 V angelegt. Je nach
Ubergangswiderstand zwischen Platinblenden und Probe floss ein Stromvon 0,5 - 1 A.

In Abhangigkeit aller Parameter, aber besonders empfindlich bezlglich der Spannung und
der FHussrate, zeigten die gedinnten Flachen entweder eine glanzend polierte oder aber eine
matte, mit kleinen Atzgribchen Ubersite Oberflache. Fir TEM-Untersuchungen sind
moglichst glatte Oberflachen nétig. Weitere Probleme kdnnen durch Poren hervorgerufen
werden, die typischerweise in den ikosaedrischen Al-Pd-Mn-Quasikristallen vorhanden sind.
Beim elektrolytischen Dinnen entstehen an dem ansonsten gleichméfdigen Muldenboden
zuerst an den Poren Locher, obwohl das umgebende Material noch relativ dick ist. Ihr
Lochrand ist sehr steil, ohne einen durchtstrahlbaren Bereich. Erst durch weiteres Dinnen
konnen wahrend eines kleinen Zeitfensters zwischen den wachsenden Lochern grofRere
durchstrahlbare Bereiche entstehen.

Die TEM-Proben wurden anschlief3end in dem Hochstspannungsel ektronenmikroskop "JEM
1000" bei 1MeV Beschleunigungsspannung mit einem Waeitwinkelgoniometer (+ 45°)
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untersucht. Bel 2000- bis 16000-facher Vergréferung wurden Hellfeldaufnahmen der Mikro-
struktur aufgenommen. Zusétzlich wurden Beugungsbilder der Anregungsbedingungen sowie
der in der Nahe befindlichen hochsymmetrischen Pole gemacht. Ein Pol spiegelt die
kristallographische Symmetrie der Probe parallel zum Primérstrahl wieder. Er wird angeregt,
wenn die Ewald-Kugel moglichst viele Gitterpunkte einer Ebene des reziproken Raumes mit
einer Flachennormalen in Richtung einer hochsymmetrischen Achse schneidet. Das
Beugungshild ist die Projektion des Schnittes des reziproken Raumes mit der Ewald-Kugel.
Durch Anderung der Erregung der Zwischenlinse und nach dem Entfernen der Objektiv-
Aperturblende wird die hintere Brennebene anstatt der Bildebene vergrof3ert abgebildet. Im
Beugungsmodus konnen definierte Anregungsbedingungen eingestellt werden, um z.B. durch
Ausldschungen des Versetzungskontrastes die Richtung des Burgersvektors zu bestimmen,

wiein Kapitel 3.2 beschrieben wurde.

Zur integralen Bestimmung der Versetzungsdichten wurden von Claudia Strimpel [60]
Rontgenbeugungsmessungen an einem hochauflésenden Rontgendiffraktometer der Firma
Huber durchgefihrt. Als Strahlungsquelle fur die Messung der Halbwertsbreite der Rontgen-
reflexe diente eine Seifert-Rontgenréhre mit Molybdananode. Die Wellenlangen der charak-
teristischen Strahlung betragen Koz = 0,7093 A und K, = 0,7135 A. Die Molybdén-Strahlung
erfahrt wegen ihrer gegentiber Kupfer-Strahlung kiirzeren Wellenldnge weniger Absorption in
den AlzosPd2;Mngs-Ein-Quasikristallen und ist daher auch fur Durchstrahlungsexperimente
(Lauefdlle) geeignet. Der im Strichfokus fokussierte Strahl passiert beim Austritt aus der
Rohre einen Kollimator mit den Abmessungen 3x10 mm? und trifft nach dem Durchgang
durch eine 0,6 mm-Blende auf einen durch Channel-Cut hergestellten Doppel monochromator
aus einem Germanium-Einkristall. Die Strahlung enthdlt dann nur noch die intensitétsreiche
Ka1- und K- Linie und trifft im Zentrum des Diffraktometers auf die Probe mit einer Flache
von ca. 2 - 4 mm?. Die von der Probe gebeugte Rontgenstrahlung wurde mit einem NaX(T)-
Szintillationszéhler registriert. Das Diffraktometer wurde durch Messungen mit einem
Silizium-Einkristall justiert und bezlglich seiner Auflésungsgrenzen charakterisiert.

Fur die Rontgenuntersuchungen wurde eine Serie von 5 Proben zwischen 814°C und 596°C
in 2-zéhliger Richtung bei ¢,=210°s® bis 2% plastischer Dehnung verformt. Die
Verformungskurven dieser makroskopischen Druckexperimente sind in Abb. 5.2 dargestellt.
Aus den makroskopischen Druckproben wurden Querschnitts- und Seitenfl&chenproben mit

einer Flache zwischen 2 und 4 mm? und einer Dicke zwischen 150 und 300 um gewonnen
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und beidseitig poliert. Die orthogonalen Flachennormalen dieser flachen Quader entsprechen
dabel 2-z&hligen Richtungen des Ein-Quasikristalls.

Es wurden ausschliefdlich 2-zéhlige Reflexe tUber maximal vier Ordnungen der t-Skalierung
untersucht. Die Reflexe sind vom Typ (2/2 0/0 0/0), (2/4 0/0 0/0), (4/6 0/0 0/0) und (6/10 0/0
0/0). Dabei wurden bel jeder Probe ein asymmetrischer und zwei symmetrische Lauefélle
(Durchstrahlgeometrie) gemessen. Ein Lauefall heil3t symmetrisch, wenn die Flachennormale
der reflektierenden Netzebenenschar senkrecht zur Fléchennormale der Probe steht und
asymmetrisch fir jeden anderen Fall. Die Halbwertsbreiten der Rockingkurven wurden
jeweils fur symmetrische und asymmetrische Reflexe as auch hinsichtlich der
Schnittgeometrie der RoOntgenproben relativ. zu den makroskopischen Druckproben
(Querschnitts- oder Seitenflachenprobe) gemittelt.

1400 T I T I T I T I T I T I T I
——814°C
——754°C
12007 700°C T
—— 644°C
1000 - 596°C i
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Abb. 5.2: Verformungskurven der fir die Rontgenuntersuchungen verformten makro-
skopischen Druckproben.
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6. Experimentelle Ergebnisse

6.1 Makr oskopisches Verfor mungsver halten

Die Form der Verformungskurve hingt von der Temperatur ab. In dieser Arbeit wurde

versucht, bei moglichst niedrigen Temperaturen plastisch zu verformen. Makroskopische

Druckversuche wurden in einem Temperaturbereich von 482°C bis 821°C mit Dehnungsraten

von 10 s bis 107 s in 2-zdhliger Druckrichtung durchgefiihrt. Dies entspricht homologen

Temperaturen von etwa 0,66-Ty, bis 0,96-Ty, (Ty,, = Schmelztemperatur = 870°C).

Abbildung 6.1 zeigt eine charakteristische Verformungskurve fiir hohe Temperaturen. Zu

Beginn der Verformung steigt die dulere Spannung ¢ iiber der Gesamtdehnung € bis zur

oberen Streckgrenze UYP (Upper Yield Point) an. Dieser Bereich der Verformungskurve

wird Anfahrbereich genannt. Abweichungen des Anstiegs der Verformungskurve von der

ideal elastischen Gerade weisen auf plastische Verformung im Anfahrbereich hin. Diese

treten besonders oberhalb eines Knicks in der Verformungskurve auf.

300 : ,

250 -
£€=10"s"

UYP LYP

150 4\ R R

la 1f

50 +

2a

1
& t:10'3 s*

R

3a

ét=10'4 s*

2
e, [%0]

Abb. 6.1: Verformungskurve bei T =821°C und €, = 10 s bzw. 1072 s,
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Die entsprechende Spannung soll hier Elastizititsgrenze og. (EL: elastic limit) genannt
werden. Darauf wird spiter noch eingegangen. Nach Uberschreiten der oberen Streckgrenze
fallt die Spannung auf das Niveau der unteren Streckgrenze LYP (Lower Yield Point) ab. Bei
hohen Verformungstemperaturen kommt es nun zum stationdren FlieBen. Die dafiir
notwendige duBlere Spannung ist ndiherungsweise konstant und wird als G (ss = steady state)
bezeichnet. In diesem Bereich entspricht die plastische Dehnungsrate € der Probe gerade der
von auflen durch die Verformungsmaschine aufgepriagten totalen Dehnungsrate €. Die mit
Ria, ..., Rir bezeichneten Ereignisse sind eine originale und weitere sogenannte wiederholte
Spannungsrelaxations-Tests. Dabei werden die ersten aus stationdrer oder quasistationdrer
Verformung heraus gestarteten Relaxationen als originale Spannungs-Relaxation mit Ry,, die
darauf folgenden als wiederholte Spannungs-Relaxationen mit Ry, Ry, ... bezeichnet.

Nach dem Durchlaufen einer durch die Spannungsrelaxationen hervorgerufenen
Streckgrenze mit einer anschlieBenden originalen Spannungs-Relaxation R;, wurde die
Maschine mit einer um den Faktor 10 hoheren Dehnungsrate gestartet. Es zeigt sich wieder
ein dem Anfahrbereich vergleichbarer Spannungsverlauf mit anschlieBender Streckgrenze.
Die Werte fiir die obere und untere Streckgrenze (UYP bzw. LYP) als auch fiir die stationire
FlieBspannung (o) liegen auf einem hoheren Niveau. Im Bereich der erhohten Dehnungsrate
wurden ebenfalls einige Spannungs-Relaxationen R3x durchgefiihrt. Anschlieend wurde eine
weitere Streckgrenze bei einer Dehnungsrate von & = 10 s™ mit anschlieBender Spannungs-
Relaxation durchlaufen. Wenn man von den speziellen Tests, also den Spannungsrelaxationen
und dem Geschwindigkeitswechsel absieht, ist fiir die Verformung bei hohen Temperaturen
das Durchlaufen einer Streckgrenze und der nachfolgende Bereich mit etwa stationirer

Verformung charakteristisch.

Abbildung 6.2 zeigt die Verformungskurve fiir die niedrigste Temperatur von 580°C, bei der
noch eine Streckgrenze und ein stationdrer Bereich beobachtet wurden. Die Absenkung des
Sprdd-Duktil-Ubergangs gegeniiber den Verformungsexperimenten fritherer Arbeiten [4] ist
auf eine um den Faktor 10 geringere totale Dehnungsrate zuriickzufiihren. Verringert man die
Temperatur bei gleicher Dehnungsrate weiter, bricht die Probe, bevor die obere Streckgrenze
erreicht wird. Bei einer Dehnrate von 10 s betréigt die Bruchspannung etwa 1,5 GPa. Der in
Abb. 6.2 dargestellte Versuch wurde zur Zeiteinsparung mit einer Dehnungsrate von 5-10° s™

-1

begonnen. Diese wurde nach der Spannungsrelaxation R; auf 10° s reduziert. Im

Anfahrbereich gibt es bei ca. 750 MPa eine relativ plotzliche Anstiegsdnderung, die auf
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verstérkte plastische Verformung mit hoher Verfestigung hinweist. Dies ist wiederum die fiir
die Verformung in 2-zdhliger Druckrichtung typische Elastizititsgrenze. Die Spannungs-
relaxation R; weist ebenfalls auf ausgepréigtes plastisches Verhalten weit vor der oberen
Streckgrenze hin.

Nach dem Durchlaufen der oberen Streckgrenze wurde noch im Entfestigungsbereich eine
Spannungsrelaxation R, durchgefiihrt. Wihrend der 50 Minuten sank die Spannung um
230 MPa ab. Das erneute Anfahren mit der Dehnungsrate € = 10 s! fiihrte wieder zu einer
Spannungszunahme. Die bei niedrigen Temperaturen nur langsam ablaufenden
Erholungsvorgédnge flihren nur zu einer geringen Erholung des Materials wéhrend der relativ
kurzen Zeit der Spannungsrelaxation. Aufgrund der geringen Erholung bildet sich kein
Streckgrenzeneffekt aus, und die Belastungskurve miindet direkt in den Bereich des
stationdren FlieBens. Im Bereich des stationidren FlieBens zwischen 2,40 % und 3,13 % totaler
Dehnung ist die Spannung konstant, zeigt also weder Ver- noch Entfestigung. Abschlieend
wurde die Probe nach einer Spannungs-Relaxation (R3,) und einem Dip-Test, bei dem sich

Entlastungs- und Relaxationsabschnitte abwechseln, entlastet.

1500 - ' -
| R
1250 s
10004 . . -
€=5*10"s
7504  EL —— _

o [MPa]

o

e, [%]

Abb. 6.2: Verformungskurve bei T = 580°C.

Ein Experiment mit einer sehr niedrigen Verformungstemperatur von 487°C ist in Abb. 6.3

dargestellt. Bis zur Spannungs-Relaxation R; betrigt die totale Dehnungsrate & =3-10°s™.
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Bei & = 0,82 % ist wieder die typische Anstiegsinderung an der Elastizitdtsgrenze EL durch
verstéirktes Einsetzen plastischer Verformung zu erkennen. Nach der Relaxation R; wurde mit
€ = 10° 5! weiter verformt. Im Bereich mit Lastkontrolle kriecht die Probe bei konstanter
Spannung. Bei der folgenden dehnungskontrollierten Verformung wurde eine
Maximalspannung von Gm.x = 1626 MPa erreicht. Darauthin wurde eine weitere Spannungs-
Relaxation (R;) mit anschlieBender Entlastung durchgefiihrt. Nach Entlastung blieb eine
plastische Dehnung von etwa 0,3 % zuriick.

Aus dem Anstieg der 6-g-Kurve vor der Relaxation R;, zwischen R; und dem Bereich mit
Lastkontrolle und zwischen diesem und der Relaxation R, ergeben sich fiir den
Verfestigungskoeffizienten nach Gl. (5.3) 310 GPa, 360 GPa bzw. 433 GPa. Bei dieser
niedrigen Temperatur nimmt der Verfestigungskoeffizient im Gegensatz zur Verformung bei
hohen Temperaturen mit ansteigender Spannung noch zu.

In Abb. 6.3 ist beispielhaft die Konstruktion zur Ermittlung der Spannung der
Elastizititsgrenze ogpr eingezeichnet. Daflir wird im Anfahrbereich jeweils eine Gerade vor
bzw. nach dem Wechsel des Anstieges an die Verformungskurve angepasst, aus deren

Schnittpunkt sich 6g| ergibt.

1750 ' ' ' ' ' ' ' ]
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Abb. 6.3: Verformungskurve bei T =487°C.
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Die Abhéngigkeit der FlieBspannung von der Temperatur ist in Abb. 6.4 dargestellt. Dabei
entsprechen die aufgetragenen Werte fiir die FlieBspannung ¢ den Spannungswerten vor einer
originalen Relaxation. Die Werte aus dem stationdren Bereich der FlieBspannung (schwarz)
steigen mit abnehmender Temperatur stark an. Unterhalb von 570°C konnte keine
Verformung mit Streckgrenze und stationdrer Verformung erreicht werden. Die angegebenen
Werte aus diesem Temperaturbereich (rot) entsprechen Spannungen vor der letzten
Relaxation im Anfahrbereich der Verformungskurven. Die Spannung von ¢ = 1626 MPa bei
T =487°C liegt im Bereich der erwarteten stationdren FlieBspannung fiir diese Temperatur
und Dehnungsrate. Jedoch zeigen die hohe Verfestigung der o(g)-Kurve nach GI. (5.3) im
Zusammenhang mit GIl. (5.4) und die Relaxationsraten aus den Spannungs-
Relaxationsexperimenten eine plastische Dehnungsrate noch weit unterhalb der von auf3en
aufgetragenen Maschinengeschwindigkeit von €=10° s' an. Die Spannung bei einer
plastischen Dehnungsrate von &€ = 10° s wiirde deshalb hoher sein. AuBerdem ist zu
erkennen, dass bei gleicher Temperatur eine hohere Dehnungsrate zur Erhohung der

stationdren FlieBspannung fiihrt.

1500 -
1250 = O ﬂ =
1000 -
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Abb. 6.4: Temperaturabhingigkeit der FlieBspannung & bei Dehnraten & von 10°s”
(Quadrate), 2:10° s (halbgefiilltes Quadrat), 3-10° s™ (Quadrate mit Kreuz), 10° s™ (Kreise),
10* s (Dreiecke) und 10~ s (Diamond) aus dem stationiren Bereich (schwarz) und dem
Anfahrbereich (rot). Die vollen Symbole stehen fiir die Spannungen vor der ersten Relaxation,
die offenen fiir alle weiteren.
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Abbildung 6.5 zeigt 4 Spannungs-Relaxations-Kurven des Verformungsexperimentes von
Abb. 6.1 bei T=2821°C in der Auftragung von In(-6 ) iiber 6. Die aus dem Bereich des
stationdren FlieBens mit einer Dehnungsrate von &= 10*s' heraus gestarteten originalen
Relaxationen R;, und R;, sind praktisch deckungsgleich. Das heif}t, zwischen diesen beiden
Zustanden tritt keine Verfestigung auf. Die wiederholte Relaxation R wurde bei gleicher
Startspannung begonnen. Die Dehnratendifferenz Aln(-6 )| zwischen der originalen und der
wiederholten Relaxation ist zu Beginn am grof3ten und nimmt mit abnehmender Spannung ab.

Die Form der Relaxationskurven Ri,, Rir und Ry, ist dhnlich. In einem weiten Bereich
niedriger Spannungen bzw. Dehnraten zeigen die Relaxationskurven eine sogenannte normale
Kriimmung, die fiir plastische Verformung durch thermisch aktivierte Versetzungsbewegung
typisch ist. Die Kurven sind zur Spannungsachse hin gebogen, so dass die Dehnratenempfind-
lichkeit mit abnehmender Spannung kleiner wird. Im Gegensatz dazu tritt bei den drei hier
gezeigten Relaxationen im Startbereich eine inverse Kriimmung auf, die sich durch Zunahme
der Dehnratenempfindlichkeit mit abnehmender Spannung auszeichnet. Deshalb besitzen

diese drei Relaxationskurven einen S-formigen Kriimmungsverlauf.

1€=10"s"

: OO0
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34 0090 € = 10°s™
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Abb. 6.5: Originale (schwarz) und wiederholte (griin) Spannungs-Relaxationen
zu einem Verformungsversuch bei T =821°C (siche Abb. 6.1). Die vollen
Symbole kennzeichnen die erste Relaxation dieses Experiments.
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Die originale Relaxation Rs;, wurde aus dem stationdren Bereich mit einer 10 mal hoheren
Dehnungsrate von & = 10~ s™' heraus gestartet. Sie beginnt dementsprechend bei einem um
In(10) erhohten Wert fiir In(-6 ). Sie zeigt keinen S-férmigen Kriimmungsverlauf und verlduft
oberhalb der beiden anderen originalen Relaxationskurven. Die Dehnungsratendifferenz zu
R}, und R;, sinkt mit abnehmender Spannung.

Das Zusammenlaufen der verschiedenen Relaxationen bei niedriger Spannung zeigt, dass bei
der hohen Verformungstemperatur von 821°C, unabhédngig vom Zustand vor der Relaxation,
ein vergleichbarer Endzustand erreicht wird. Die Spannung relaxiert bis auf sehr kleine
Werte.

Die Spannungs-Relaxations-Kurven fiir das Verformungsexperiment mit der niedrigen
Verformungstemperatur von T =487°C (Abb. 6.3) sind in Abb. 6.6 dargestellt. Die
Relaxation R; wurde im Anfahrbereich aus einer Dehnungsrate €, = 3-10°® s'l, die Relaxation
R, aus & = 10°s™ heraus gestartet. Aufgrund der niedrigeren Dehnungsrate ist der Startpunkt
der Relaxation R; um Aln(-6 ) = -1,4 verschoben. Die Werte der Dehnratenempfindlichkeit r
hingen praktisch nicht von der Spannung ¢ bzw. der plastischen Dehnungsrate ab und

betragen r(R;) =22 MPa bzw. r(R,) = 18,6 MPa.
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Abb. 6.6 : Erste (volle Symbole) und spitere (offene Symbole) Spannungs-
Relaxationen aus dem Anfahrbereich des Verformungsversuchs bei T =487°C
(Abb. 6.3).
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Der Vergleich der beiden Relaxationen zeigt fiir die zweite Relaxation eine hdhere Spannung
bei gleicher plastischer Dehnungsrate, was auf Verfestigung hinweist. Der Verfestigungs-
koeffizient 6 ergibt sich aus dem Verhéltnis der Spannungsdifferenz Ac =457 MPa und der
Anderung der plastischen Dehnung Ae =0,0016 zu etwa 0 = 286 GPa, was aber durch den
dazwischen liegenden Bereich mit Lastkontrolle verfalsch ist.

Die zur Berechnung der korrigierten Dehnungsratenempfindlichkeiten genutzten
Verfestigungskoeffizienten 6 werden, wie im Zusammenhang mit Abb. 6.3 beschrieben, aus
dem Anstieg der Verformungskurve unmittelbar vor einer Relaxation nach GI. (5.3) bestimmt.
Nach GIl. (5.8) ergeben sich fiir die korrigierten Dehnungsratenempfindlichkeiten
Tkorr(R1) = 77 MPa und rio(R2) = 83 MPa.
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Abb. 6.7 : Abhidngigkeit der auf Verfestigung korrigierten Dehnraten-
empfindlichkeit von der Verformungstemperatur fiir verschiedene
Verformungsgeschwindigkeiten (10 s => Quadrate, 10°s'=> Kreise,
10* s => Dreiecke, 10°s' => auf der Spitze stehendes Quadrat) aus
originalen Relaxationsexperimenten im Anfahrbereich (rot) und dem Bereich
des stationdren FlieBens (schwarz). Die vollen Symbole stehen fiir die
Tkorr - Werte der ersten Relaxation eines Verformungsexperimentes, die offenen
fiir alle weiteren bei hoheren Dehnungen.
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In Abb. 6.7 ist die Abhdngigkeit der Dehnratenempfindlichkeit von der Verformungs-
temperatur dargestellt. Bei hohen Temperaturen liegen die Werte fiir 1y, im Bereich von
30 - 60 MPa und steigen mit abnehmender Temperatur auf ca. 100 — 150 MPa bei 580 °C. Die
Werte dieses Temperaturbereichs (schwarze Symbole) sind aus Spannungs-Relaxations-
experimenten berechnet worden, die direkt aus dem Bereich des stationdren FlieBens heraus
gestartet worden sind. Sie sind deshalb nicht korrigiert worden.

Fiir die ryo-Berechnung des Temperaturbereichs unterhalb 580°C wurden Relaxationen aus
dem Anfahrbereich ausgewertet. Die hohen Verfestigungskoeffizienten mit einem
Mehrfachen der elastischen Steifigkeit duBern sich in einer geringen Abweichung der
Verformungskurve von der elastischen Geraden, und es wird kein Bereich des stationdren
FlieBens erreicht. Wahrend der plastischen Verformung im Laufe der Relaxation setzt sich die
Verfestigung fort, so dass die aus der In(-6 )-G-Auftragung gewonnenen r-Werte nach Gl.
(5.8) auf Verfestigung korrigiert werden miissen. Die Werte fiir 1y, fiir Temperaturen
unterhalb von 580°C nehmen im Vergleich zu den hoheren Temperaturen wieder etwas ab

und liegen im Bereich zwischen 60 — 100 MPa.
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Abb. 6.8: Abhingigkeit der Elastizititsgrenze von der Verformungstemperatur
(10° s => Quadrate, 10° s => Kreise, 10*s' => Dreiecke). Die schwarzen
Symbole sind zum Vergleich aus Abb. 6.4 libernommen.
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In Abb. 6.8 ist die Abhédngigkeit der im Anfahrbereich der Verformungskurven ermittelten
Elastizitdtsgrenze von der Verformungstemperatur dargestellt. Zum direkten Vergleich wurde
die FlieBspannung (schwarz) aus Abb. 6.4 mit eingezeichnet. Zusitzlich zu den eigenen
Experimenten wurden auflerdem Verformungsexperimente, die im Rahmen der Dissertation
von Bert Geyer [57] durchgefiihrt wurden, ausgewertet. Diese sind nicht besonders
gekennzeichnet. Bei Experimenten mit einer von 10 s, 10° s oder 10° s abweichenden
totalen Dehnungsrate im Bereich der Elastizititsgrenze, wurde der Wert von Ggp mit der bei
dieser Temperatur im Anfahrbereich giiltigen Dehnratenempfindlichkeit in Richtung des
kleinsten Faktors auf eine dieser drei Dehnungsraten korrigiert. Zu beachten ist, dass die
tatsdchlichen plastischen Dehnungsraten auch nach dem verstdrkt einsetzenden plastischen
FlieBen im Bereich der Elastizititsgrenze mindestens um den Faktor 2 kleiner sind als die
durch die Symbole dargestellten totalen Dehnungsraten. Die Elastizititsgrenze fallt mit
zunehmender Temperatur ab, wobei bei gleicher Temperatur fiir hohere Verformungs-
geschwindigkeiten etwas groBBere Werte ermittelt wurden. Besonders bei tiefen Temperaturen

liegt die Elastizititsgrenze wesentlich unter der FlieBspannung im Verfestigungsbereich.

Deshalb ist ihre Temperaturempfindlichkeit —d::% sehr klein (= 1,4 MPa/K).
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6.2 Mikrostrukturuntersuchungen im TEM

In diesem Kapitel werden die in makroskopischen Druckexperimenten verformten und im
HEM beobachteten Versetzungs-Mikrostrukturen beschrieben. Besonderes Augenmerk liegt
dabel auf der Temperaturabhangigkeit der gebildeten Mikrostrukturen. Der Bereich der
Verformungstemperaturen erstreckt sich von 821°C bis 482°C.

Abbildung 6.9 zeigt Ausschnitte von TEM-Aufnahmen einer in 2-zdhliger Richtung
bei 821°C verformten Probe mit 4% plastischer Dehnung. Wie die Verformungskurve in Abb.
6.1 zeigt, wurde die Druckprobe mit einer totalen Dehnungsrate von £,=10*s" bzw.
zwischenzeitlich mit &, = 10° s* verformt. Die Flachennormale der TEM-Probe entspricht in
diesem Fal ener Seitenflachennormale der makroskopischen Druckprobe und besitzt

ebenfalls eine 2-zéhlige Symmetrie. Das fur die Beschreibung der §-Vektoren benutzte

Koordinatensystem besitzt in Druckrichtung die [0/0 0/0 0/2]-Achse und in Richtung der
TEM-Probennormale die [0/2 0/0 0/0]-Achse.

Bild 6.9a zeigt eine typische Versetzungs-Mikrostruktur dieser Probe. Der zur Abbildung
benutzte reziproke Gittervektor lautet g, = (0/0 1/0 0/1). Zusétzlich zu einer homogenen

Versetzungsstruktur geringer Versetzungsdichte treten schmale Béander mit einer hoheren
Versetzungsdichte auf. Die Versetzungen der homogenen Versetzungsstruktur bestehen
hauptséchlich aus geraden Segmenten, die in der Projektion eine leichte Vorzugsrichtung
senkrecht zur Druckrichtung zeigen. Die Bander haben eine Breite von 2 - 4 um. Sie bestehen
aus Uberwiegend geraden und langen Versetzungen die paralel zur Spur der Bander
ausgerichtet sind. Die Versetzungen liegen in Ebenen, die nahezu senkrecht in der TEM-
Probenfolie stehen. Die Versetzungen der Bander gehorchen alle den gleichen
Ausldschungsbedingungen und besitzen daher im physikalischen Raum den gleichen
Burgersvektor. Die Bénder als auch ihre erzeugenden Versetzungen stehen anndhernd
senkrecht zur Druckrichtung.

Im Bild 6.9b ist eine einzelne Versetzung eines ahnlichen Versetzungsbandes mit g, = (0/0

0/0 0/2) abgebildet. In den Bildern 6.9c und 6.9d ist diese Versetzung mit den g-Vektoren
Jdc=(0/0 0/2 0/0) und g4 = (1/0 0/1 0/0) ausgeloscht. Die Probenstelle kann aufgrund eines

dunklen Artefakts am rechten Bildrand und einiger auf allen 3 Bildern nicht ausgelGschter

Versetzungen identifiziert werden. Der Parallelanteil des Burgersvektors ergibt sich anhand
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Abb. 6.9: Hellfeldaufnahmen einer von einer Seitenflache der Druckprobe préparierten TEM-
Probe. T=821°C, ¢,=10"s", £=4%. @) §a=(0/0 1/0 0/1). b, c und d) identische
Probenstelle mit g, = (0/00/0 0/2), g.=(0/0 0/20/0) und g4 =(1/00/10/0). Die Richtung

des physikalischen Burgersvektors B” und die Druckrichtung (CD: compression direction)
sind in Bild b eingezeichnet.
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der Ausl6schungsbedingungen parallel zur [0/0 0/0 0/2]-Richtung im physikalischen Raum, er
ist also parallel zur Druckrichtung. Es handelt sich also um Stufenversetzungen, die aus der
angreifenden Spannung eine Kletterkraft, aber keine Gleitkraft erfahren.

Abbildung 6.10 ist ein Hellfeldbild eines bei 730°C bis zu ca. 8 % plastisch verformten Ein-
Quasikristalls. Die TEM-Probe ist eine Querschnittsprobe, d.h. die 2-zahlige Druckachse
entspricht der TEM-Probennormale und bildet wieder die [0/0 0/0 0/2]-Achse des
Koordinatensystems. Die Abbildung erfolgte mit g =(0/0 0/2 0/0). Neben gekrimmten
Versetzungen gibt es auch Versetzungen mit ndherungsweise geraden und kristallographisch
ausgerichteten Versetzungssegmenten. Abbildungen mit verschiedenen g-Vektoren zeigen,
dass die Versetzungen verschiedene Burgersvektoren besitzen. Sie sind an Knoten verbunden

und bilden ein dreidimensionales homogenes Netzwerk.

Abb. 6.10: Hellfeldaufnahme einer bei 730°C verformten Druckprobe. ¢,=10™s?, & = 6%.
g = (0/0 0/2 0/0). Das letzte Prozent plastischer Dehnung wurde mit €= 10°s* verformt.

Die 2-zdhlige Probennormal e entspricht der [0/0 0/0 0/2]-Druckrichtung.

Die niedrigste Temperatur, bei der Verformung mit stationérem Flie3en erreicht wurde, ist
580°C bei einer totalen Dehnungsrate von 10°s'. Damit ist die Dehnungsrate zehn mal
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geringer als bei dem, bei frilheren Experimenten gefundenen, Sprod-Duktil-Ubergang von
630°C [4]. Die in Abb. 6.11 gezeigten TEM-Hédlfeldaufnahmen stammen von einer
Querschnittsflache dieser Druckprobe. Die 2-zéhlige Probennormale zeigt wieder in Richtung
der [0/0 0/0 0/2]-Achse. Die in Abb. 6.11a mit §,=(1/0 0/1 0/0) abgebildete Mikrostruktur
zeigt schmale Bander verschiedener Orientierungen mit  jeweils unterschiedlichen
Burgersvektoren. Bei genauer Betrachtung ist ein Teil der Versetzungen ausgebaucht, wobel
die Ebenen, in denen sich diese Versetzungen erstrecken, steil in der TEM-Probe liegen.
Zusétzlich zu den schmalen Bandern hoher Versetzungsdichte gibt es noch homogen verteilte

Versetzungen niedriger Dichte.

Abb. 6.11: Versetzungsbéander in einer Querschnittsprobe einer unter stationdrem Flief3en
bei 580°C in 2-zahliger Richtung verformten Druckprobe. ¢;=10°s?, & =2%, §a,=(1/0
0/10/0), §.=(1/00/10/0), Gg=(1/0 1/1 0/1).
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Diese gebogenen Versetzungen besitzen grofRere Krimmungsradien im Vergleich zu den
Versetzungen der Bander und sie zeigen keine Vorzugsrichtung. In der oberen linken Ecke
von Abb. 6.11asind einige Versetzungen dieser Schar as Doppellinien abgebildet. Die Bilder
6.11b, c und d zeigen den gleichen Probenausschnitt, wie man leicht an dem Loch in der Mitte
erkennen kann. Wie in Abb. 6.11a sind in Abb. 6.11b unter den gleichen Abbildungs-

bedingungen zwei Scharen von Versetzungsbéndern unterschiedlicher Orientierung zu erken-
nen. Die Bilder 6.11c und d wurden mit g.=(1/0 0/1 0/0) und Gq= (1/0 1/1 0/1)

abgebildet, wobei das néherungsweise vertikal verlaufende Versetzungsband ausgel 6scht ist.
Aufgrund der starken Verbiegung der Probe andern sich die Abbildungsbedingungen im
abgebildeten Probenbereich betrachtlich. Der fur die Beugungsaufnahmen genutzte Proben-
bereich wurde mit einer Feldblende auf ein Gebiet von ca. 2 um Durchmesser in der Néhe der
Biegekonturen begrenzt. Die angegebenen Abbildungsbedingungen gelten also nur in der
unmittelbaren Nahe der Biegelinien, und die Versetzungen der nicht ausgel dschten, horizontal
verlaufenden Bander werden dementsprechend nur dort sichtbar. Fir die Versetzungen des
annadhernd vertikal verlaufenden Bandes ergibt sich anhand der zwei AuslGschungen fir die
Richtung des parallelen Anteils des Burgersvektors eine 2-zdhlige [ 1/1 0/1 1/0]-Richtung.
Der Burgersvektor stent demnach senkrecht auf dem Versetzungsband und schlief3t mit der
Druckrichtung einen Winkel von 72° ein. Die Versetzungen sind also wieder tUberwiegend
Stufenversetzungen mit einer grof3en Kletterkraft.

Abbildung 6.12 zeigt dieselbe Probe wie Abb. 6.11 in der gleichen Orientierung an einer
anderen Stelle. Esist immer der gleiche Probenausschnitt dargestellt. Wiein Abb. 6.11aist in
Bild 6.12a mit g,=(1/00/10/0) ein anndhernd horizonta verlaufendes schmales

Versetzungsband A mit dinn dargestellten Versetzungen abgebildet. Die Versetzungen sind
in der Projektion wieder parallel zur Bandrichtung orientiert. In Bereichen starker
Abbildungsbedingungen sind neben den langen geraden Versetzungen noch kurze und stark
gekrimmte Versetzungen sehr hoher Dichte zu sehen, die teilweise nicht mehr aufgel 6st
werden konnen. Eine zweite Schar von Versetzungen B mit geringerer Dichte zeigt eine zum
ersten Band senkrechte Orientierung und ist hauptsachlich zwischen den Bandern der ersten
Schar sichtbar. In den Bildern 6.12b und ¢ sind mit den g-Vektoren gy, = (0/2 0/0 0/0) und

Gc= (0/10/01/0) die geraden Versetzungen des horizonta verlaufenden Bandes

ausgeloscht. Fur die Richtung des paralelen Anteils des Burgersvektors ergibt sich
[0/0 0/2 0/Q]. Sie schliefst mit der Druckrichtung al's auch mit der Linienrichtung einen Winkel
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von 90° ein. Diese Versetzungen erfahren aus der angreifenden Spannung Uberhaupt keine
Kraft. Sie missen sich also unter einer chemischen Kraft bewegt haben.

Die etwa vertikal orientierten Versetzungen sind in den Bildern 6.12d und e mit g4 =
(0/00/2 0/0) und g.=(0/0 /2 0/1) ausgeloscht. In Bild 6.12e kann der nétige 3-zahlige g -

Vektor nur schwach und nicht ohne Anregung benachbarter Reflexe eingestellt werden. Die
Abbildungsbedingungen sind daher schlecht und die vertikalen Versetzungen nicht ganz
ausgel6scht. Durch dynamische Beobachtung mit ge am Mikroskop as auch durch Aus-

schluss aler Mdglichkeiten, die durch Bild 6.12d eingeschrankt werden, ergibt sich fur die

Richtung von 5” die [0/2 0/0 0/0]-Richtung. Dieser Burgersvektor steht ebenfalls senkrecht
auf der Druckrichtung als auch auf den Versetzungen, d.h. diese Versetzungen erfahren auch
keine Kraft.

Bei der Verformung bei 532 °C konnte mit einer Verformungsgeschwindigkeit von 10° s*
bis zu einer Spannung von 1500 MPa kein Bereich des stationaren Flielfens erreicht werden.
Die sich nach 0,5 % plastischer Dehnung gebildete Mikrostruktur ist in Abb. 6.13 dargestellt.
In alen Bildern von Abb. 6.13 treten Doppellinienkontraste bzw. vereinzelt auch
Dreifachlinien auf. Besonders in den Bildern b und d, wo der zur Abbildung genutzte g -

Vektor parallel zum physikalischen Anteil des Burgersvektors der nichtausgel Gschten
Versetzungen liegt, sind die Linien Gberwiegend dick und haufig als Doppellinien abgebildet.

Bild 6.13a zeigt unter §,=(1/1 0/1 1/0) eine augenscheinlich ungerichtete Anordnung von

gekrimmten Versetzungen. Es lassen sich keine kristallographisch orientierten Segmente
ausmachen. Man kann flachenhafte Kontraste gleichen Grauwertes, die durch Versetzungen
umrandet werden, erkennen. Zusdtzlich sind noch flachenhafte Streifenkontraste schwach
abgebildet, wobei nicht festzustellen ist, wodurch sie begrenzt werden. Die Bilder 6.13b, ¢
und d zeigen anndhernd den gleichen Probenausschnitt, der jedoch nicht mit dem von Bild
6.13a Ubereinstimmt. Zur besseren Orientierung ist eine identische Stelle durch Pfeile
gekennzeichnet. In Bild 6.13b sind neben wenigen kristallographisch orientierten Segmenten
gekrimmte Versetzungen sichtbar, wobei die Krimmungsradien stark variieren. Tellweise

sind die Versetzungen zwischen Hindernissen ausgebaucht. Der zur Abbildung genutzte g-
Vektor ist §p=(1/0 1/1 0/1). Bild 6.13c und d wurden mit .= (0/00/20/0) und
Jq=(0/20/0 0/0) abgebildet. Obwohl sie den gleichen Probenausschnitt zeigen, sind die

Versetzungsstrukturen sehr  unterschiedlich. Es wird jewells eine Versetzungsschar

abgebildet, deren Vorzugsrichtung senkrecht zu dem genutzten g-Vektor liegt. Nur wenige
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Versetzungssegmente sind in beiden Abbildungen zu finden. Ein erheblicher Teil der
Versetzungslinien werden a's Doppellinien mit starkem Kontrast abgebil det.

Abb. 6.12: Gleiche Probe wie in Abb. 6.11 an einer anderen Stelle. g, = (1/00/10/0), gy =

(0/20/00/0), G.=(0/1 0/0L0), ga= (0/00/20/0), Ge=(0/01/20/1). by und byg
kennzeichnen die Richtung des physikalischen Burgersvektors der Versetzungen von Schar A
und B.
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Abb. 6.13: Hellfeldaufnahme einer Querschnittsprobe aus einer bei 532 °C in 2-zahliger
Druckrichtung verformten Druckprobe. ¢,=10°s", €=05%, Ga= (1/1 O/1 1/0), §p=
(1/0 1/1 0/1), g = (0/0 0/2 0/0), G4 = (0/2 0/0 0/0).
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Als Ursache fur den starken Kontrast kann eine starke Anregung mit niedrig indizierten
Reflexen ausgeschlossen werden, da sich erstens dinn abgebildete Linien in direkter
Nachbarschaft befinden und zweitens die Biegelinie relativ weit entfernt liegt.

Die Doppellinien sind jeweils ein paralel verlaufendes Paar identischer, teillweise feiner,
Linien. Als Doppellinien werden nur Versetzungen abgebildet, die in dem anderen Bild
ausgel6scht sind, wobel zu betonen ist, dass die §-Vektoren senkrecht aufeinander stehen.
Obwohl jeweils eine zweite Ausléschung fir die eindeutige Burgersvektorbestimmung fehit,
ist zu vermuten, dass die als Doppellinien dargestellten Versetzungen einen Burgersvektor
besitzen, dessen paraleler Anteil mit der Richtung des abbildenden g-Vektors
Ubereinstimmt. Die Versetzungen besitzen aso wie in Abb. 6.12 Stufencharakter und sie

konnten in Teilversetzungen aufgespalten sein.

Die nachst niedrigere Verformungstemperatur betrug 487 °C. Bei einer totaen
Verformungsgeschwindigkeit von 10° s* konnte ebenfalls kein Bereich stationaren FlieRens
erreicht werden. Die maximale Spannung betrug 1628 M Pa. Obwohl nach Entlastung nur eine
plastische Dehnung von 0,35 % zurtickblieb, ist die wahrend der Verformung entstandene und
in Abb. 6.14 abgebildete V ersetzungsdichte sehr hoch. Die Probe mit 2-zéhliger Druckachse
wurde as TEM-Querschnittsprobe mit der [0/2 0/0 0/0]-Druckachse paralel zur
Probennormale prépariert. Die Bilder zeigen den gleichen Probenausschnitt unter
verschiedenen Anregungsbedingungen. Aufgrund der grof3en Dicke der Probe und der
Schwierigkeit, genau eine Reihe von Reflexen anzuregen, ist die Abbildungsqualitét schlecht.
Bild 6.14a wurde mit g, = (1/0 /1 0/1) abgebildet. Die Versetzungen zeigen keine Vorzugs-
richtung. Es sind stark ausgebauchte V ersetzungssegmente zu erkennen. Gerade und kristal-
lographisch orientierte Linienabschnitte sind im Gegensatz zu hohen Verformungs-
temperaturen nicht mehr zu erkennen. Die Versetzungsdichte ist sehr hoch.

In den Bildern 6.14b - f sind jewells viele Versetzungen von Bild 6.14a ausgel 6scht. Die zur
Abbildung genutzten g-Vektoren lauten g, =(0/20/00/0), §.=(0/00/20/0), Gg=

(1/00/10/0), Ge=(1/00/10/0) und Gs = (0/00/20/0), wobei die Bilder 6.14c und f mit

dem gleichen reziproken Gittervektor aber in der Nahe verschiedener Pole aufgenommen
wurden. Die Scharen nichtausgel 0schter Versetzungen zeigen eine bevorzugte Orientierung

jeweils senkrecht zum abbildenden g-Vektor. Es sind keine geraden V ersetzungssegmente zu

beobachten.
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Einige Versetzungen werden unter bestimmten Abbildungsbedingungen wiederum as
Doppellinien dargestellt. In Abb. 6.15 ist eine typische Doppellinie zu erkennen, die an der
rechten Seite in zwei einzelne, voneinander unabhangige V ersetzungen aufgespalten ist.

200NM  App 615 Bildausschnitt  der
gleichen Probe wie in Abb. 6.14
(T =487°C, g = (1/1 0/1 1/0)).

Das Experiment mit der niedrigsten Verformungstemperatur wurde bel 482°C in 5-zahliger
Druckrichtung durchgefihrt. Obwohl eine maximale Spannung von 1670 MPa erreicht wurde,
konnte die obere Streckgrenze nicht Uberwunden werden. Nach Entlastung blieb eine
plastische Dehnung von 0,35 % zurlick. Die vier Bilder von Abb. 6.16 zeigen den selben
Probenausschnitt bei  verschiedenen Anregungsbedingungen. Bild 6.16a wurde mit
Ga=(1/00/10/0) abgebildet und zeigt gekrimmte Versetzungen ohne eine deutlich
bevorzugte Orientierung. Die Versetzungslinien sind teilweise gezackt bzw. in der Form eines
Fingers lang ausgezogen. Vereinzelt treten Uber langere Distanzen nahezu parallel
verlaufende Versetzungspaare auf. Diese sind jedoch nicht mit den Doppellinienkontrasten

vorheriger Abbildungen zu verwechseln.
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Abb. 6.16 (vorherige Seite): Mikrostruktur nach Verformung bis 0,35 % plastischer Dehnung
bei 482°C und einer totalen Dehnungsrate von 10° s*. Die TEM-Probennormale entspricht

der 5-zéhligen [1/0 0/1 0/0]-Druckrichtung. §a=(1/00/10/0), G, =(0/10/01/0), G.=
(0/01/00/1), 4= (0/1 1/0 1/1).

In den Bildern 6.16b, c und d ist jeweils eine Schar von Versetzungen ausgel6scht. Eine
Probenstelle mit einer markanten Versetzung dieser Schar ist jeweils mit einem Pfeil gekenn-
zeichnet. Die zur Abbildung genutzten Beugungsbedingungen lauten g, = (0/1 0/0 1/0),

§.=(0/01/00/1) und Gq=(0/1 1/01/1). Fir die Richtung des parallelen Anteils des

Burgersvektors der ausgel schten Schar ergibt sich [ 1/0 1/1 0/1] mit 2-zahliger Symmetrie,
welcher mit der Druckrichtung einen Winkel von 58° einschliefit.

Abb. 6.17: Benachbarte Probenstelle von Abb. 6.16 mit §.=(1/00/10/0), g, = (0/1 1/0
1/1), g.=(0/10/0 1/0).
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In Abb. 6.17 ist ein benachbarter Probenausschnitt von Abb. 6.16 zu sehen. Bild 6.17a ist
unter den gleichen Anregungsbedingungen aufgenommen wie Bild 6.16a. In den Bildern
6.17b und 6.17c ist eine Schar von Versetzungen ausgeldscht. Ein typisches Segment dieser
ausgel 6schten Versetzungen ist in alen drei Bildern mit einem well3en Pfeil markiert. Aus
den beiden Anregungsbedingungen der Ausldschungen ergibt sich fir die Richtung des
Parallelanteils des Burgersvektors [ 1/0 1/1 0/1]. Dies ist wie bei der ausgeléschten Schar
von Versetzungen von Abb. 6.16 ein 2-z&hliger Burgersvektor, der mit der Druckachse einen
Winkel von 58° einschliefdt und ndherungsweise senkrecht auf den Versetzungslinien steht.
Das in Abb. 6.17a mit einem schwarzen Pfeil markierte Versetzungsgebilde gehdrt zu der
ausgelGschten Schar von Versetzungen in Abb. 6.16. Stereoabbildungen zeigen, dass die
Ausbauchungen der beiden Versetzungslinien nicht auf einer Ebene liegen. Die Schnittlinie
der beiden Ebenen liegt etwa im Bereich der paralel verlaufenden Versetzungsabschnitte,

wovon aus die Ebenen schrag nach oben zur Probenoberflache verlaufen.

Abb. 6.18: Benachbarte Probenstelle von Abb. 6.16 mit flachenhaften Kontrasten unter g =
(1/10/1 1/0).

Abbildung 6.18 zeigt einen grofl3eren Probenausschnitt der gleichen Stelle wie Abb. 6.17 mit
dem Anregungsvektor g = (1/10/1 1/0). Der Stern in Abb. 6.16a, Abb. 6.17a und Abb. 6.18
kennzeichnet die gleiche Probenstelle. Auffalig ist der unter dieser Abbildungsbedingung fur
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diese Probe typische Kontrast. Flachen gleicher Helligkeit werden von Versetzungen
begrenzt, die oft geschlossen sind. Stereoabbildungen zeigen, dass die umrandeten Flachen
ndherungsweise in Ebenen liegen, einzelne Ausbuchtungen aber aus diesen Ebenen
herausragen.

Die Auswertung der TEM-Hellfeldaufnahmen nach der in Kapitel 3.2 beschriebenen
Schnittpunktmethode ergibt die V ersetzungsdichten, diein Abb. 6.19 in Abhangigkeit von der
Verformungstemperatur dargestellt sind. Die Foliendicke t in Gl. (3.35) konnte nicht direkt
gemessen werden. Aufgrund von Abschéatzungen mit Hilfe von Stereoaufnahmen wurde fir
alle Proben ein t = 500 nm eingesetzt. In Tabelle 6.1 sind die ermittelten V ersetzungsdichten
noch mal explizit angegeben. Die schwarzen Symbole kennzeichnen Versuche, bel denen bis
in den stationdren Bereich hinein verformt wurde, mit plastischen Dehnungen zwischen 2 -
8 %. Die durch rote Symbole gekennzeichneten Versuche wurden im Anfahrbereich beendet.
Die plastischen Dehnungen der nur im Anfahrbereich zwischen 610°C und 482°C verformten
Proben betragen in der Reithenfolge abfallender Temperatur 0,64%, 0,45%, 0,35% und 0,33%.
Bel inhomogenen Versetzungsstrukturen entspricht die angegebene Versetzungsdichte

derjenigen in den Béandern.
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Abb. 6.19: Abhangigkeit der Versetzungsdichte von der Verformungstemperatur (10°s* =>
Quadrate, 10° s => Kreise, 10* s* => Dreiecke) ermittelt fir Verformung im Verfestigungs-

(rot) bzw. stationéren (schwarz) Bereich. Die offenen Symbole sind von Schall u.a [50]
Ubernommen.
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Tab. 6.1: Versetzungsdichten von Abb. 6.19.
T[°C] 482 | 487 | 532 | 580 | 610 | 730 | 777 | 821
e[s7] 10° | 10° | 10° | 10° | 10° | 10" | 10> | 10™
p[10®m? | 49 | 43 | 78 | 124 | 94 | 40 | 29 | 11

Im Temperaturbereich zwischen 821°C und 532°C ist ein ndherungsweise linearer Anstieg
der Versetzungsdichte mit sinkender Verformungstemperatur zu erkennen. Der Abfall der
V ersetzungsdichten fir Temperaturen unter 500°C wird weiter unten diskutiert. Im Vergleich
sind die Werte von Schall u.a. [50] fur T > 750°C kleiner und fir T < 750°C groRRer als diein
dieser Arbeit ermittelten Werte, wobei ebenfalls ein anndhernd linearer Zusammenhang
besteht.
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Abb. 6.20: Abhéngigkeit der Uber mehrere Reflexe gemittelten Halbwertsbreite
von Rontgenreflexprofilen von der Versetzungsdichte (nach Striimpel [60]).

Zur integralen Bestimmung der V ersetzungsdichte wurden fiinf Proben zwischen 814°C und

596°C mit ¢, =210°s™ bis in den stationéren Bereich (e = 2%) hinein verformt und von
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Claudia Strimpel [60] mit Hilfe von Rontgenbeugung untersucht. Die Halbwertsbreiten der
Rockingkurven wurden Uber vier Ordnungen 2-zéhliger Reflexe von drel verschiedenen
Richtungen gemittelt und in Abb.6.20 Uber der Versetzungsdichte dargestellt. Die
Versetzungsdichten wurden aus Abb. 6.19 entsprechend ihrer Verformungstemperatur
ermittelt. Die gemittelte Halbwertsbreite steigt nahezu linear mit der Versetzungsdichte an.

In Abb. 6.21 ist zur anschaulichen Darstellung die Verbreiterung des (2/4 0/0 0/0)-Reflexes
in Abhangigkeit von der Verformungstemperatur dargestellt. Die Ursache fir die grol3ere
Halbwertsbreite des 700°C-Peak gegentiber dem 644°C-Peak liegt offensichtlich in der
Streuung der individuellen Kurven.

T I T I T I T I T I T I T I T
50007 ——814°C ]|
——754°C
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Abb. 6.21: Rockingkurven des (2/4 0/0 0/0)-Reflexes bel verschiedenen Verformungs-
temperaturen (nach Strimpel [60]).
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7. Diskussion

7.1 Aktivierungsparameter

In ersten Arbeiten zur Berechnung der Aktivierungsparameter [6] wurden die Daten im
Bereich der oberen Streckgrenze der makroskopischen Verformungskurven diskutiert.
Versetzungsdichtemessungen [50] zeigten jedoch bald eine starke Anderung der
Mikrostruktur in diesem Verformungsbereich, wodurch eine wichtige Voraussetzung zur
Auswertbarkeit der Aktivierungsparameter nicht erflllt ist. In der Arbeit von Geyer [4]
wurden daher die Spannungen in einem ndherungsweise stationaren Zustand im Bereich der
unteren Streckgrenze bzw. dem darauffolgendem Plateau aufgenommen. Diein Abb. 6.4 Uber
der Temperatur aufgetragene Spannung wurde ebenfalls im Bereich der unteren Streckgrenze
bzw. im Bereich der stationdren Verformung aufgenommen. In diesem Bereich besteht ein
dynamisches Gleichgewicht zwischen Verfestigung und Erholung. Verfestigung wird z.B.
beim Vergleich einer originalen mit einer wiederholten Relaxation im Anfahrbereich deutlich
(Abb. 6.6). Die Kurve der wiederholten Relaxation ist im gesamten Bereich um enen
konstanten Betrag zu hoheren Spannungen verschoben. Die Zunahme der Spannung bei
gleicher plastischer Dehnungsrate entspricht der Verfestigung. Der V erfestigungskoeffizient 6
ergibt sich nach Gl. (5.3) als Quotient aus dieser Spannungsdifferenz und der Zunahme der
plastischen Dehnung der Probe. Wie in Kapitel 6.1 gezeigt wurde, sind die Verfestigungs-
koeffizienten mit bis zu 3E im Anfahrbereich sehr hoch.

Vergleicht man eine originae mit einer wiederholten Relaxation, die im Bereich der
stationdren Verformung durchgefiihrt wurde, ist am Beginn der Relaxationen ebenfalls eine
Verschiebung der wiederholten Relaxationskurve zu einer geringeren plastischen Dehnungs-
rate zu beobachten. Diese Spannungszunahme entspricht jedoch nicht der Verfestigung aus
dem Anfahrbereich, da sich wéhrend der Relaxation der Verlauf der wiederholten Relaxation
der originalen Kurve anpasst (siehe Ab. 6.5). Alle weiteren wiederholten Relaxationen liegen
etwa auf der Kurve der ersten wiederholten Relaxation. Diese Unterschiede weisen auf eine
Anderung der Mikrostruktur im Verlauf der originalen Relaxation hin, wahrend im Verlauf
weiterer wiederholter Relaxationen keine Anderungen mehr stattfinden. Im stationéren
Verformungsbereich muss also die beobachtete Verfestigung durch Erholungsvorgange
kompensiert werden. Geyer u.a. [4] konnten zeigen, dass sich der anfangliche Spannungs-
unterschied mit abnehmender Verformungstemperatur verringert und bel ca 630°C
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verschwindet. Diesist ein Hinwels auf eine abnehmende Bedeutung von Erholungsvorgangen
bei niedrigeren Temperaturen, was durch die Temperaturabhangigkeit der fir die Erholung
notigen Prozesse erklart wird. Neueste Hinweise aus der Literatur auf effektiv ablaufende
Kletterprozesse als Hauptmechanismus der Verformung im Temperaturbereich der
durchgefihrten Experimente als auch die weiter unten diskutierten eigenen Mikrostruktur-
untersuchungen geben Anlal3, die bisherige Bedeutung von Gleiten und Klettern fur die
Prozesse der Verfestigung und Erholung neu zu betrachten. Im gesamten Temperaturbereich
der makroskopischen Verformungsexperimente, die im Rahmen dieser Arbeit durchgefihrt
wurden, geben die Mikrostrukturaufnahmen Hinweise auf Versetzungsscharen, die sich durch
Klettern bewegt haben. Der Temperaturbereich, in dem Klettern einen effektiven Beitrag zur
Verformung beitragen kann, sollte durch die Aktivierungsenergie des langsamsten Diffusors
bestimmt sein. Im Fall von Al-Pd-Mn ist dies Pd mit 2,32 €V [17], was zu einer Temperatur
von 300°C as unterer Grenze fir effektive Kletterprozesse fuhrt. Dieser Wert korreliert nicht
mit dem experimentell ermittelten Wert von 600 - 630°C fir die Grenze effektiv ablaufender
Erholungsvorgéange. In einem Vortrag von Mompiou u.a. [61] wurden In-situ-Aufnahmen von
Al-Pd-Mn-Ein-Quasikristallen gezeigt, in denen sich zwel Versetzungen mit
entgegengesetzten Burgersvektoren durch reines Klettern auf benachbarten Ebenen schnell
aufeinander zu bewegten, der fir die Annihilation der beiden Versetzungen nétige
Gleitvorgang jedoch im Zeitrahmen der Aufnahmen (mehr als 30 min) nicht stattfand.
Demnach scheint es einen Temperaturbereich zu geben, in dem Klettern schnell und Gleiten
langsam abléuft. Gegenuiber der bisherigen Interpretation muss daher die Rolle von Gleiten
und Klettern umgedreht werden. Der Hauptmechanismus zur plastischen Verformung in
ikosaedrischen Al-Pd-Mn-Ein-Quasikristallen ist Klettern, welches mit einer Aktivierungs-
energie von ca. 2,32 eV bis zu etwa 300°C hinreichend schnell ablaufen sollte. Da
Versetzungen, die sich durch reines Klettern bewegen, nur auf festen Ebenen bewegen
konnen, ist fur die Versetzungsannihilation der Erholung Gleiten erforderlich. Den
Gleitprozessen kann die ermittelte Aktivierungsenergie von ca. 3,5 - 4 eV zugeordnet werden,
was der gefundenen Grenztemperatur von 600 - 630°C fir effektive Erholung entspricht.
Unterhalb dieser Grenztemperatur sind die fur die Erholung nétigen Gleitprozesse zu
langsam, so dass keine Erholung mehr stattfindet. Da sich die stationére Flief3spannung im
Gleichgewicht zwischen Verfestigung und Erholung einstellt, spiegelt die Spannungs-
Temperatur-Kurve von Abb. 6.4 nicht die Temperaturabhdngigkeit der Versetzungs-
beweglichkeit wider.
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Dass die Verfestigung eine grof3e Rolle bel der Verformung ikosaedrischer Quasikristalle
spielt, wird auch durch den Vergleich der Temperaturabhangigkeit der Elastizitétsgrenze mit
derjenigen der stationdren Flief3spannung in Abb. 6.8 deutlich. Bei hohen Verformungs-
temperaturen fallen beide Spannungen etwa zusammen. Mit abnehmender Temperatur steigt
die Elastizitdtsgrenze im Vergleich zur stationdren Flief3spannung nur langsam an. Die
stérkere Zunahme der stationdren Flief3spannung kann auf einen hohen Verfestigungsantell
bei niedrigen Temperaturen zurtickgefihrt werden. g4 konnte die Temperaturabhangigkeit der
Versetzungsheweglichkeit widerspiegeln. An der Elastizitatsgrenze tritt ein Ubergang von der
elastischen Verformung in plastische Verformung mit einem sehr hohen Verfestigungs-
koeffizienten auf. Deshalb ist die plastische Dehnrate nach Gl. (5.4) wesentlich niedriger als
die Antriebsrate der Maschine. Die Verfestigungskoeffizienten im Anfahrbereich liegen
jedoch unabhangig von der Verformungstemperatur stets bel etwa 2 bis 3 E. Deshalb ist die

! nach Durchlaufen der

plastische Dehnrate bei einer Maschinenrate von ¢,=10° s
Elastizitatsgrenze stets etwa ¢ ~ 0,25-0,33-10° s*.

Die Werte fur die (Gibbs sche) Frele Enthalpie AG wurden von Messerschmidt u.a [5] zu
ca. 4eV be niedrigen Schubspannungen von ca. 100 MPa ermittelt. Sie sinken mit
wachsendem t bisauf 1 eV ab. Wie oben beschrieben wurde, geben diese Werte aufgrund der
Uberlagerung von Verfestigung und Erholung keinen direkten Aufschluss iber die
Temperaturabhangigkeit der Versetzungsbeweglichkeit. Aus der in Abb. 6.8 dargestellten

Temperaturabhangigkeit der Elastizitétsgrenze kann nach den Gleichungen [62]

2
A, =X (_A“Etj (7.0
rkorr AT 3

(AHa +Bo kTJ
AG = rkorr

(1-p)

(7.2)

mit B = (T/p)(dp/dT) firr die Experimente mit einer totalen Dehnrate von 10° s* bei hohen
Temperaturen ein AG von etwa 1,99 eV bestimmt werden. Fir die Dehnrate von 10° s* ergibt
sich fUr niedrige Temperaturen ein AG von 0,53 eV. Die Werte fur die Berechnung von AG
sind in Tabelle 7.1 zusammengefasst. Acg /AT wurde durch lineare Regression der jeweiligen

Messwerte gewonnen. Gleichung (7.1) gilt streng nur fir gleiche Versetzungs
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geschwindigkeiten oder fur konstante Dehnraten bei gleichzeitig konstanter
Gleitversetzungsdichte und innerer Spannung. Die Voraussetzung konstanter Dehnrate kann,
wie oben beschrieben, als erfullt angesehen werden. Die Berechnung von AG nach Gl. (7.2)
erfolgt unter der Annahme, dass die Aktivierungsentropie ausschliefdlich von der
Temperaturabhangigkeit des Schubmoduls herrtihrt. Die anhand der Elastizitétsgrenze

1 mit den von

ermittelte Aktivierungsenergie stimmt fir die Dehnrate von 10° s
Messerschmidt [5] aus Temperaturwechsel- und Relaxationsexperimenten berechneten
Werten Uberein und liegt auf einer nach dem Peierlsmodell im Clustermalistab (Kap. 4)
berechneten Kurve. Der firr die Dehnrate von 10°° s™ fiir tiefe Temperaturen bestimmte Wert
ist jedoch viel kleiner als die fur diese Spannung erwarteten 1,5 eV fur AG. Die Interpretation
der aus der Elastizitétsgrenze berechneten Aktivierungsenergie ist bisher noch unklar.

Das bereits in Kapitel 4 erlauterte PeierlssModell im Clustermal3stab beschreibt die
Versetzungsbeweglichkeit in Quasikristallen, wobel die Kinkbildung nicht auf atomarem
sondern auf Clusterniveau stattfindet. Aus der Peierlsspannung 1p (3.12) bel 0K und dem
Clusterdurchmesser ergibt sich die Peierlsenergie Wp (3.11) sowie die Kinkbildungsenergie
Gy. Die (Gibbs'sche) Freie Aktivierungsenthapie in Abhangigkeit von der Schubspannung t

kann nach Petukhov u.a. [63] durch

AG(t) = 26{1— (8’:;) {In{lizp}+lﬂ (7.3)

dargestellt werden. Fur den Vergleich der experimentellen Daten wurden in Gl. (7.3) tp =
1,5 GPaund Gk = 1,2 eV eingesetzt. Die theoretische Kurve in der folgenden Abb. 7.1 wurde

unter Benutzung der Beziehung V = _dg_G aus Gl. (7.3) berechnet.
T

Tabelle 7.1: Werte fur die Berechnung der Aktivierungsenthalpien aus der Temperatur-
abhangigkeit der Elastizitétsgrenze nach den Gleichungen (7.1) und (7.2).

& [s7] T [°C] I orr AGeU/AT | o[MPa] | AHe[eV] | AG [eV]
[MPa] [MPa/K]
10° 690 70 33 400 3,76 1,99
10° 560 75 1,42 650 1,13 0,53
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Die aus Relaxationsexperimenten nach Gl. (3.22) bestimmten Aktivierungsvoluminasind in
Abb. 7.1 Uber der normierten Spannung t' dargestellt. Die normierte Spannung t' ergibt sich

nach

| Mo |
T_[M(T)j m.G (7.4)

aus dem Schubmodul bei 0K po=77,7 GPa und dem temperaturabhangigen Schubmodul
w(T) = 77,74520 GPa+ (-0.01400 GPa/K * T) + (-0.000013 GPa/K? * T?). u(T) wurde aus
der Anpassung eines Polynoms an Messwerte von Tanaka u.a. [64] gewonnen. Das
Aktivierungsvolumen nimmt mit zunehmender Spannung bis zu einem Plateau bei ca. 0,2 nm®
ab.

1.6 - l l l l l l l l -
1.4 - -
% B .'
.'

0.8 4 -

V [nm”]

0.6
0.4

0.2 +
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Abb. 7.1: Experimentell bestimmtes Aktivierungsvolumen Uber der normierten
Spannung fiir verschiedene Geschwindigkeiten (10° s* => Quadrate, 10° s* =>
Kreise, 10“%s!=>Dreiecke) aus originden Relaxationsexperimenten im
Anfahrbereich (rot) und dem Bereich des stationaren Flief3ens (schwarz). Die
vollen Symbole stehen fur die Volumina die von der ersten Relaxation eines

Verformungsexperimentes ermittelt wurden, die offenen fir ale weiteren
Relaxationen bei htheren Dehnungen.

Die der Berechnung des Aktivierungsvolumens zugrunde liegenden ryo-Werte sind in Abb.
6.7 Uber der Temperatur aufgetragen. Die bei hohen Verformungstemperaturen kleinen ryor-
Werte von etwa 30 - 50 MPa steigen mit abnehmender Temperatur auf etwa 100 - 150 MPa
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an. Fur Temperaturen unterhalb von 580°C, wo keine stationéare Verformung mehr moglich
war, falt ror wieder auf etwa 75 MPa ab. Obwohl die Temperatur noch weit unterhalb von
580°C gesenkt wurde, konnte die Spannung in den Verformungsexperimenten wegen der
limitierenden Bruchspannung nicht weiter erhoht werden.

Im Rahmen der Messgenauigkeit liegen alle Messpunkte in Abb. 7.1 auf einer einheitlichen
Kurve, d.h. das Aktivierungsvolumen ist eine reine Funktion der Spannung, unabhangig von
der Temperatur, der Dehnrate und der Art der Verformung. Die grine Kurve entspricht
wieder dem Pelerlsmodell im Clustermal3stab fur die Versetzungsbeweglichkeit. Sie fallt wie
die Aktivierungsenergie bei hohen Spannungen, d.h. tiefen Temperaturen, mit den Mef3werten
zusammen, d.h. diese Daten koénnten die die Versetzungsbeweglichkeit kontrollierenden
Prozesse widerspiegeln. Die groferen Aktivierungsvolumina bei niedrigen Spannungen und

hohen Temperaturen sind durch die Erholungsvorgénge beeinflusst.

7.2 Phasonendefekte

Wie in Kapitel 2.3 beschrieben wurde, kdnnen in der Spur bewegter Versetzungen
Phasonenwande entstehen. Computersimulationsexperimente bestdtigen diese Uberlegung
und zeigen, dass die Phasonenwénde bei niedrigen Temperaturen stabil sind [65, 66]. Durch
einen Phasensprung der Elektronenwelle beim Passieren der Phasonenwand wird diese,
dhnlich einem Stapelfehler in Kristallen, im TEM as Streifenkontrast sichtbar. In einer
anderen Simulationsarbeit [67] wird gezeigt, dass sich die Phasonenwande bei hohen
Temperaturen durch Diffusion der einzelnen Phasonen auflésen und der Streifenkontrast
verschwindet.

Beobachtet wurden Phasonenwénde z.B. zwischen eingewachsenen Versetzungen [28] bzw.
in der Spur von Versetzungen, die sich in In-situ-Dehnversuchen im TEM beim Aufheizen
bewegt haben [29]. Im Rahmen dieser Arbeit konnten die den Phasonenwanden
zugeschriebenen Streifenkontraste nur in der Abb. 6.13a sowie an einigen eingewachsenen
Versetzungen von unverformten In-situ-Proben beobachtet werden. Bei in dieser Arbeit nicht
ndher erlduterten In-situ-Versuchen verschwanden diese beim Heizen der Proben im
Temperaturbereich zwischen 660°C und 690°C. Durch die Instabilitét der Phasonenwande bel
hoheren Temperaturen und das Fehlen in den meisten Proben mit niedriger Verformungs-
temperatur war eine Charakterisierung der flachenhaften Fehler nicht mdglich. Aber auch

nach dem Auflésen der Fehlerflachen sind die Phasonen weiterhin im Volumen des
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Quasikristalls enthalten, was sich z.B. durch Verschiebungen von Beugungsreflexen

bemerkbar macht [68]. Die Verschiebung eines Reflexes senkrecht zu g, ist dabei um so

grofer, je grofler |g, | und damit um so schwécher der Reflex ist.

Nach urspriinglichen Uberlegungen sollten Versetzungen zumindest bei tiefen
Temperaturen, wo die Phasonenwande stabil sind, wegen der zusétzlich aufzubringenden
Fehlerflachenenergie der Phasonenwand unbeweglich sein. Der experimentell gefundene
Sprod-Duktil-Ubergang von ca. 630°C fiir die Dehnungsrate von 10 s [4] korreliert dabei
gut mit den bei 610°C beobachteten [56] und bel 660°C - 690°C verschwindenden Streifen-
kontrasten. Rontgenuntersuchungen [69] zeigen, dass im Temperaturbereich um 650°C die
Diffusionsgeschwindigkeit der Phasonen nur etwas langsamer als die der Mn-Atome ist.
Phasonendiffusion beginnt also etwaim gleichen Temperaturbereich eine Rolle zu spielen wie
atomare Diffusion. Daher sollte die Bildung von Phasonendefekten nicht die Versetzungs-
beweglichkeit im Temperaturbereich der stationéren Verformung bestimmen.

Bel niedrigen Verformungstemperaturen (< 600°C) sollten jedoch Phasonenwande gebildet
werden. Die Verformungsparameter zeigen bei dieser Temperatur jedoch keine signifikante
Anderung, was auf eine geringe Fehlerflachenenergie schlielen Iasst. Grobe Abschatzungen
auf der Basis von Molekulardynamiksimulationen [65] sagen eine Fehlerflachenenergie von

58% der Oberflachenenergie ¥ voraus. Der experimentell bestimmte Wert von y = 17 mJm?

[70] fdhrt zu einem Spannungsanteil von Tpnason = 0,58Y/| B” | =54 MPa (fur den Betrag von

b, = 0,183 nm). Bei hohen Verformungstemperaturen wirde dieser Wert einen betréachtlichen

Teil der Fliel3spannung darstellen. Jedoch werden aufgrund der Phasonendiffusion keine
Fehlerflachen beobachtet. Der Spannungsanteil Tenason kann in diesem Bereich also keine
Rolle spielen. Bei niedrigen Temperaturen ist Tphason Nach dieser Abschdtzung im Vergleich

zur Hieldspannung klein.
7.3 Bewegungsmodus der Versetzungen

Die in In-situ-Dehnversuchen [3] beobachteten V ersetzungsbewegungen mit Versetzungs-
geschwindigkeiten im pm/s-Bereich auf niedrig-indizierten kristallographischen Ebenen
fuhrte von Beginn an zu der Annahme der Versetzungsgleitung als Hauptbewegungsmodus
fur die plastische Veformung. Die Versetzungsmikrostrukturen von makroskopisch

verformten Proben wurden daraufhin immer unter der Annahme der Versetzungsgleitung
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interpretiert. FUr elne eindeutige Bestimmung des Bewegungsmodus ist die Bestimmung der
Bewegungsebene und des Burgersvektors an den gleichen Versetzungen notwendig. Dies ist
nur bel In-situ-Dehnversuchen im TEM moglich. Leider waren entsprechende Versuche im
Rahmen dieser Arbeit nicht erfolgreich.

Erst in aktuellen Arbeiten von Caillard [30, 29] konnte der Burgersvektor von V ersetzungen
mit 2-zahliger Linienrichtung und deren 5-zéhliger Bewegungsebene durch einen im
Streifenkontrast befindlichen fléchenhaften Fehler gleichzeitig eindeutig bestimmt werden.
Diese beim Wachstumsprozess entstandenen Versetzungen hatten sich ausnahmslos durch
reines Klettern bewegt. Kiurzlich konnte Caillard [32] Ergebnisse von In-situ
Heizexperimenten bis 1000 K vorstellen, bel denen zum Abbau innerer Spannungen
Versetzungsbewegung und damit die Bewegungsebene beobachtet und gleichzeitig der
Burgersvektor bestimmt werden konnte. Die Versetzungen bewegten sich demnach viskos
kletternd. Schall [58] zeigt in seiner Dissertation, dass sich dekagonae Al-Ni-Co-
Einquasikristalle bei einer bestimmten Verformungsgeometrie durch reines Klettern in
Ebenen mit einer Flachennormale parallel zur Druckrichtung verformen. Die Ergebnisse der
vorliegenden Arbeit weisen ebenfalls auf V ersetzungsklettern hin.

Die Burgervektoranalyse (Abb. 6.9) einer bei 821°C verformten Probe ergab fir eine in
Bandern lokalisierte Schar von Versetzungen einen 2-zdhligen Burgersvektor parallel zur
Druckrichtung. Die in der Projektion sehr gerade abgebildeten Versetzungen dieser Schar
liegen sehr stell in der Seitenflachenprobe, was eine Bewegungsebene nahezu senkrecht zur
Druckrichtung vermuten lasst. Nach Gl. (3.7) erfahren solche Versetzungen aus der &uf3eren
Spannung keine Gleitkraft. Die Kletterkraft ist jedoch maximal. Damit liegt die Vermutung
nahe, dass sich diese Versetzungen in der Ebene senkrecht zur Druckrichtung durch Klettern
bewegt haben. Da diese Versetzungen den Uberwiegenden Teil der beobachteten
Versetzungsdichte ausmachen, wird bel 821°C die plastische Verformung wahrscheinlich
durch Klettern bestimmt.

Ein weiterer Hinweis auf eine Schar von Versetzungen die sich durch Klettern bewegt haben
mussen, findet sich in Abb. 6.11. 580°C ist die niedrigste Temperatur mit Verformung mit
einem stationdrem Bereich. Neben den zwel Bandern mit anndhernd geraden, parallelen und
stell in der Querschnittsprobe liegenden Versetzungen sind noch Versetzungen, die flach in
der Probe ausgedehnt sind, zu erkennen. Fir das anndhernd vertikal verlaufende Band
ergeben die Ausldschungen einen 2-zéhligen Burgersvektor, der sich unter einem Winkel von
18° aus der Probenebene erhebt und dabel senkrecht zu den Versetzungen steht. Der flach
orientierte Burgersvektor kann nicht in den steilen, etwa paralel zur Druckrichtung
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ausgedehnten Ebenen liegen, auf denen sich die Versetzungen erstrecken. In diesem
Bewegungssystem ist sowohl die Gleit- als auch die Kletterkraft sehr klein. Es kommt fir den
Bewegungsmodus nur Klettern in Frage. Die treibende Kraft muss jedoch eine chemische
Kraft sein. Die Bewegung dieser Versetzungen fuhrt primér zur Verbreiterung der Probe.

Abbildung 6.12 zeigt eine andere Stelle der gleichen Verformungsprobe und der gleichen
Orientierung wiederum mit zwel Versetzungsscharen, wobel das anndhernd horizontal
verlaufende Band mit dem von Abb. 6.11 Ubereinstimmt. Fir die Versetzungen des
horizontalen Bandes ergeben die Ausléschungsbedingungen wieder einen 2-zéhligen
Burgersvektor, der senkrecht auf den Versetzungen und der Druckrichtung steht. Die
Versetzungen Klettern wahrscheinlich auf Ebenen mit einer Flachennormale, die anndhernd
senkrecht zur Druckrichtung liegt. Die anndhernd vertikal orientierten Versetzungen besitzen
ebenfals einen 2-zéhligen Burgersvektor der senkrecht auf den Versetzungen und der
Druckrichtung steht. Die teillweise ausgebauchten Versetzungen erstrecken sich auf Ebenen,
die flach in der Querschnittsprobe liegen, so dass auch Gleiten al's Bewegungsmodus in Frage
kommt. Die beiden Systeme von Abb. 6.12 kénnen allerdings nicht die Hauptprozesse der
plastischen Verformung darstellen, da sie primér zur Verbreiterung der Probe beitragen.
AulBerdem wirkt die auRRere Spannung weder als Gleit- noch as Kletterkraft auf die
Versetzungen.

Es kann also festgestellt werden, dass sich die Versetzungen in Ubereinstimmung mit der
neuesten Literatur vermutlich Uberwiegend durch Klettern bewegen. Als treibende Kraft tritt
die aulere Spannung auf. Es werden aber auch Versetzungen beobachtet, auf die weder eine
Gleit- noch eine Kletterkraft aus der angreifenden Spannung resultiert. Diese Versetzungen
muissen sich unter einer chemischen Kraft bewegt haben, die von Abweichungen der Punkt-
defektkonzentration von der Gleichgewichtskonzentration herrihren. Ein entsprechendes
Modell wurde von Schall [58] fur die Verformung von dekagonalen Al-Ni-Co-
Einquasikristallen fur Verformung entlang der periodischen Achse aufgestellt. In diesem
Material wurde ein Versetzungsnetzwerk beobachtet, das ebenfalls aus zwei Scharen von
Versetzungen bestand, wobei sich die eine Schar unter maximaler Kletterkraft durch reines
Klettern bewegt haben mul? und an der anderen Schar aus der auf3eren Spannung keine Kraft
angreift. Die Bewegung der Versetzungen in Al-Ni-Co durch reines Klettern wurde kirzlich
auch durch In-situ-Dehnversuche nachgewiesen [66].

In diesem Abschnitt soll die plastische Dehnrate flr verschiedene Verformungstemperaturen
durch reines Versetzungsklettern auf der Grundlage der beobachteten V ersetzungsdichten
unter sehr vereinfachenden Annahmen abgeschétzt werden. Die Abschéatzung basiert auf den
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im Kapitel 3.1 dargestellten Uberlegungen zum Versetzungsklettern. Um eine hinreichend
hohe Versetzungsgeschwindigkeit durch Klettern unter Leerstellenabsorption zu erhalten,
muf3 es in der Nahe der die Verformung aktiv leistenden Versetzungen (hier Typ | genannt)

L eerstellenquellen geben.

T T Lo L
Diffusionsweg

Abb. 7.2: Modell der Versetzungsstruktur fir Abschétzung der Kletter-
geschwindigkeit.

Dafur dienen Stufenversetzungen, die einen Burgersvektor senkrecht zur Druckrichtung
besitzen. Solche Versetzungen (hier Typ Il genannt) kdnnen z.B. die Versetzungen des
Bandes A in Abb. 6.12a sein. Auf die Versetzungen vom Typ Il wirken keine aul3eren Kréfte.
In einer weiteren Annahme soll sich die gesamte Versetzungsdichte gleichméldig auf die
beiden Typen von Versetzungen auftellen und in der in Abb. 7.2 dargestellten Konfiguration
vorliegen, d.h. Schichten von Versetzungen eines Typs (Typ | grin und Typ 1 rot gestrichelt)
sind immer von Schichten von Versetzungen des anderen Typs umgeben. Die Dicke der
Schichten hangt vom mittleren Abstand der Versetzungen r ab, der sich aus der

Versetzungsdichte p zu

r=— (7.5)

ergibt. Wie in Kapitel 3.1 beschrieben, fuhrt die an den Typ-I-Versetzungen angreifende
Kletterkraft zu einer niedrigeren Leerstellenkonzentration ¢, in der Néhe dieser Versetzungen
gegentiber der thermischen Gleichgewichtskonzentration cp. Unter der Annahme, dass die
Typ-l1-Versetzungen idede Leerstellenquellen sind, liegt in ihrer unmittelbaren Néhe die
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thermische Gleichgewichtskonzentration an Leerstellen vor, da auf sie keine auf¥eren Kréfte
wirken. Demnach liegt zwischen den beiden Schichten von Versetzungen des Typs | und 11,

die einen mittleren Abstand d = r/\/E zueinander besitzen, en Gradient in der

L eerstellenkonzentration vor
Vc= w = co[l— exp{— %D@ : (7.6)

Dieser Gradient in der Leestellenkonzentration zwischen der Ebene mit den Typ II-
Versetzungen (co) und der Ebene mit den Typ I-Versetzungen (c,) fuhrt pro Zeiteinheit und

Einheitsflache zu einem Leerstellenstrom

Ty ist die Anzahl der Gitterplétze pro Einheitsvolumen des Quasikristalls und betrégt nach
dem Strukturmodell von Boudard u.a [14] etwa 64710 m?3  Fiur den
Diffusionskoeffizienten Dy des diffundierenden Defekts der Konzentration ¢ werden die
Werte des langsamsten Diffusors, der die Klettergeschwindigkeit bestimmen sollte,
eingesetzt. Im Falle der ikosaedrischen Al-Pd-Mn-Quasikristalle ist dies Pd, dass nach BlUher
u.a. [17] einen temperaturabhangigen Selbstdiffusionskoeffizienten der Form

D[Pd]=Dyc, =1,2-102m?s™ exp(— Z’i?re\/} (7.8)
besitzt. Dies fuhrt zu einer Reduzierung der Dicke der Schicht pro Zeiteinheit um
Ad=j*Q =j*Ty?, (7.9)

mit dem mittleren Atomvolumen Q. Die gesuchte plastische Dehnrate ergibt sich dann zu

& = Ad_ 2D4(cs —Colp = 2Dp[exp[— %} —1] (7.10)
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In Tabelle 7.2 sind die Ergebnisse von Gl. (7.10) fur verschiedene V erformungsbedingungen
aufgefihrt. Die auf Basis von Diffusionprozessen abgeschédtzten maximalen plastischen
Dehnraten € liegen im gesamten untersuchten Temperaturbereich um mindestens drei
Grofenordnungen Uber den tatséchlich gemessenen plastischen Dehnraten €  der
Verformungsexperimente. Nach dieser Abschdtzung wird die Fliel3sspannung nicht durch die

Diffusionsprozesse der Kletterbewegung der Versetzungen bestimmt.

Tabelle 7.2: Vergleich der aus dem Modell abgeschétzten Dehnraten € durch Klettern mit
den gemessenen Dehnraten ¢ und Daten fur die Berechnung.

T [°C] o [MPa] p [10® m™] ¢ [s7] ek [sY
482 1667 49 1,6:10°" 310
530 1450 7.8 4,6-10° 3910°
580 1200 12,4 10° 3,9-10°
730 550 4 10™ 7,310"
821 140 1,13 10™ 510"

Fur kleine Spannungen ist 6Q2 << kT, so dass Gl. (7.10) in der Form
Q «
¢« =2Dp—o0 7.11
K p KT (7.11)

geschrieben werden kann. Diese Naherung gilt sicherlich bel hohen Verformungs-
temperaturen. FUr eine solche lineare Abhangigkeit der plastischen Dehnrate von der

Spannung erwartet man wegen

Iné¢ = const + Inc (7.12)
for
do do
= = =0
diné¢ dlnc

(7.13)

Wie der Vergleich der Werte von Abb. 6.4 mit 6.7 zeigt, ist das Verhdltnis % selbst fir hohe

Temperaturen grof3er als eins und nimmt bei niedrigen Temperaturen stark zu. Dies weist
darauf hin, dass das diffusionskontrollierte Versetzungsklettern in keinem untersuchten

Temperaturbereich den Dehnraten-kontrollierenden Prozess darstellt.
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7.4 Ve setzungsaufspaltung

Unterhalb von etwa 600 °C scheint ein grof3er Teil der Versetzungen aufgespalten zu sein.
Darauf weisen die in den Abbildungen 6.11a, 6.12, 6.13 und 6.14 beobachteten Doppellinien
hin. Die Ursache fir die Doppelkontraste ist nicht vallig klar. Gegen eine Interpretation, nach
der die Doppelkontraste durch Abbildung im Mehrstrahlfall entstehen, spricht die Tatsache,
dass sich einerseits feine, einzeln abgebildete Versetzungdlinien in unmittelbarer Néhe
befinden und andererseits die Doppelkontraste nicht ausschliefdich im Bereich der
Biegelinien beobachtet werden, die die symmetrische Anregung mit zwei entgegengesetzten
Beugungsvektoren kennzeichnen. Zudem liegt der Abstand der Doppellinien im Bereich
zwischen 25 - 100 nm. Dieser Abstand ist zu grol3, um durch eine symmetrische
Beugungsgeometrie der im Kontrast befindlichen verzerrten Netzebenen in der Néhe einer
Versetzung erklart zu werden. Einen deutlichen Hinweis auf die Zusammensetzung der
Doppellinien aus zwei enzelnen Versetzungen gibt Abb. 6.15. Der typische
Doppellinienkontrast, mit einem Uber eine langere Strecke konstanten Linienabstand von ca
25 nm, trennt sich an der rechten Seite eindeutig in zwei unabhangige Versetzungen auf. Es
kann deshalb angenommen werden, dass die Doppellinien aufgespaltenen Versetzungen
entsprechen. Wie schon gesagt, werden diese aufgespaltenen Versetzungen nur im
Temperaturbereich unterhalb von etwa 600°C beobachtet. Auch dies deutet darauf hin, dass es
sich hier nicht um einen Artefakt der elektronenmikroskopischen Abbildung handelt.

Im Bild 6.16a von der tiefsten erreichten Temperatur von 482°C sind neben glatten auch
spitz bzw. zu dinnen "Fingern" ausgebauchte Versetzungen zu erkennen. Einige glatte
Versetzungen liegen im kurzen Abstand Uber eine langere Strecke nahezu paralel. In Abb.
6.18 werden fl&chenhafte Kontraste jeweils von zwei Versetzungen eingeschlossen. Der
gleichméaldige Kontrast zwischen den Versetzungen deutet an, dass diese Versetzungen durch
einen Fehler miteinander verbunden sind. Die Ausldschung in den Abbildungen 6.16 b, ¢ und
d ergibt fur eine Schar von Versetzungen einen 2-zéhligen Burgersvektor, der mit der
Druckachse einen Winkel von etwa 58° einnimmt. Die ausgeldschten Versetzungen sind
dabel Uberwiegend senkrecht zum ermittelten Burgersvektor orientiert, sie haben aso Stufen-
charakter. In Abb. 6.17 b und c ist eine weitere Schar von V ersetzungen ausgel 6scht. Fir den
Burgersvektor ergibt sich wieder eine 2-zdhlige Richtung mit einem Winkel von 58° zur
Druckachse. Die gesamte V ersetzungsstruktur von Abb. 6.16a scheint sich aus diesen beiden

Scharen von Versetzungen zusammenzusetzen, wobel die beiden Versetzungsscharen bis auf
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die Drehung von 72° um die Druckachse &quivalent sind. Sterecaufnahmen zeigen, dass die
Ebenen, auf denen die Versetzungen ausgedehnt sind, jeweils so geneigt sind, dass die
ermittelten Burgersvektoren etwa senkrecht auf den Ebenen stehen. Es wird angenommen,
dass die beobachteten Strukturen durch Dissoziation von Versetzungen entstanden sind,
wobei die flachenhaften Kontraste Phasonenfehler darstellen. Nach der Burgersvektor-
Anayse erfolgte die Aufspaltung durch Klettern. Wegen der hohen Versetzungsdichte ist es
allerdings nicht maglich, die Ebenen aller Versetzungen zu erkennen.

Einzelne Versetzungspaare, wie z.B. die in Abb. 6.17a mit einem schwarzen Pfeil markierten
Versetzungen, liegen auf zwel gegeneinander geneigten Ebenen. Die Burgersvektoren der
beiden Versetzungen besitzen im physikalischen Raum die gleiche 2-z&hlige Richtung [ 1/0
1/1 0/1]. Diese Richtung zeigt deutlich aus der Ebene der nach rechts oben ausgebauchten
Versetzung heraus, wohingegen sie aber anndhernd in der Ebene der nach links unten
ausgebauchten Versetzung liegt. Das fuhrt zu der Vermutung, dass die obere Versetzung
durch Klettern und die untere durch Gleiten aus einer gemeinsamen Ausgangslage in ihre
aktuelle Position gelangt sind. Die beiden Versetzungen konnen durch Aufspaltung einer
Ausgangsversetzung (siehe Kapitel 2.3) entstanden sein, deren physikalische Burgersvektoren
parallel sind, und deren Betrage sichwie 1 : T : 72 zur Ausgangsversetzung verhalten.

Die Versetzungsaufspaltung, die vermutlich eine Folge der hohen Spannungen ist, kann bei
tiefen Temperaturen zu einem kirzeren Parallelanteil der Burgersvektoren fihren. Damit wére

die Linienspannung nach

2

r (7.14)

geringer und die Versetzungen kdnnen sich zwischen den Hindernissen weiter ausbauchen.
Die Aktivierungsenergie der Kink- bzw Jogpaarbildung nimmt infolge der kirzeren

Burgersvektoren nach

G, =2 2T W, =t hb/m (7.15)
T

ebenfalls ab. Dabei ist h die Kink- bzw Joghdhe, W, die Peierlsenergie und 1, die
Peierlsspannung bei OK.
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7.5 Evolution der Versetzungsstruktur

Betrachtet man die Entwicklung der bei stationdrer Verformung gebildeten Versetzungs-
struktur in Abhéngigkeit von der Verformungstemperatur, zeigen sich bei Temperaturen von
821°C Uberwiegend gerade, kristallographisch orientierte Versetzungen, die teillweise in
Bandern konzentriert sind (Abb. 6.9a) bzw. Versetzungsnetzwerke bilden (Abb. 6.10). Die
maximalen &ul¥eren Spannungen bei der Verformung betragen ca. 260 MPa bel 821°C und
¢ =10° s* bzw. 620 MPa bei 730° und ¢ =10* s*. Bei einer Verformungstemperatur von
580°C ist der Uberwiegende Tell der Versetzungen in Bandern lokalisiert. Die Versetzungen
sind teilweise gerade und teilweise ausgebaucht, wobei die ausgebauchten Versetzungen
keine strenge kristallographische Orientierung erkennen lassen. Die maximalen Spannungen
betragen ca. 1400 MPa. Senkt man die Verformungstemperatur auf 532°C, kann stationére
Verformung nicht mehr erreicht werden, und es sind Uberwiegend gekrimmte, aufgespaltene
Versetzungen ohne eine kristallographische Orientierung zu erkennen. Die Maximal spannung
betrug 1500 MPa. Ein ahnliches Bild liefert die Verformung bei 487°C. Es sind ausschliefdlich
gekrimmte, Uberwiegend im Doppellinienkontrast abgebildete Versetzungen vorhanden. In
diesem Experiment wurde eine Spannung von 1626 MPa erreicht. In der Verformungsprobe
von 482°C scheinen die Versetzungspaare weit auseinander gelaufen zu sein. Ein Tell der
Versetzungen zeigt feine Zacken und Ausbauchungen, wobei die zugehérige
Partnerversetzung oft glatt ist.

Insgesamt entwickelt sich die Versetzungsstruktur von geraden und nicht aufgespaltenen
Versetzungen bei hohen Temperaturen Uber gerade bis gekrimmte und im engen Abstand
aufgespaltene Versetzungen bei mittleren Temperaturen zu gekrimmten und vollstandig
aufgespaltenen Versetzungen bei tiefen Temperaturen. Die zur Verformung nétige Spannung
wéchst dabei mit abnehmender V erformungstemperatur stetig.

Die Anordnung der Versetzungen in lokalisierten Bandern bel tiefen Temperaturen und in
einem Netzwerk bei hohen Temperaturen entspricht dem Verhalten in Kristallen, wobei die
Bildung der Netzwerke durch Versetzungserholung erfolgt. Der Ubergang von ausgebavchten
Konfigurationen bei tiefen Temperaturen zu geraden Versetzungen bei hohen kann jedoch
nicht durch die in Kristallen bei steigender Temperatur beobachtete Abnahme der
Wirksamkeit des Peierlsmechanismus erklért werden. Die geraden V ersetzungen mif3ten dann

besonders nach Verformung bei tiefen Temperaturen auftreten. Die geraden V ersetzungen bei
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hohen Temperaturen missen deshalb durch einen anderen Mechanismus erklart werden.
Darauf wird in Abschnitt 7.6 eingegangen.

Ein quantitatives Mal3 fUr die Versetzungsstrukturen ist die Versetzungsdichte. Es ist jedoch
zu beachten, dass die nach der Schnittpunktmethode (Kap. 3.2) an Post-mortem-Proben
ermittelten Versetzungsdichten nicht unbedingt den Werten wahrend des Verformungs-
experimentes entsprechen missen, da die TEM-Proben erst nach Entlastung und Abkihlung
der Verformungsprobe gewonnen wurden. Dabei kdnnen Erholungsvorgénge stattfinden, die
die Versetzungsdichte reduzieren. Aul3erdem wurde die Versetzungsdichte nur an wenigen
Punkten einer TEM-Probe bestimmt, so dass die Daten nicht reprasentativ fur die gesamte
Verformungsprobe sein missen. Die in dieser Arbeit im HVEM ermittelten Dichten sind bei
hohen Temperaturen grofler as die Referenzdaten von Schall [50], bei niedrigen
Temperaturen jedoch kleiner. Dies kann nicht an mdglicher Erholung liegen, denn diese
wirde hauptsachlich die Daten bel hohen Temperaturen beeinflussen. Nach Abb. 6.19
wachsen die bei etwa gleicher Dehnung im stationdren Bereich der Verformungskurve
bestimmten Werte von ca. 1* 10™* m™ bei 820°C mit abnehmender Temperatur auf ca. 12* 10"
m? bei 580°C. Die Versetzungsdichten unterhalb von 550°C sind dagegen wieder kleiner.
Dies kann durch die niedrigeren plastischen Dehnungen im Bereich starker Verfestigung
erklart werden. Betrachtet man die Entwicklung der Versetzungsdichte in Abhéngigkeit von
der plastischen Dehnung der bei 730°C verformten Probe in [50], so erkennt man fir den
Bereich von 0% bis 1,5% plastischer Dehnung einen anndhernd linearen Anstieg. Fir die
Punkte unterhalb von 500°C in Abb. 6.19 mit einer plastischen Dehnung von ca. 0,34% liegt
die ermittelte V ersetzungsdichte somit wesentlich niedriger als die Dichte, die sichim Bereich
stationédrer Verformung einstellen wirde.

Aus den ermittelten Versetzungsdichten kann nach Gl. (3.20) die in den Proben wahrend der
Verformung vorliegende innere Spannung t; abgeschétzt werden. In Tabelle 7.3 sind die den
verschiedenen Versetzungsdichten entsprechenden Werte von t; aufgefihrt. Bei hohen
Verformungstemperaturen bildet t; mit 20 - 40% einen relativ grof3en Antell an der gesamten
Schubspannung t (4.1). Der betréchtliche Spannungsabfall wéhrend der Relaxations-
experimente wird neben dem Abfall von t durch die dabei ablaufende Erholung, aso die
Verringerung von T, erklart. Der identische Verlauf von originaen und wiederholten
Relaxationskurven weist bei den niedrigsten Temperaturen mit stationdrem Flief3en auf
geringe Erholung hin. Die Relaxationsvorgénge stoppen nach Relaxation von etwa 20% der

Flief3sspannung. Dieser Teil der Spannung entspricht etwa dem thermischen Anteil t*. Die aus
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der beobachteten Versetzungsdichte ermittelte innere Spannung von 57 MPa fur die
Verformung bei 580°C erklart nicht das hohe Spannungsniveau, bei dem die Relaxationen
effektiv zum Stoppen kommen. Selbst eine Verdoppelung von 1; durch eine Wahl von oo =1
in Gl. (3.20) reicht bei weitem nicht aus. Bel noch tieferen Verformungstemperaturen relaxiert
die Spannung sogar nur um 5%. Das heif3t, der Anteil von T an der gesamten Schubspannung
ist sehr gering. Die innere Spannung 1 von 38 MPa (76MPa fur oo=1) aus der
Versetzungsdichte kann die beobachtete Differenz zwischen t und © nicht erklaren.
Vermutlich muss doch en betréchtlicher Spannungsbeitrag durch die Bildung von

Phasonenfehlern in der Spur der Versetzungsbewegung in Betracht gezogen werden.

Tabelle 7.3: Versetzungsdichte, innere Spannung und Gesamtspannung in Abhangigkeit von
der Temperatur

T [°C] 482 | 487 | 532 | 580 | 610 | 730 | 777 | 821
p[108m? | 49 43 7.8 124 | 94 4,0 2,9 1,1
7 [MPa] 38 36 46 57 49 29 24 14
7[MPa] 664 | 650 | 602 | 490 | 360 | 146 63 56

Die Phasonenfehler konnen in lokalisierter Form als Fehlerflachen eine Reibungsspannung
Trhason @Uf die Versetzungen bewirken. Jedoch wurden bei tiefen Temperaturen die den
Phasonenfehlerflachen zugeschriebenen Streifenkontraste nur selten beobachtet. Diese
Diskrepanz ist weiterhin ungeklart.

In Zukunft ist eine integrale Messung von V ersetzungsdichten in einem weiten Bereich der
Verformungsparameter winschenswert. Die in Abb. 6.20 dargestellte Abhangigkeit der
gemittelten Halbwertsbreite von vier Rontgenreflexen von der Versetzungsdichte zeigt einen
anndhernd linearen Zusammenhang. Damit wird es moglich, die fur das Verstéandnis der
plastischen Verformung von ikosaedrischen Al-Pd-Mn-Einquasikristallen wichtigen
Versetzungsdichten fir verschiedene Verformungsparameter durch eine integrale Messung
zuverlassig zu bestimmen. Fir eine genaue Analyse miissen jedoch, wie im Kap. 3.2 schon
erwdhnt wurde, die Halbwertsbreiten von Rontgenreflexen Uber mehrere Ordnungen
vermessen werden. Aul3erdem muf3 die Theorie fUr die Auswertung solcher Daten, wie sie
von Williamson und Hall [41] fur Kristalle entwickelt wurde, noch fir Quasikristalle erweitert

werden.
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7.6 Zusammenfassung der Vorstellungen zur Ver setzungsbewegung

Wie in den vorangegangenen Abschnitten gezeigt wurde, bildet mit hoher Wahrscheinlich-
keit Klettern den Hauptmechanismus der plastischen Verformung von ikosaedrischen Ein-
Quasikristallen. Dabel kann man das Verformungsverhaten in zwei Bereiche unterteilen, in
einen Bereich hoher und einen tiefer Temperaturen.

Wie im Abschnitt 7.5. dargelegt wurde besteht die gemessene Schubspannung t im Bereich
hoher Temperaturen im wesentlichen aus der durch die Versetzungsdichte gegebenen inneren
Spannung T und der auf die Versetzungen wirkenden effektiven Spannung © . Vermutlich
erfolgen die Kletterbewegungen so schnell, dass sie nicht die Versetzungsbeweglichkeit
bestimmen. Die letztere kdonnte durch die Clusterstruktur der Quasikristalle kontrolliert
werden, wobei, wie im Kapitel 4 dargelegt wurde, das Clusterreibungsmodell und das
Peierlsmodell im Clustermal3stab zu &hnlichen Aussagen fihren. Wie die Diskussion Uber die
Aktivierungsenergie und das Aktivierungsvolumen im Abschnitt 7.1. gezeigt hatte, stimmen
die von diesen Modellen vorhergesagten Werte gut mit den gemessenen Werten bei hohen
Spannungen Uberein. Diese Modelle sind im Prinzip unabhangig davon, ob sich die
Versetzungen durch Gleiten oder Klettern bewegen. Bei den in Abschnitt 7.3. diskutierten
V ersetzungsbandern und den In-situ-Dehnversuchen von Caillard [32] wurde stets nur reines
Klettern gefunden. Hier nicht beschriebene In-situ-Dehnversuche der halleschen Gruppe (z.B.
[72]) zeigen jedoch Wechsel der Bewegungsebene der Versetzungen, was reinem Klettern
widerspricht. Deshalb ist die Frage zu klaren, welche Prozesse zur Bindung der
Versetzungsbewegung an kristallographische Ebenen und zur Ausbildung gerader,
kristallographisch orientierter Versetzungen bei hohen Temperaturen fuhren. Diese Prozesse
muissen mit einer besonderen Kernstruktur der Versetzungen im Zusammenhang stehen.
Hinweise darauf gibt die im Abschnitt 7.4 diskutierte Aufspaltung der Versetzungen.
Allerdings wurde diese nicht bei hohen Temperaturen, sondern unterhalb von 580 °C
beobachtet. Hier besteht noch ein betrachtlicher Klarungsbedarf.

Im Bereich stationdrer Verformung liegt ein Gleichgewicht zwischen Verfestigung durch
Versetzungsvervielfachung und Erholung vor, bel der Versetzungsannihilation stattfindet.
Bewegen sich die die Probe verkirzenden Versetzungen durch reines Klettern, ist fur die
Annihilation von Versetzungen Gleiten notwendig. Die grof3en Aktivierungsenergien im
Bereich hoher Temperaturen, die gréfer as die Diffusionsenergien sind, werden

wahrscheinlich durch diese Gleitprozesse bestimmt.
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Bel tiefen Temperaturen ist wegen der relativ kleinen Versetzungsdichte die innere
Spannung klein. Da die Proben in diesem Temperaturbereich nur wenig relaxieren, ist auch
die effektive Spannung klein. Wie die Temperaturabhangigkeit der Elastizitdtsgrenze zeigt,
verringert sich die Versetzungsbeweglichkeit nur relativ wenig bel niedrigen Temperaturen.
Die hohen Spannungen entstehen durch eine hohe Verfestigung im Verlauf der plastischen
Verformung, die nicht durch das Anwachsen der Versetzungsdichte erklart werden kann. Es
liegt die Vermutung nahe, dass die hohen Spannungen mit der Bildung von Phasonenfehlern
in Zusammenhang stehen. Es ist ziemlich sicher, dass die bei der Versetzungsbewegung
gebildeten Phasonenwande in diesem Temperaturbereich stabil sind. Allerdings wurden die
entsprechenden Streifenkontraste in der vorliegenden Arbeit nur selten beobachtet. Die
Wirkung der Phasonen auf die Flief3spannung beruht wahrscheinlich nicht in erster Linie in
der Reibungsspannung Tehason, denn diese wirkt vom Beginn der Verformung an. Die hohen
Spannungen bel tiefen Temperaturen entstehen jedoch erst im Laufe der sehr starken
Verfestigung. Sie entstehen danach also durch eine Speicherung der Phasonenstérung im
Laufe der Verformung. Die Akkumulation der Phasonen bewirkt also bei tiefen Temperaturen
moglicherweise ein Verfestigung und nicht nur, wie bisher bel hohen Temperaturen
angenommen (z.B. [73]), eine Entfestigung. Um die vielen offenen Fragen zu kldren, sind

weiterfihrende Arbeiten notwendig.
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8. Zusammenfassung

In der vorliegenden Arbeit werden Ergebnisse von makroskopischen Verformungs-
experimenten und anschlieffenden Mikrostrukturuntersuchungen an ikosaedrischen Al-Pd-
Mn-Ein-Quasikristallen vorgestellt. In Erweiterung der Erkenntnisse aus vorangegangenen
Arbeiten sollte der Bereich der plastischen Verformung zu tiefen Temperaturen erweltert
werden, sowie die Entwicklung der Mikrostruktur bei der Verformung bei tiefen
Temperaturen untersucht werden.

Die im Forschungszentrum Julich nach der Czochalski-Methode geziichteten Ein-
Quasikristalle besitzen eine Zusammensetzung von AlzsPd1Mngs und erlauben die
Préparation von makroskopischen Druckproben ohne Korngrenzen, Ausscheidungen usw., so
dass die intrinsischen Eigenschaften ohne stérende Einfllisse untersucht werden kdnnen.

Die makroskopischen Verformungsexperimente wurden in einem Temperaturbereich von
821°C bis 482°C durchgeftihrt. Dies entspricht homologen Temperaturen von 0,96 bis 0,66
der Schmelztemperatur. Die Langsachsen der Druckproben wurden entlang 2-zahliger und 5-
zdhliger Symmetrierichtungen gewéhlt. In zwel Temperaturbereichen ergibt sich ein
unterschiedliches Verformungsverhalten.

Im Bereich hoher Temperatur bis hinab zu 580°C durchlauft die Verformungskurve nach
einem Anfahrbereich mit plastischer Verformung und hoher Verfestigung eine obere
Streckgrenze und falt dann auf die untere Streckgrenze und einen weiten Bereich etwa
stationdrer Verformung ab. Unterhalb von 580°C konnte die Streckgrenze wegen der
Sprodigkeit des Materials und der sehr hohen Spannungen nicht erreicht werden, so dass nur
der Bereich plastischer Verformung mit hoher Verfestigung auftritt. Im Verlauf der
Verformung, aber besonders im Bereich stationdren Fliel3ens, wurden Relaxations-
experimente, teilweise aber auch Dehnraten- und Temperaturwechselversuche durchgefihrt.
Die aus der Dehnratenempfindlichkeit der Relaxationen bestimmten Aktivierungsvolumina
hangen nur von der Spannung und nicht von der Temperatur, der totalen Dehnrate oder der
Orientierung der Druckachse ab. Das Aktivierungsvolumen fallt von 1,5 nm® bei niedrigen
Spannungen auf etwa 0,2 nm® bei hohen Spannungen ab.

Der Beginn mefdbarer plastischer Verformung ist in den Verformungskurven durch eine
leichte Anstiegsdnderung aus dem elastischen Bereich der Anfahrkurve heraus gekenn-
zeichnet und wird hier as Elastizitétsgrenze bezeichnet. Sie ist im Bereich hoher Tempera-

turen etwas niedriger als die stationadre Flief3spannung. Im Bereich tiefer Temperaturen wéchst
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sie mit abnehmender Temperatur schwéacher als die stationdren bzw. maximalen Flief3span-
nungen. In diesem Bereich konnte die Elastizitdisgrenze die Temperaturabhangigkeit der
Versetzungsbeweglichkeit widerspiegeln. Fir die aus der Temperaturabhéngigkeit der
Elastizitétsgrenze berechnete (Gibbs'sche) Freie Aktivierungsenthalpie ergibt sich fur mittlere
Temperaturen 1,99 eV in Ubereinstimmung mit den friheren Messungen aus
Temperaturwechsel- und Relaxationsversuchen. Fir tiefe Temperaturen betragt die Freie
Aktivierungsenthalpie nur 0,53 eV. Sie ist damit wesentlich kleiner as die in
vorangegangenen Arbeiten bei hdheren Temperaturen aber gleicher Spannung bestimmten
Werte.

Die aus den makroskopischen Verformungsproben praparierten TEM-Proben zeigen bei
Beobachtung im Hochstspannungs-Elektronenmikroskop fir hohe Temperaturen gerade,
kristallographisch ausgerichtete Versetzungen, die zum Teil homogen in einem Versetzungs-
netzwerk angeordnet und zum Teil in Bandern konzentriert sind, und die eine geringe Dichte
besitzen. Im unteren Temperaturbereich mit stationdrer plastischer Verformung bei 580°C
bilden sich Versetzungsbéander mit einer hohen Versetzungsdichte aus, zwischen denen
ebenfalls homogen verteilte Versetzungen liegen. Die Versetzungen in den Bandern sind
leicht gekrimmt und liegen in der Projektion Gberwiegend parallel. Bei tiefen Temperaturen
sind die Versetzungen stark gekrimmt bzw. gezackt. Es treten keine Bénder mehr auf. Die
Versetzungsdichten sind gegeniiber der 580°C-Probe wieder etwas geringer, was auf den
geringeren Grad plastischer Dehnung zuriickzufihren ist. Die Burgersvektoranalyse zeigt
Stufenversetzungen mit Burgersvektoren teilweise parallel oder senkrecht zur Druckrichtung.
Diese Versetzungen erfahren aus der angreifenden Spannung entweder nur eine Kraft in
Kletterrichtung oder gar keine Kraft. Dies weist im gesamten Temperaturbereich auf Klettern
als Hauptbewegungsmodus der Versetzungen hin, wobei die Bewegung entweder durch die
angreifende Spannung oder durch eine durch Punktdefekte mit Nichtgleichgewichts-
Konzentration hervorgerufene chemische Kraft getrieben wird. Eine Schar von Versetzungen
mit gleichem Burgersvektor besitzt meistens auch eine gemeinsame Vorzugsrichtung der
Versetzungslinien.

Im Bereich zwischen 487°C bis 580°C zeigen viele Versetzungen eine Aufspaltung mit
einem Linienabstand von 25 - 100 nm, wobel die Tellversetzungen die gleiche Richtung des
Parallelanteils des Burgersvektors besitzen. Dies legt die Vermutung nahe, dass es sich um
eine 1:1t": t%Aufspaltung handelt. Bei 482°C haben sich die Teilversetzungen weit
voneinander entfernt und bilden zwischen sich einen flachenhaften Kontrast. Es wurde auch

ein Beispiel gefunden, wo sich die eine Versetzung durch Klettern auf einer Ebene und die
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entsprechende Partnerversetzung durch Gleiten auf einer anderen Ebene auseinander bewegt
haben.

Die die Verformung kontrollierenden Prozesse unterscheiden sich in den beiden
Temperaturbereichen betréchtlich. Bel stationdrer Verformung im Hochtemperaturbereich
wird die Verfestigung in Folge der Zunahme der Versetzungsdichte durch Erholung
kompensiert. Die Flief3sspannung setzt sich aus der (athermischen) inneren Spannung durch
weitreichende el astische V ersetzungswechselwirkung und der aus dem Reibungsmechanismus
der Versetzungen im Gitter resultierenden effektiven Spannung zusammen. Da der
Hauptmechanismus der plastischen Verformung in Quasikristallen auf Klettern zu beruhen
scheint, ist zur Erholung jedoch Gleiten notwendig. Die hohen Aktivierungsenergien von etwa
4 eV be niedrigen Spannungen und damit hohen Temperaturen werden nicht dem
Kletterprozess der Versetzungsbewegung sondern hauptséchlich dem Gleitprozess der
Erholung zugeschrieben. Bel tiefen Temperaturen verlaufen die Erholungsprozesse nur noch
sehr langsam, so dass diese keine Rolle mehr spielen. Die plastische Verformung erfolgt wie
bei hohen Temperaturen durch Klettern. Der Anstieg der Spannung im Bereich der hohen
Verfestigung kann jedoch nicht durch die Zunahme der Versetzungsdichte erklart werden.
Hier scheint die Bildung von nicht ausheillenden Phasonenfehlern den Quasikristall zu

verfestigen.
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Anhang

Origin 6.0 Worksheet-Script zur Auswertung der Rohdaten aus makroskopischen
Verformungsexperimenten. Im Gegensatz zu einem friher benutzten Algorithmus werden

hier die Werte fir ((jj—(tj nicht aus einem Differenzenguotienten von zwel Punkten mit einem

vorgegebenen Abstand im Datensatzindex berechnet. Es wird vielmehr Uber eine variable
Anzahl von Datenpunkten, die ein vorgegebenes Spannungsintervall umfassen miissen, eine
quadratische Regression durchgefihrt. In der Mitte des jeweiligen Spannungsintervalls wird
dann der Anstieg des angepassten Polynoms ermittelt. Die auf diese Weise berechneten
Relaxationskurven besitzen eine bedeutend geringere Streuung und liefern auch im
Startbereich der Relaxation zuverléssige Daten.

echo=1;
limit %H_load; /* Setzt die Groesse von limit.size, also in den meisten Fagllen der oberen Grenze der Laufvariablen i, auf
die Anzahl der Zeilen der Spalte load des aktuell benutzten Worksheets*/

[*Zuerst die Variablen festlegen*/

01=2; /*01=0Offset fuer Spannungin N (z.B. 12)*/

f=2.178; *f=Flaeche der Druckprobein mm"2 (z.B. 2.32)*/

1=4.754; /*1=Laenge der Probe in mm (z.B. 6.042)*/

e3; /* Anzahl der Messpunkte fuer Glaettung (z.B. 3)*/

d2=2; /*Mindestschrittweite der Kraft fuer Messpunkte bei Relaxationenin N (z.B. 2, wenn die Maschine ale 2 N einen
Messpunkt aufgezeichnet hat)*/

d3=9; /*Faktor fuer die Auswahl der Messpunkte (z.B. 3 bedeutet, dass die Mindestschrittweite verdreifacht wird)*/

03=0; [*Offset fuer ersten Punkt in "sig-In(dsig/dt)"-Kurven*/

d1=$(d2*d3/f); /* Spannungsintervall fuer Messpunkte in M Pa (ergibt sich eindeutig aus vorangestellten Variablen)*/

steif=120000; /*Steifigkeit der Probe in MPa (z.B. 120000 M Pa)*/

deps=0.000001; /*von Aussen aufgetragene Dehnungsrate kurz vor der Relaxation (z.B. 107-4 [1/9])*/
T T ——

tO=col (time)[1];

02=col(strain)[1];

for (i=1;i<=limit.size;i+1){

col(time)[i]=col (time)[i]-t0; [* Startpunkt der Zeitskalawird auf Null gesetzt*/
col(sig)[i]=(col (load)[i]+o1)/f; /*Aus der mit einem Offset 01 korrigierten Stempelkraft und der*/
/*Grundflaeche f der Probe wird die Normal spannung berechnet*/
col(eps)[i]=(col(strain)[i]-02)/(1* 10); /* Aus dem fuer den Start auf Null korrigierten Weg und der*/
/*Probenlaenge | wird die Dehnung berechnet*/
b
x=0;
y=0;

for (i=Lji<=limit.sze;i+1){

col(dsig)[i+€]=(((col(sig)[i+2*€]-col(sig)[i+€])/ /* Alte Berechnung nach Geyer, Berechnung der zeitlichen
Ableitung der Spannung*/
(col(time)[i+2* €]-col (time)[i+€])) [*ueber die Mittelung der Anstiege zu den benachbarten*/
+((col(sig)[i+€]-col(sig)[i])/ /* Spannungswerten im Abstand e*/

(col(time)[i+&]-col (time)[i])))/2;
%A=96(%H,4,i);
if (%A=="h")
{

X=1+y; /*Indexierung der Werte fuer aufeinanderfolgende Relaxationen*/
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col(N)[i]=x;

col(Inds)[i+€]=In(abs(col (dsig)[i+€]));

}

else

{
col(Inds)[i]=%(%A);
%A="-",
y=X;

h

for (i=1;i<=limit.size;i+1){

%A=96(%H,4,i);
if (%A=="h")

{
col(I[i+e]=(((col(sig)[i+2*€]-col(sig)[i+€])/
(col(Inds)[i+2*€]-col (Inds)[i+€]))
+((col(sig)[i+e]-col(sig)[i])/
(col(Inds)[i+€]-col (Inds)[i])))/2;

col(m)[i+e]=col(sig)[i+€]/col(I)[i+€];

}

else

{
col(N[i1=%(%A);
col(m)[i]=%(%A);
%A="-",

b

/*2.B. werden die Werte in der Spalte N fuer die zweite Relaxation auf 2
gesetzt*/

/*Berechnung des natuerlichen Logarithmus aus dem Betrag der
zeitlichen Ableitung der Spannung*/

/*Keine Werte eingetragen*/

/*Index wird um 1 raufgesetzt*/

/* Alte Berechnung nach Geyer von 1*/

/*Berechnung des Spannungsexponenten m*/

[xxxxx%%k%% Neye Berechnung: Glaettung und Selektierung der Sigmawerte und ihrer Ableitungen ****xx %%k |

/*Berechnung der geglaetteten und selektierten Spannungswerte*/
for (i=1;i<=limit.size;i+1){
%A=%(%H,4,i);
%B=%(%H 4,i-1);
%W="-""
if (0A=="h"&&%B!="h")
{
col(sign)[i]=col(sig)[i];
s=i;
g=s
for (j=st+1;j<=limit.size;j+1}{
k=col(sign)[s];

m=col(sig)[jl;
%K=%6(%H,4,));

/* Abfrage, ob eine Relaxation beginnt*/

/*Festlegung der Zeile fuer die Berechnung */
/*des ersten geglaetteten Spannungswertes in einer Relaxation*/
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if (YoK=="h")
{
if ((k-m)>=d1) /* Abfrage des Kriteriums fuer Zeile des naechsten
geglaetteten Spannungswertes, also ob das vorgegebene
Spannungsinterval ueberschritten wurde*/
{

a2=(k+m)/2; /*Mitte des Spannungsintervals*/
for (f1=s,f1<=j;f1+1){

a3=col(sig)[f1];

if (a3<=a2)
{
o=f1-1; /*Festlegung der Zeile, wo die Mitte des
Spannungsintervals als "sign"-Wert*/
break; /* hingeschrieben werden soll*/
b
h
col(sign)[g]=a2;
for (ind=s;ind<=j;ind+1){ /*Uebernahme der fuer die quadratische

Regression noetigen*/
[*"sig"-Werte in eine temporaere |eere Spalte*/

col(b)[ind]=col(sig)[ind];

¥
stat.reset(); /*Quadratische Regression*/
stat.pr.order=2;
stat.data$=%H_b;
stat.pr();
mark -m %H_b -b s-ej; /* Loeschen der Wertein der
temporaeren Spalte*/
bO=stat.pr.a; /* Ergebnisse der Regression*/
bl=stat.pr.bl;
b2=stat.pr.b2;
if (b2=0)
{
col(timen)[g]=(a2-b0)/b1; /*Berechnung der zum "sign"-Wert
gehoerenden Zeit auf der angepassten
Kurve in Abhaengigkeit der
Kuervenkruemmung*/
¥
if (b2>0)
{
col(timen)[g] =(-b1/(2* b2))-sqrt((b1/(2* b2))"2+((a2-b0)/b2));
b
if (b2<0)
{
col(timen)[g] =(-b1/(2* b2))+sgrt((b1/(2* b2))"2+((a2-b0)/b2));
b
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col(dsign)[g]=b1+2*b2*col (timen)[q]; /*Berechnung des Anstiegs am

festgelegten Punkt der Kurve*/

col(Indsn)[g]=In(abs(col(dsign)[d]));

if (s==i)

/*Erste Anpassung innerhalb einer
Relaxation*/

col(sign)[i+e]=b0+b1* col (time)[i+e] +b2* ((col (time)[i+€])"2);

col(dsign)[i+€]=b1+2*b2* col (time)[i+€]; /*Berechnung

eines
Zusaetzlichen
Punktes bei der
Zeit der dritten
Zeile nach
Beginn der*/

col(Indsn)[i+€]=In(abs(col(dsign)[i+€]));  /*Relaxation*/

col (timen)[i+e]=col (time)[i+€];

col(para)[i]=h0;

col(parg)[i+1]=b1,

col(para)[i+2]=b2;

S=q;

a2=(k+col(sig)[j-1])/2;

for (f1=s,f1<j;f1+1){

b

a3=col(sig)[f1];

if (a3<=a2)
{
og=f1-1;
break;
h

col(sign)[g]=a2;

for (ind=s;ind<j;ind+1){

stat.reset();

/*Beginn des naechsten Intervals wird auf die Mitte des letzten
Intervals gelegt*/

/*Falls das Ende der Relaxation erreicht ist*/

[*kritisches Spannungsinterval muss nun nicht
mehr Uebersprungen werden*/

/*Eswird einfach ein Punkt in der Mitte des
Intervals "Mitte letztes Interval"*/

/*und "Ende der Relaxation” berechnet*/

/*Ab hier genau wie bel den anderen Intervalen*/

col(b)[ind]=col(sig)[ind];
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stat.pr.order=2;
stat.data$=%H_b;
stat.pr();
mark -m %H_b -b s-e (j-1);
bO=stat.pr.a;
bl=stat.pr.bl;
b2=stat.pr.b2;
if (b2=0)
{
col (timen)[ g]=(a2-b0)/b1;
h
if (02>0)
{
col (timen)[g] =(-b1/(2* b2))-sqrt((b1/(2* b2)) 2+((a2-b0)/b2));
h
if (b2<0)
{
col(timen)[g]=(-bL/(2* b2))+sqrt((bL/(2* b2))"2+((a2-b0)/b2)):
h
col(dsign)[g]=b1+2*b2* col (timen)[g];
col(Indsn)[ g]=In(abs(col (dsign)[g]));
col(para)[g] =ho0;
col(para)[g+1]=b1;
col(para)[g+2]=b2;
i=j-1; /* Laufvariable fuer die Abfrage nach Beginn einer

Relaxation*/
break; /*wird an des Ende der aktuellen Relaxation gelegt*/

/*Berechnung von In und dem Spannungsexponenten mn aus den geglaetteten Spannungswerten*/
for (i=Li<=limit.szeji+1){

ul=abs(col(sign)[i]);

if (u1>=0) /* Suchen des ersten geglaetteten Spannungswertes*/
{

nl=i;

n2=0;

n3=0

for (j2=n1;j2<=limit.size;j2-1){
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%A=96(%H 4,(j2-1));

if (Y0A=="h")
{
u2=abs(col(sign)[j2-1]);
if (u2>=0) /* Suchen des naechsten davorliegenen geglaetteten Spannungswertes*/
{
n2=(j2-1);
break;
h
}
else
{
break;
b

for (j3=n1;j3<=limit.9ze;j3+1){

%A=96(%H,4,(j3+1));

if (Y0A=="h")
{
u3=abs(col(sign)[j3+1]);
if (uU3>=0) /* Suchen des naechsten nachfolgenden geglaetteten Spannungswertes*/
{
n3=(j3+1);
break;
b
}
else
{
bresk;
b

/*Berechnung von In mit den den geglaetteten Werten*/

col(In)[i]=(((col(sign)[n3]-col (sign)[n1])/(col (Indsn)[n3]-col (Indsn)[n1]))+
((col(sign)[n1]-col(sign)[n2])/(col (Indsn)[n1]-col (Indsn)[n2])))/2;

col(mn)[i]=col(sign)[il/cal (In)[i]; /*Berechnung des Spannungsexponenten mn mit den geglaetteten
Werten*/
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